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Capitulo 1.

Introduccion

En 1959 Richard Feynman (Nobel en Fisica 1965) enunciaba, de forma
convincente y retadora, la posibilidad de manipular y explotar tecnoldgicamente la

materia a muy pequena escala [1].

“l want to build a billion tiny factories, models of each other, which are
manufacturing simultaneously. . . The principles of physics, as far as I can see, do not
speak against the possibility of maneuvering things atom by atom. It is not an attempt to
violate any laws, it is something, in principle, that can be done; but in practice, it has

not been done because we are too big”.

En 1965 el concepto de miniaturizacion ya era una tendencia de desarrollo
vinculada a la industria microelectronica por medio de la conocida ley de Moore [2].
Hoy en dia es evidente que estos postulados trascendieron, impactando
significativamente los procesos de investigacion, innovacion y desarrollo tecnolédgico
[3]; generando un nuevo concepto, la nanotecnologia. Literalmente este concepto hace
referencia a cualquier tecnologia que desde el punto de vista de la escala nanométrica
realice una actividad que tenga un impacto funcional en la vida real, involucrando la

produccion y aplicacion de sistemas fisicos, quimicos y bioldgicos [4].

La construccion del andamiaje cientifico y tecnologico para la miniaturizacion de
los dispositivos dio lugar al desarrollo de los sistemas microelectromecanicos, mas
conocidos como MEMS, por sus siglas en inglés, MicroElectroMechanical Systems
(también conocidos como MST MicroSystems Technology). Los MEMS son
dispositivos que integran componentes de funcionalidad mecénica (palancas, resortes,
membranas deformables, estructuras vibrantes, etc.) y eléctrica (resistores, capacitores,
inductores, etc.), con dimensiones caracteristicas que van desde el orden milimétrico
hasta el nanométrico [4, 5]. Estos dispositivos presentan una capacidad de transduccion
de alta sensibilidad que ha sido utilizada para el desarrollo de nuevos sensores y
actuadores, como por ejemplo, los giroscopios y acelerometros que hoy en dia, de

manera desapercibida, forman parte de la vida cotidiana al estar presentes en vehiculos,
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teléfonos moviles y tabletas. No obstante, el potencial de aplicacion de los MEMS es
mucho mas amplio y esta en una creciente evolucion, permeando todos los campos de la

ciencia y la ingenieria. En la Tabla 1.1 se listan algunas aplicaciones que existen hoy en

dia para los MEMS [5].

Tabla 1.1 Ejemplos donde hoy en dia se utilizan tecnolégicamente los aplicaciones existentes [5].

am . . L
¢ np 0.(,16 Dispositivo MEMS Aplicaciones
aplicacion
Bolsas de aire (4ir bag); Control dindmico
. ) ) del vehiculo; inyeccion de combustible;
. Acelerometros, giroscopios, control de aire en los neumaticos; deteccion
Automotriz sensores de presion, de flujo y

de temperatura.

de humedad en el aceite; control de
vibraciones; control del aire acondicionado
(HVAC); sensores para el sistema de frenos
(ABS)

Aeronautica civil y
militar

Acelerometros, giroscopios,
barémetros, microactuadores,
sensores de presion, de
quimicos, biochips (lab-on
chip), RF MEMS.

Navegacion inercial; imagenes en infrarrojo;
control del flujo sobre la alas del avion;
control de altitud; control de motores;
deteccion de armas bioquimicas;
comunicaciones; municiones inteligentes.

Acelerometros, sensores
opticos, cabezas de unidad de

Palancas de mando (joystick); estabilizacion

Tecnologias disco (sistema de micro de discos y de camara; almacenamiento de
informaticas control), microboquillas de datos; proyeccion de videos; raton del
inyeccién en impresoras, ordenador; impresion de alta definicion.
micropantallas (espejos)
. Ayudas auditivas; implante coclear;
Microéfonos y altavoces Y > 1mp . o
. . estimuladores de nervios; dispositivos de
microscopicos, electrodos de . . ; .
. ., .. liberacion controlada de insulina, hormonas y
Biomedicina estimulacion, microinyectores,

sistemas de liberacion
controlada de farmacos,
sensores de presion

otros fArmacos; inyeccion de farmacos;
pastillas “inteligentes”; parches activos;
sensores de presion de sangre y otros fluidos
corporales.

Procesos de control
y automatizacion

Sensores de presion,
aceleracion, angulo, temperatura
y flujo, actuadores mecanicos,
microbombas, sensores
magnéticos de gases y
biosensores.

Control de calidad en la industria de la
alimentacion y manufactura; sistemas de
automatizacion de manufactura;
administracion y control de seguridad laboral.

Filtros y capacitores

Atenuadores Opticos de sefial; control optico

Telecomunicaciones | sintonizables, conectores a de comunicaciones; allneaglon Qe fibras
fuentes y detectores opticos. opticas a fuentes de laser smt_omz'a}bles,
cambio de canales de comunicacién.
Sensores de presion, aceleracion | Deteccion de vibraciones sismicas; control de
. . 9
Medioambiente y flujo, biochips, sensores de polucién; monitoreo del clima y calidad del
particulas, sensores de iones. aire.
o Sensores propiedades fisicas, Nueva investigacion cientifica, tal como
Cwncm c quimicas y bildgicas, biochips estudios en ADN, proteinas, células,
Instrumentacion

actuadores, lab-on-chip,
microespectrometros.

propiedades fisicas a escala nanométrica,
reacciones quimicas, entre otros.

Consumo y hogar

Sensores de presion,
aceleracion, flujo, dureza,
humedad, temperatura,
proyectores

Maquinas lavadoras, control automatico de
confort en recintos; televisiones; teléfonos
moviles, robots, entre otros




Capitulo 1. Introduccion

Conceptualmente los MEMS, y sus derivados nanométricos los NEMS
(NanoElectroMechanical Systems), estan llamados a ser protagonistas de una nueva
revolucién tecnologica, donde es necesario dotar a los sistemas de capacidades
sensoriales que les permita comunicarse entre ellos e interactuar con el medio para
actuar de forma coordinada e “inteligente”. La revolucion industrial 4.0, y el internet de
las cosas ("Internet of Things" (IoT)), son los nuevos conceptos que hacen referencia a
este marco de desarrollo tecnologico que ya se ha iniciado [6, 7, 8]. En la Figura 1.1 se
presenta una ilustracion donde se indican los diferentes MEMS que se han desarrollado
para imitar las capacidades sensoriales humanas y otras funciones. Bajo esta perspectiva
se prevé un incremento significativo en la demanda comercial de MEMS [9, 10, 11], asi
como también un mayor interés en la investigacion y desarrollo de nuevos dispositivos

de este tipo.

Sensor de imagen ! g

Autoenfoque CMOS Microbolémetro  Microespejos

0 % «

Sistemas inerciales

9

Micréfonos

)

Biochips

(f

Microbombas

o 2 L

Osciladores, sintonizadores y filtros

Vision y foco

(4
= %

Sensores de gas

Gusto ‘Q

Sensores de humedad

@

Microaltavoz

"

Sensores de presion

K=

Sensores de fuerza y contacto

Audicién

Figura 1.1 Tlustracion que muestra los diferentes MEMS que se han desarrollado para imitar los sentidos de
percepcion humana y mas. Tomado y adaptado de [12]

El desarrollo de los MEMS ha estado vinculado a los materiales semiconductores
(principalmente silicio) y a las técnicas de fabricacion planar de la industria de la
microelectrénica, de forma que se ha visto facilitada su integracion a los circuitos y
procesadores electronicos, condicion necesaria para poder otorgar “inteligencia” o
capacidad de retroalimentacion a los sistemas que contengan uno, o multiples MEMS.

No obstante, para continuar generando innovacion a partir del concepto de
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miniaturizaciéon de los sistemas mecéanicos es necesario explorar otras técnicas de

fabricacion, asi como también otros materiales [13].

Las aleaciones con memoria de forma, SMAs, por sus siglas en inglés, Shape
Memory Alloys, son una familia de materiales metalicos que exhiben un
comportamiento termomecéanico excepcional, que desde el punto de vista de la
ingeniaria de los MEMS representa un enorme potencial de explotacion, ya que estos
materiales pueden desarrollar una alta capacidad de trabajo por unidad de volumen,
generando desplazamientos significativos sin necesidad de engranajes o complejos
sistemas de traccién. La densidad de trabajo por unidad de volumen que pueden
suministrar las SMAs es la més alta entre los diferentes materiales activos (1x10” J/m?)
[14, 15]. Estas cualidades, sumadas a las propiedades fisicas tipicas de un metal (ej. alta
conductividad eléctrica y térmica), favorecen la miniaturizacion de los sistemas
mecanicos, abriendo una ventana de posibilidades para el desarrollo de nuevos MEMS
que puedan cubrir la creciente demanda de sensores y actuadores sofisticados. En este
sentido, durante las ultimas dos décadas la investigacion y desarrollo sobre las SMAs se
ha llevado al campo de los sistemas micro y nanoscopicos, donde los esfuerzos se han
visto centrados principalmente en la obtencion y caracterizacion de peliculas delgadas,
de manera que se pueda compaginar la produccion de estos nuevos sistemas materiales
con las tecnologias de fabricacion planar utilizadas en la industria microelectronica. Al
respecto, se han logrado avances significativos, especialmente con relacion a la SMA de
TiNi y algunas de sus derivadas ternarias (TiNiFe, TiNiCu, y TiNiPd). En la literatura
especializada ya se puede encontrar un amplio nimero de articulos que registran la
fabricacion de peliculas de TiNi obtenidas en su gran mayoria por medio de técnicas de
pulverizaciéon catddica. En estos trabajos se describen los principales pardmetros de
fabricacion que afectan la calidad de las peliculas, asi como también los procedimientos
de caracterizacion y obtencion de algunos prototipos de MEMS. En la referencia [16] se

puede encontrar una amplia revision de los trabajos realizados al respecto.

Como alternativa a los sistemas bidimensionales (peliculas delgadas), en afios
recientes se ha abierto otro frente de investigacion que también esta orientado a la
incorporacion de las SMAs a la ingenieria de los MEMS. Este consiste en fabricar y
caracterizar estructuras tridimensionales a escala micrométrica y nanométrica. Esta

metodologia, que se deriva de un trabajo pionero realizado en plasticidad de metales

4
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[17], se fundamenta, basicamente, en tallar pilares de dimensiones micrométricas o
nanométricas sobre la superficie de una muestra masiva. Este procedimiento de tallado
se realiza utilizando la técnica de bombardeo i6nico focalizado FIB, por sus siglas en
inglés, Focused Ion Beam. Los pilares o estructuras tridimensionales asi obtenidas
pueden ser caracterizadas mecanicamente utilizando novedosas técnicas de
nanoindentacion instrumentada, que de hecho, es importante resaltar que la alta
sensibilidad y precision de estas técnicas de caracterizacion mecanica se deben al uso de
transductores tipo MEMS. Al igual que en el caso de las peliculas delgadas, esta
metodologia también se desarrolld inicialmente sobre la SMA de TiNi, dado que esta
aleacion y sus derivadas son las que lideran el mercado de las SMAs, cubriendo

aplicaciones que estan por debajo de los 100 °C [18].

En el afio 2007, Frick ef al. publicaron un estudio de ensayos de nano-compresion
sobre pilares de TiNi donde describian que la superelasticidad, una de las propiedades
mas notables de las SMAs, se perdia de forma progresiva al reducir el didmetro de los
pilares desde 2 um a 200 nm [19], lo cual generaba un panorama desalentador para la
posible integracion de estos materiales en la ingenieria de los MEMS. No obstante, este
panorama cambié a lo largo de los siguientes dos afos, cuando el grupo de
investigacion en metalurgia fisica (GIMF) de la Universal del Pais Vasco publicaba dos
estudios donde se evidenciaba que las propiedades termomecénicas excepcionales que
caracterizan a una SMA siguen estando presentes sin detrimento significativo en pilares
de dimensiones nanométricas [20, 21]. En particular, estos trabajos se realizaron sobre
micro- y nano-pilares de la SMA de Cu-Al-Ni, aleacion sobre la cual el GIMF ya
presentaba una amplia y reconocida experiencia en su estudio. Una caracteristica
importante de esta aleacion ternaria, a diferencia del TiNi, es que ofrece la posibilidad

de desarrollar aplicaciones tecnologicas a temperaturas de hasta 200 °C [22].

Considerando que el GIMF ha sido un grupo de investigacion pionero en los
estudios de caracterizacion mecanica de las SMAs a escala nanométrica, obteniendo
resultados prometedores para la posible implementacion de estos materiales en la
ingeniera de los MEMS, se propone el desarrollo de la presente tesis doctoral para dar
continuidad al desarrollo de esta investigacion, al mismo tiempo que se consolida en la
Universidad del Pais Vasco una linea de investigacion orientada a la fabricacion y

caracterizacion mecénica de sistemas materiales a escala micro y nanométrica.
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En este trabajo de fabricacion y caracterizacion a escala micro y nanométrica de la
SMA de Cu-Al-Ni para su implementacion en "Micro ElectroMechanical Systems"
(MEMS) se han desarrollado las dos aproximaciones metodoldgicas mencionadas, la
primera por medio de un estudio de fabricacion y caracterizacion microestructural de
peliculas delgadas de Cu-Al-Ni, y la segunda por medio de un estudio de ensayos
mecanicos a escala nanométrica sobre micro- y nano-pilares de Cu-Al-Ni. El objetivo
general de estos dos estudios es aportar nueva informacion que permita, desde el punto
de vista de la ciencia basica, comprender mejor el comportamiento de las SMAs a
escala micro y nanométrica. Asi mismo, se ha intentado obtener informacion
metodoldgica en cuanto a fabricacidén y caracterizacidon, que junto a los respectivos

andlisis de resultados constituyan un aporte significativo para la ingenieria de los

MEMS y demas sistemas materiales hibridos.

Los objetivos especificos en cuanto al estudio de peliculas delgadas se listan a

continuacion;

» Fabricar dos sistemas de multicapas elementales de Cu, Al y Ni por medio de la
técnica de evaporacion por bombardeo electronico (e-beam evaporation) sobre
sustratos de Si/SiO; y Si/SizNy

» Inducir la difusiéon en estado solido en los dos sistemas de multicapas para obtener
la SMA de Cu-Al-Ni bajo dos diferentes composicion en un formato de pelicula
delgada.

» Evaluar las diferentes influencias que puedan tener los sustratos de Si/SiO; y
Si/Si3N4 durante el proceso de aleado de la multicapas.

» Caracterizar por medio de técnicas de microscopia electronica la composicion,
microestructura y fases presentes en las peliculas de la SMA de Cu-Al-Ni.

» Realizar ensayos de calentamiento in situ-TEM para evaluar microestructuralmente

el comportamiento térmico de las peliculas de la SMA de Cu-Al-Ni.

Los objetivos especificos en cuanto al estudio de los ensayos mecanicos a escala

nanomeétrica se listan a continuacion:

» Fabricar sobre la superficie de monocristales de Cu-Al-Ni pilares de seccion circular
y cuadrada de diferentes tamafios, en el rango micrométrico y nanométrico,

utilizando la técnica de bombardeo i6nico focalizado (FIB).
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» Evaluar la posible influencia que pueda tener el Ga sobre la propiedades
termomecanicas de la SMA de Cu-Al-Ni.

» Evaluar por medio de ensayos de nano-compresion la influencia que puede tener el
tamano de los pilares sobre el comportamiento superelastico de la SMA de Cu-Al-
Ni.

» Evaluar por medio de ensayos de nano-compresion el comportamiento superelastico
en funcion del ciclado y su reproducibilidad en el tiempo.

» Evaluar por medio de ensayos de nano-compresion la respuesta supereldstica en
funcién de la frecuencia de ciclado y de la amplitud de deformacion.

» Realizar ensayos mecanicos de nano-compresion y flexion in situ-SEM.

En conjunto, este informe de investigacion doctoral esta compuesto por cinco
capitulos, contando como primer capitulo la presente introduccion. En el capitulo 2 se
presenta el marco tedrico y los antecedentes que justifican y dan pertinencia al trabajo
desarrollado. En el capitulo 3 se describen las técnicas y metodologias experimentales
utilizadas. En el capitulo 4 se presenta el estudio de fabricacion y caracterizacion
microestructural de peliculas delgadas de Cu-Al-Ni. En el capitulo 5 se presenta el
estudio de ensayos mecénicos a escala nanométrica sobre micro- y nano-pilares de Cu-
Al-Ni. En la parte final de este informe se encuentra un sumario de conclusiones
generales y tres documentos anexos que corresponden a estudios complementarios que
se realizaron en paralelo durante el desarrollo de la tesis. Las referencias bibliograficas

se encuentran al final de la memoria.
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Capitulo 2.

Marco Teorico y Antecedentes

En este capitulo se presentan los conceptos tedricos y el sumario de antecedentes
experimentales necesarios para entender y justificar los procedimientos, resultados y
conclusiones que surgen de este trabajo de investigacion. En primer lugar se hace una
exposicion general de las aleaciones con memoria de forma (SMAs) donde se definen
sus principales caracteristicas y propiedades, dando al final de esta parte una breve

exposicion de los aspectos generales de la SMA de Cu-Al-Ni.

En segundo lugar se presenta un compendio de los antecedentes experimentales
relacionados con la fabricacion y caracterizacion de la SMA de Cu-Al-Ni en formato de
pelicula delgada. Finalmente se revisan los antecedentes sobre los ensayos mecéanicos
realizados a escala nanométrica sobre este tipo de materiales, en particular, los ensayos
de nano-compresion que se realizan por medio de la técnica de nanoindentacion

instrumentada sobre pilares tallados por bombardeo i6nico focalizado FIB.
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2.1 Aleaciones con Memoria de Forma (SMASs)

Las aleaciones con memoria de forma, SMAs por sus siglas en inglés: Shape
Memory Alloys, son un grupo de materiales metalicos que pueden recuperar una forma
o aspecto geométrico especifico después de haber sufrido una deformacién mecéanica
evidente. Esta capacidad de recuperacion hace referencia a dos efectos, el efecto de
memoria de forma (EMF), y el efecto superelastico (ES). El EMF se induce por la
estimulacion térmica y tiene la capacidad de realizar un trabajo mecanico considerable
durante el proceso de recuperacion de su forma original. A este comportamiento de
memoria simple se le suma una variante que se conoce como el efecto de memoria
doble (EMD), donde la SMA puede conmutar entre dos formas geométricas por medio
del calentamiento y el enfriamiento (forma A en frio «& forma B en caliente). El EMD
tiene lugar bajo la ausencia de tensiones o campos mecanicos externos, lo cual impide
que este sea utilizado para realizar un trabajo mecanico importante durante la

conmutacion entre las dos formas.

El ES se induce por la estimulacion mecanica de una SMA, exhibiendo la
capacidad de recuperar largas deformaciones bajo un ciclo de carga y descarga
mecanica; hasta un 10 % de deformacién o mas. Este comportamiento se define como
superelasticidad por que generalmente los materiales metalicos no superan el 1 % de
deformacion elastica [23]. Adicional al efecto supereldstico, las SMAs exhiben un
comportamiento que se conoce como el efecto de goma, RLE por sus siglas en inglés:
Rubber-Like Effect. Aunque este efecto no permite recuperar deformaciones tan
extensas como en la superelasticidad, igualmente representa un comportamiento exotico
en cuanto a los materiales metalicos se refiere. Ambos efectos son catalogados como un
comportamiento pseudoelastico, que surge de dos fenomenologias fisicas diferentes, tal

como se vera mas adelante.

La primer resefa de un efecto mecéanico asociado a este tipo de materiales aparece
en 1932 cuando Olander [24] reporta en una aleacion de Au-Cd un comportamiento que
define como efecto de goma. Posteriormente en 1938 y 1949 se publican estudios sobre
el comportamiento termoeldstico y la transformacion martensitica en aleaciones de Cu-
Zn 'y Cu-Sn [25, 26]. En 1951 Chang y Read [27] introducen el concepto de memoria de

forma (“shape recovery”) para describir y explicar el comportamiento termoelastico de
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la aleacion Aus;sCd. Este comportamiento fue observado y estudiado mas adelante en
aleaciones de In-T1 (1953) [28], Cu-Zn (1956) [29, 30, 31] y Cu-Al-Ni (1957) [32]. El
interés cientifico y tecnologico por las SMAs entra en auge en 1963 cuando Buehler ef
al. descubren accidentalmente la transformacién martensitica termoeldstica en una
aleacion de Ti-Ni [33, 34]. Este descubrimiento dio lugar a un manifiesto de propiedad
intelectual sobre una serie de aleaciones de Ni-Ti [35] que reciben el nombre genérico
de Nitinol, en honor a sus componentes quimicos y al laboratorio donde fue descubierto
(NiTi+NOL, Naval Ordnance Laboratory). Por sus notables propiedades mecanicas, su
resistencia a la corrosion y biocompatibilidad, el Nitinol se convirtié rdpidamente en la
base de novedosos dispositivos tecnologicos con aplicacion en el campo aerondutico y
biomédico [36]. Esta situacion estimulo el desarrollo de estudios encaminados a dar un
mayor entendimiento de las propiedades fisicas que estan asociadas a la transformacion
martensitica, asi como también a explorar nuevas aleaciones y estructuras que

permitieran extender el potencial tecnoldgico de estos materiales.

A lo largo de los tltimos 70 afios se han reportado numerosos y variados estudios
relacionados con aleaciones que se ajustan al concepto de SMA [37], incluyendo las
SMAs ferromagnéticas (FSMA: Ferromagnetic Shape Memory Alloys [38]). Dentro del
amplio conjunto de SMAs que se han estudiado se destacan tres familias de aleaciones
que representan una gran oportunidad tecnoldgica. Estas familias de aleaciones son las
de base NiTi- (ej. NiTi-X, X=Cu, Pd, Fe, Nb, Ga, Co), las de base Cu- (ej. CuZn,
CuZnAl, CuAlNi, CuAlBe, CuAINiMn) y las de base Fe- (ej. FePt, FeMnSi, FePd) [37,
39].

Hoy en dia la actividad cientifica y el desarrollo tecnoldgico en torno a las SMAs
esta vigente y en progreso, sus adelantos cuentan con una exposicion regular y
exclusiva en al menos tres eventos de nivel internacional y son tema de interés en otros
eventos de diversa indole. Los tres principales eventos internacionales que congregan el
estudio de las SMAs son el Shape Memory and Superelastic Technologies Conferences
(SMST), el European Symposia on Martensitic Transformation (ESOMAT), y el
International Conference on Martensitic Transformation (ICOMAT). Es de resaltar que
este ultimo evento se realizo en el afio 2014 en Bilbao (Espaiia) bajo la organizacion del

GIMF [40, 41]. Asi mismo, la editorial Springer publica una revista especializada en el
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tema, la Journal of Shape Memory and Superelasticity [42], donde confluyen gran parte

de los estudios relacionados con las SMAs.

Son entonces las SMAs son un grupo de materiales activos, de caracter funcional,
que presentan un comportamiento termomecénico excepcional, de gran interés

cientifico y tecnologico, cuyas principales caracteristicas se describen a continuacion.

2.1.1 Comportamiento Termomecdnico de las SMA

El EMF y el ES son consecuencia de una transformacion de fase cristalina que se
denomina como transformacion martensitica termoelastica (TMT) [43]. Esta es una
transformacion de fase cristalina reversible, displaciva (sin difusiéon de atomos) y de
primer orden, donde la transicion entre las dos fases solidas se da por medio de una
deformacion homogénea de la red cristalina mediante un mecanismo de cizalla que
resulta del movimiento cooperativo de los atomos. La TMT ocurre entre una fase de alta
temperatura (y alta simetria) conocida con el nombre de austenita, fase § o fase madre,
y una fase de baja temperatura (y baja simetria) conocida con el nombre de martensita.
El paso de austenita a martensita se denomina transformacion directa y puede inducirse
térmicamente de acuerdo a las temperaturas caracteristicas M (Martensita start) y My
(Martensita finish), donde M; siempre es menor que M,. Por otro lado, el paso de
martensita a austenita se denomina transformacion inversa, y térmicamente tiene
asociadas las temperaturas caracteristicas 4, (Austenita start) y Ay (Austenita finish),
siendo A; menor que An Dichas temperaturas indican, respectivamente, el inicio y el
final del proceso de formacion de cada una de las fases. Estas temperaturas de
transformacion presentan una fuerte dependencia de la composicion de la aleacion.
También pueden verse afectadas por la condiciéon microestructural del material y las

tensiones mecanicas externas [43].

La TMT también se puede inducir aplicando una carga mecdnica sobre la fase
austenita. En este caso son una serie de tensiones (0) caracteristicas las que marcan los
diferentes estadios de la transformacion. Siguiendo con la notacion usada en las
temperaturas caracteristicas descritas en el parrafo anterior, las respectivas tensiones
caracteristicas son: Oy, Yy Ouyy para la transformacion directa, y oy y Oy para la

transformacion inversa. Estas tensiones de transformaciéon guardan una relacion de
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proporcionalidad directa con la temperatura del material que, como se vera mas

adelante, esta dada por la ecuacion de Clausius-Clapeyron [43].

En la parte izquierda de la Figura 2.1 se presenta el esquema de un diagrama de
fases austenita-martensita en el plano tension-temperatura (dominio termo-mecénico).
En este diagrama se representan las fases por medio de una red bidimensional y se
indica por medio de flechas de doble sentido las dos rutas por las cuales es posible
inducir la TMT. Esta rutas de transformacion son: la activacion térmica a tension
constante que esta relacionada con el EMF, y la activaciéon mecéanica a temperatura
constate que esta relacionada con el ES. Sobre los ejes del grafico se indican los
respectivos parametros de temperatura y tension caracteristicos que se mencionaron
anteriormente. En la parte derecha de la figura en cuestion se presentan dos esquemas
que ilustran la respuesta mecanica del material durante un ciclo de transformacion
inducido por (a) tension, y por (b) temperatura. Las flechas en cada uno de estos ciclos
indican, respectivamente, el sentido de carga—>descarga mecanica y de
calentamiento—>enfriamiento. Se debe aclarar que estos esquemas son de caracter
ilustrativo y no representa una fiel expresion del comportamiento real de una SMA.
Como se muestra en los dos ultimos esquemas (ciclos), la TMT se caracteriza por
exhibir un comportamiento histerético al evaluar algunas de las propiedades fisicas del
material en funcidon de la temperatura o de la tension mecénica (histéresis térmica y

mecanica) [44].

Tension (al

Martensita orientada

S

Transformacion
por activacion mecanica

Tension (o)

\)9

Deformacion (&)

H s F |

MM|AA, Temperatura (Tf

Deformacion () Temperatura (T)

Transformacion
por activacion térmica

Figura 2.1 A la izquierda se presenta un esquema del diagrama de fases tension-temperatura donde se indica la
activacion térmica y mecanica de la transformacion martensitica termoelastica. A la derecha se presentan dos
esquemas donde se ilustra el comportamiento histerético que se da durante un ciclo de la TMT inducida por (a) una
tension mecanica y (b) por estimulo térmico. Se debe declarar que estos esquemas son de caracter ilustrativo y no
representa una fiel expresion del comportamiento real de una SMA.
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La histéresis que se traza durante un ciclo de transformacion da cuenta del
consumo o inversion de energia que se da durante el proceso. La magnitud de esta
energia disipada es proporcional al area del ciclo de histéresis y depende de varios
factores, dentro de los cuales estdn la composicion de la aleacion, su microestructura y

su historial termo-mecdanico (tratamientos térmicos y/o mecanicos recibidos) [45].

Al ser la TMT una transformacion de fase de primer orden, es posible observar la
coexistencia de ambas fases bajo ciertos estados de equilibrio termodindmico. En dichas
condiciones de equilibrio se observa una interfase clara que separa las dos fases y que
se conoce como plano de habitat. Otra caracteristica que distingue a las
transformaciones de primer orden es el cambio de entalpia (AH) durante el proceso de
transformacion, lo cual, en este caso, se traduce en una liberacion de energia durante la
transformacion directa (proceso exotérmico, —AH), y una absorcién de energia durante
la transformacién inversa (proceso endotérmico, +AH). Esta respuesta generalmente se
estudia por medio de la técnica de calorimetria diferencial de barrido DSC (Differential
Scanning Calorimetry). En la Figura 2.2 se presenta un esquema del perfil caracteristico
de una medida de DSC realizada a una SMA durante un ciclo de calentamiento y
enfriamiento. De estos perfiles calorimétricos se pueden extraer las temperatura de
transformacion caracteristicas y cuantificar el respectivo cambio de entalpia AH [46].
La emision y absorcion de calor durante la TMT inducida por tensidn mecanica genera
un efecto caldrico que se denomina como efecto elastocalérico. Este efecto por
definicion corresponde a un cambio de entropia AS en condicién isotérmica, o a un

cambio de temperatura AT en condicion adiabatica [47]. 48].

La estabilidad relativa de ambas fases se encuentra dada por el balance energético
de las fuerzas que conducen la transformacion, cuyos términos, en cuanto a la variacion

de la energia libre de Gibbs (AG), se pueden expresar como [49]:

AG = Aunim + AGelast + AGfricc (2.1)
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Figura 2.2 (a) Esquema de un perfil de medida de DSC tomado de una SMA durante un ciclo de enfriamiento-
calentamiento.

El termino AGy.» es la diferencia en energia libre que surge del cambio de
estructura cristalina. El termino AG.ys €s una componente no quimica que contiene la
contribucion de la energia eldstica propia de la reacomodacion estructural (energia
reversible o elastica). En cuanto al termino AGjic., €s la componente de energia que se
disipa durante la evolucion o desarrollo de la transformacion (friccion interna). El
termino elastico contiene la componente de energia que se almacena en la interfase a
consecuencia de la adaptacion eldstica del cambio de volumen y de forma que suftre la
estructura cristalina, mientras que el termino de friccion surge de la componente de
energia que se invierte en el movimiento de las interfases y su interaccion con los
defectos cristalinos y barreras microestructurales presentes en el sistema. Esta Gltima
componente, al no ser reversible, es la responsable del comportamiento histerético que
se observa durante un ciclo de la TMT [50]. En ausencia de estas dos componentes no
quimicas (AGeast Y AGpice), la TMT tendria lugar a partir de una temperatura de
equilibro Ty, tal como se muestra en la Figura 2.3. En esta figura se representa el
comportamiento de la energia libre de Gibbs de ambas fases en funcion de la
temperatura, siendo el punto de intercepcion de ambas funciones la temperatura de
equilibrio (Tp). No obstante, para que la TMT tenga lugar de forma directa o inversa es
necesario superar la barrera energética que imponen las componentes no quimicas, lo
que lleva a que el sistema requiera de un sub-enfriamiento en el caso de la
transformacion directa, y de un sobre-calentamiento en el caso de la transformacion

inversa. Dicha condicion genera el desbalance en energia libre de Gibbs necesario para
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Figura 2.3 Esquema grafico de la variacién de la energia libre de Gibbs en funcién de la temperatura para la fase
austenita y la fase martensita.

Es de resaltar que ambos efectos, el ES y EMF, se pueden observar en una misma
muestra de SMA, todo depende de la temperatura a la que se evalue el material. En la
Figura 2.4 se presenta, sobre un plano de tension-temperatura, un esquema donde se
delimita el dominio del comportamiento supereldstico y el de memoria de forma. El
limite superior de estos dominios se encuentra definido por la tension critica necesaria
para generar una deformacion plastica en el material (pendiente negativa). El limite
lateral derecho esta trazado por la tension critica necesaria para inducir la TMT sobre la
fase austenita (pendiente positiva). Es de notar que ambas magnitudes guardan una
relacion de proporcionalidad inversa, lo que lleva a que a altas temperaturas, superiores
a las del punto de intercepcion (M), la tension de deformacion plastica predomine sobre
la de induccion de la TMT (ous). En otras palabras, a altas temperaturas (>> 4)) es
probable que la fase austenita se deforme plasticamente antes de experimentar la TMT.
Dentro de los limites de tension descritos, el ES se observa a temperaturas superiores a
Ay, donde la fase martensita es completamente inestable bajo la ausencia de una tension
mecanica. Por otro lado, el EMF se observa a temperaturas inferiores A, con el
subsiguiente calentamiento a temperaturas superiores a A para poder inducir la
recuperacion de la forma original. Existe una franja entre 4, y Ar donde ambos efectos

son parcialmente posibles [43].
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El RLE es una respuesta mecénica propia de la fase martensitica, y por lo tanto no
se debe al proceso de transformacion de fase como tal. Este efecto se debe a un proceso
de reorientacion microestructural reversible que tiene lugar durante un ensayo de carga-
descarga mecanica. Este efecto hace que la fase martensitica adquiera un

comportamiento semejante al de una goma blanda y seudoelastica [51].

A continuacién, de forma particular y breve, se desarrollan algunos de los
anteriores conceptos termomecanicos que caracterizan a una SMA, a saber, la estructura
cristalina y microestructura de las fases, el efecto de superelasticidad (ES), el efecto de

goma (RLE), y el efecto de memoria de forma (EMF).

.
>

Tension critica

B
ol Bt MT (o,,,)
S e A N
2 ""‘~75--.)Tensmn critica
O > [ deformacion plistica (o)
= o )/ ’
¥/
L/
&/
N
o8
Memoria:de forma 1 /

M, M; A 4, M, Temperatura (q')

Figura 2.4 Diagrama tension-temperatura sobre el se definen los dominios del efectos de memoria de forma y del
efecto superelastico.

2.1.1.1 Estructura cristalina y microestructura

La estructura cristalina de la fase austenita presenta una alta simetria en
comparacion con la de la fase martensita. Generalmente la primera es de tipo cubico y
la segunda puede ser ortorrombica, tetragonal o monoclinica. Durante la transformacion
directa (austenita—>martensita) se da la nucleacion y el crecimiento de dominios
estructurales de martensita que pueden mostrar diferentes orientaciones cristalograficas
con relacion a la orientacion cristalina de la fase madre (austenita). Cada dominio
estructural de estos recibe el nombre de variante de martensita y su ensamblaje o
microestructura dentro del material puede presentar dos configuraciones. Una
configuracion es la de variantes asociadas tipo macla (fwins en inglés), cuya formacion
se da por un proceso de “auto-acomodacion” que minimiza la energia de deformacion
asociada al cizallamiento de la red cristalina de la fase madre. La otra configuracién es

la de variantes reorientadas o mono-variante, donde una variante en particular domina
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toda la estructura del material. La configuracion en forma de mono-variante se da
generalmente cuando la TMT tiene lugar bajo un campo mecanico externo, mientras
que la configuracién de variantes auto-acomodantes se da por el enfriamiento de la fase
austenita en ausencia de tensiones mecénicas externas. En la Figura 2.5 se presenta un
esquema bidimensional donde se ilustra la configuracion de la fase martensita en forma
de variantes y en forma de mono-variante, en contraste con la red de la fase austenita.
Al margen derecho de la Figura 2.5 se presenta una secuencia de micrografias que
corresponden al enfriamiento (arreglo superior) y al calentamiento (arreglo inferior) de
una SMA de Cu-Al-Ni [52]. En estas se puede apreciar, respectivamente, el crecimiento
y desvanecimiento de las variantes de martensita. Estas microestructuras se caracterizan

por presentar formas de tipo cufia, triangulo o tipo diamante.

La microestructura y forma geométrica de las fases se representa por medio de
una red bidimensional en la Figura 2.5 Se aclara que esta red no representa la red
cristalina. En la Figura 2.5 (a) se muestra a la fase austenita, esta fase transforma
completamente a fase martensita cuando es enfriada por debajo de la temperatura M, tal
como se muestra en la Figura 2.5 (b). Se debe resaltar que esta transformacion a tenido
lugar bajo la ausencia de campos mecanicos externos, y como consecuencia de esto, la
fase martensitica presenta una microestructura de variantes, donde dos de estas han sido
rotuladas con las letras A y B. Estas dos variantes, A y B, estdn en relacion de macla, es
decir que las separa un plano de simetria especular conocido como plano de macla. Esta
microestructura se forma por el cizallamiento de la red madre por medio de un proceso
de auto-acomodamiento de variantes, que como ya se menciond anteriormente, permite
minimizar las tensiones residuales internas propias del cambio estructural acontecido.
Este mecanismo de auto-acomodamiento también lleva a que la deformacion
macroscopica del material sea despreciable con relacion a su forma original en fase

austenita.

Ahora, si se aplica una tensibn mecdnica en una direccion favorable a la
orientacion de la variante A; estando la aleacion por debajo de la temperatura My, la
variante A crecerd a expensas de la variante B, desplazandose a su favor la interfase A-
B. Este procedimiento produce una microestructura de mono-variante que deja como
resultado una deformacion remanente evidente, que no corresponde a una deformacion

plastica (Figura 2.5 (c)). Una mono-variante también se puede lograr induciendo la

19



Tesis Doctoral J.F. Gomez-Cortés

TMT por accién mecénica (a T > 4y). La variante que se induce bajo este mecanismo de
transformacion estara orientada de forma favorable a la direccion en la que se aplica la
carga mecanica que induce la TM. Experimentalmente el concepto de mono-variante
puede referirse a una variante que domina la microestructura del material (una

orientacion preferencial o sistema monocristalino).

(a)
Enfriamiento (T < M) Calentamiento (T > 4))
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Figura 2.5 Figura esquematica que representa la forma y microestructura de una SMA sometida a calentamiento,
enfriamiento, carga y descarga de tension mecanica (la red bidimensional no representa la red atdmica). (a) Austenita,
(b) Martensita con variantes auto-acomodantes (macla A-B), (c) Martensita mono-orientada. Las micrografias opticas
de la derecha presentan una secuencia de enfriamiento (arreglo superior) y calentamiento (arreglo inferior) donde se
observa, respectivamente, el crecimiento y desvanecimiento de las variantes de martensita en la superficie de un
monocristal de la aleacion de Cu-Al-Ni [52].

2.1.1.2 Efecto superelastico

El ES se observa al inducir la TMT de forma mecanica sobre una SMA que se
encuentra a una temperatura ligeramente superior a Ay (ver Figura 2.4). De este modo,
durante un ciclo de carga y descarga mecénica tienen lugar, respectivamente, la
transformacion directa (austenita—>martensita) y la transformacion inversa
(martensita—>austenita). Bajo este efecto una SMA puede sufrir deformaciones

reversibles de hasta un 10 % [53], y en algunos casos particulares de hasta el 18 % [54].

En la Figura 2.6 se presenta el esquema de un ensayo de tension-deformacion (o-
€) donde se muestra el perfil de linea caracteristico del ES. Para describir con mayor
detalle este comportamiento es preciso considerar la ruta de carga y descarga mecanica

(1222>32>4->5-26) que se encuentra indicada sobre el perfil de dicha figura. El
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primer segmento de carga, 122, muestra el comportamiento lineal tipico de la
respuesta elastica de la fase austenita, donde la pendiente de este tramo corresponde al
moédulo de Young de dicha fase (£4). Sobre el punto 2 se alcanza el nivel de tension
critico (Ou;) que suministra la energia necesaria para inducir la formacion de la fase
martensita a una temperatura superior a An A partir de esta tensidn Oy, Se inicia la
transformacion directa exhibiendo una larga deformacioén bajo un incremento de tension
que puede ser muy reducido, casi constante, dependiendo de la microestructura de la
SMA. Este avance de la transformacién se muestra con un perfil tipo meseta (segmento
2->3), cuyos extremos contienen toda la deformacion asociada a la formacion de la fase
martensita. Un cambio de pendiente distintivo marca el final de la transformacion a una
tension Oy, a partir de la cual se inicia la respuesta eldstica de la fase martensita
(segmento 3—>4). Cuando la tensidon mecanica se libera gradualmente en el proceso de
descarga, la fase martensita entrega una contribuciéon de recuperacion eldstica hasta
llegar a un nivel de tension critico (oy4) donde se hace inestable, dando paso a la
transformacion inversa. La pendiente del tramo lineal que se observa durante la
descarga corresponde al modulo de Young de la fase martensita (Ey). La
transformacion inversa, al igual que la directa, presenta un perfil tipo meseta (segmento
5->6). La transformacion inversa finaliza sobre la tension caracteristica oy, a partir de
la cual la deformacion remanente se recupera siguiendo componente eldstica propia de

la fase austenita.

La tensiones criticas de transformacion cambian en funcidon de la temperatura del
ensayo, y esta relacion puede ser ajustada de acuerdo a la ecuacion de Clausius-

Clapeyron que se presenta a continuacion [43]:

= ——= — (2.2)

donde o es la tension critica (0 0 Oys), € €s la fraccion deformada, AS es el cambio de
entropia por unidad de volumen, AH" es el cambio de entalpia por unidad de volumen y
T la temperatura. A partir de esta relacion es posible estudiar de forma indirecta el
efecto elastocaldrico [55, 56], que como ya se menciono anteriormente, es un efecto que
se define por el cambio de entropia (AS) en condicidon isoterma, o por el cambio de

temperatura (AT) en condicion adiabatica. El efecto elastocalorico en las SMAs ha
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venido ganando recientemente el interés de la comunidad cientifica por su gran
potencial para el desarrollo tecnologias de refrigeracion en estado solido que resultan

ser mas amigables con el medioambiente [47, 48, 57, 58, 59].
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Figura 2.6 Esquema del perfil de linea que describe el efecto superelastico durante un ensayo mecanico de carga y
descarga (curva tension-deformacion). Se indican los parametros de tension caracteristicos.

A partir del area del ciclo de histéresis que se traza durante el ES se puede
determinar la capacidad que tiene este efecto para disipar energia mecanica [45]. El
pardmetro que se utiliza para ponderar esta capacidad de disipar energia se conoce con
el nombre de factor de perdidas n [60], que a su vez hace referencia a la friccion
interna que se genera durante el proceso de transformacion. Este parametro
adimensional se define por la siguiente relaciéon matematica para un semiciclo de carga
y descarga:

AW

n=——- (2.3)
T[Wmax

donde AW es la energia por unidad de volumen disipada en cada ciclo (area del ciclo de
histéresis), y W €s la densidad de energia por unidad de volumen que se aplica al
sistema (area bajo la curva de carga). La consideracion de medio ciclo (77) se debe a que
el ensayo se realiza solo sobre la componente positiva de la tension (cuadrante positivo
o—¢), es decir, el ensayo no comprende un ciclo mecanico completo de traccion y
compresion (2m). Estos pardmetro se ilustran de forma grafica por medio de las areas

sombreadas del ciclo superelastico que se presenta en la Figura 2.7.
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Figura 2.7 Ciclo superelastico sobre el cual se sefiala la curva de carga (linea roja) y la curva de descarga (linea azul),
asi como también se indican las areas que corresponden a la energia aplicada W,,,,, energia disipada AW y energia de
retorno W.

2.1.1.3 Efecto de goma (RLE rubber like effect)

El RLE es un fendmeno por medio del cual la fase martensita se comporta como
una goma blanda y pseudoeléstica que puede recuperar niveles de deformacion atipicos
en un material metalico convencional (~1.5 %), al tiempo que exhibe un
comportamiento histerético que evidencia una pequeia disipacion de energia. A
diferencia del ES que surge de la TMT inducida mecanicamente, el RLE no involucra
transformacion de fase alguna. El origen de este efecto es consecuencia de un proceso
de reorientacion reversible de variantes de martensita que se estimula y observa bajo un

ciclo de carga y descarga mecanica.

Este comportamiento se ha estudiado en el caso de la estabilizacion de la fase
martensitica. Dicha estabilizacién se manifiesta por el incremento la temperatura de
transformacion inversa (4;), o por disminucion de la tension critica de transformacion
inversa (0ys). La disminucion de oys durante un ciclo de carga y descarga puede llegar
al punto de no conseguir una recuperacion completa de la deformacién durante la
descarga mecanica. Esta deformacion residual se debe a que la martensita se queda
estabilizada bajo condiciones térmicas y mecanicas atipicas [51, 61]. La estabilizacion
de esta fase esta asociada a tratamientos térmicos y mecanicos que han llevado a
proponer los siguientes mecanismos para explicarla: (1) el anclaje de las interfases de

martensita en vacantes o cimulos de vacantes [62, 63]; (2) la relajacion de la energia
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elastica almacenada durante la trasformacion directa por la introduccion de faltas de
apilamiento o formacion de dominios mono orientados [64, 65, 66] y (3) la disminucion
de la energia libre de la martensita por un cambio de orden mediado por vacantes [67,
68]. Estos mecanismos se han interpretado y analizado a partir de dos contribuciones,
una contribucidon quimica que esta relacionada con los estados de orden (energia libre),

y una contribucién mecénica que esta relacionada con la movilidad de las interfases
[69].

En la Figura 2.8 se presenta la estabilizacion progresiva de la fase martensita bajo
una sucesion de ciclos de nano-compresion que da como resultado final el perfil de
linea caracteristico del efecto de goma (recuadro de la figura). Este comportamiento
corresponde a un micro-pilar de Cu-Al-Ni monocristalino [001] en el cual la fase
martensitica se vio estabilizada mecénicamente a una temperatura inusual, dado que los
ensayos se realizaron a una temperatura de 28 °C, y la fase martensita en esta aleacion
en particular es estable solo por debajo de M, =-21 °C.
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Figura 2.8 Grafica de carga-desplazamiento donde se observa la estabilizacion progresiva de la fase martensitica bajo
una secuencia de ciclos de nano-compresion hasta exhibir el efecto de goma RLE (recuadro).

2.1.1.4 Efecto de memoria de forma (EMF)

El EMF tiene lugar a partir de la fase martensita que ha sufrido una deformacion
evidente y estable. Esta deformacion puede ser revertida calentando el material a una
temperatura superior a An Este comportamiento se ilustra sobre el espacio tension-

deformacion-temperatura que se presenta en el esquema de la Figura 2.9.
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Partiendo desde la fase austenita, y en ausencia de cargas mecdnicas externas
(punto 1), un enfriamiento por debajo de la temperatura My da lugar a la formacion de la
fase martensita en configuracion de variantes auto-acomodantes (punto 2). Una carga
mecanica aplicada sobre esta fase produce la reorientacion de las variantes. El proceso
de reorientacion se completa sobre la tension ‘o . Por encima de este nivel de tension, y
antes de la deformacion plastica, la respuesta que se observa es la un comportamiento
elastico lineal (punto 3). A partir del punto 3 se inicia la liberacion de carga mecanica
que exhibe una pequefia recuperacion elastica propia de la fase martensita reorientada
(segmento 3>4). A carga cero, se observa una deformacion remanente considerable
(punto 4). Un posterior calentamiento en ausencia de carga induce la transformacion
inversa, que inicia a la temperatura 4, (punto 5), y termina sobre la temperatura A,
(punto 6). Sobre este Ultimo punto el material recupera la forma geométrica original. Un
subsecuente enfriamiento del material dard origen nuevamente a la formacién de

variantes auto-acomodantes de martensita y el ciclo entero del EMF puede ser repetido.
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Figura 2.9 Esquema de la ruta termomecanica que describe el SEM en el espacio tridimensional tension-
deformacion-temperatura.

Adicional al EMF simple, existe otro efecto de memoria que se conoce como el
efecto de memoria doble (TWSME), que como ya se menciono al inicio del capitulo,
consiste en alternar dos formas geométricas por medio del calentamiento y del
enfriamiento (forma A en frio «& forma B en caliente). Este efecto se puede observar en
una SMA que, en repetidas ocasiones, ha transformado a lo largo de un mismo camino
termomecanico (entrenamiento) [ 70 ], imponiéndose asi las formas geométricas

correspondientes a la alta temperatura (austenita) y baja la temperatura (martensita). Los
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ciclos repetidos generan una subestructura de defectos microestructurales que pueden
actuar como puntos de nucleacion preferencial de variantes de martensita. Estos puntos
de nucleacion preferencial llevan a que durante un enfriamiento en ausencia de carga
ciertas familias de variantes crezcan moldeando la forma macroscépica en frio. Si por
algin motivo el estado de las tensiones internas que estan asociadas a los defectos
generados en el entrenamiento se altera (ej. un envejecimiento a alta temperatura o una

sobrecarga mecanica), el TWSME sera perturbado.

La funcionalidad de las propiedades termomecéanicas de las SMAs esta
generalmente ligada a la necesidad de realizar multiples actuaciones de forma
reproducible, ya sea por medio del ES o del EMF. Por tal motivo, la estabilidad de los
pardmetros termomecanicos asociados a dichos efectos deben ser evaluados en funcion
de los ciclos de transformacion. Los ensayos de este tipo hacen referencia a un proceso
de “entrenamiento” para que los pardmetros termomecéanicos de la SMA alcancen un
comportamiento estable [43, 71]. Estos ensayos consisten bdsicamente en dirigir de
forma iterativa la TMT a lo largo de un Unico camino termomecanico hasta que la
respuesta observada (ciclo de histéresis) sea estable. Dicha estabilidad termomecénica
ha sido estudiada en diferentes SMAs, evaluando la influencia de aspectos
microestructurales (ej. monocristal, policristal, orientacion cristalina), parametros
termomecanicos (e]. temperatura de operacion, cargas mecanicas externas etc.), historial
térmico y mecanico (envejecimiento, temple, endurecimiento por deformacion, etc), asi
como también algunos modos de medida (traccion, compresion, torsion, etc.) [72, 73,
74,75, 76, 77]. Estos estudios han evidenciado, salvo algunas excepciones [78, 79, 80],
que durante los primeros ciclos de transformacion los pardmetros de respuesta
termomecanica de las SMAs evolucionan de forma caracteristica hasta alcanzar una
estabilizacion relativa. Generalmente se ha observado que: 1) los primeros ciclos de
transformacion presentan una deformacion remanente que disminuye con cada ciclo
hasta desaparecer; 2) la tension critica para inducir la TMT (oy;) decrece, llevando
asociado esto un incremento de la pendiente de la meseta de transformacion

(endurecimiento); y 3) el area del ciclo de histéresis (energia disipada) disminuye.

Esta evolucidn durante el ciclado se debe a cambios microestructurales dentro del
material, particularmente, a la formaciéon y movilidad de defectos. Se ha observado

experimentalmente que la densidad de dislocaciones aumenta rapidamente con el
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numero de ciclos de transformacion y que su presencia y sub-estructura afectan
notablemente a los pardmetros termomecanicos de estos materiales [78, 81, 82, 83]. A
partir de esta situacion, diferentes investigadores han interpretado las observaciones que

se indican en el parrafo anterior en los términos expuestos a continuacion.

La deformacién remanente que se observa durante los primeros ciclos de
transformacion esta asociada a la retencion o estabilizacion de variantes de martensita,
asi como también, a una pequeia deformacion plastica que surge del movimiento de
dislocaciones [73, 75, 84]. El avance de TMT dentro del material afecta su
microestructura, dando lugar a una subestructura de dislocaciones cuyo campo de
tensiones asociado puede anclar y estabilizar variantes de martensita en condiciones de
temperatura superiores a Ary ausencia de tensiones mecanicas externas [73, 76, 83]. Las
tensiones internas, las dislocaciones y las variantes de martensita estabilizada, actian
como puntos de nucleacidon sobre los cuales se facilita el inicio de una subsiguiente
transformacion [73, 85]. Esta condicion explica la progresiva disminucion del nivel de
tension critica oy, durante los primeros ciclos. Por otro lado, el incremento de las
dislocaciones también representa una barrera que dificultad el crecimiento de las
variantes de martensita [73, 82, 86]. Esta dificultad en el avance de las interfases de
transformacion se manifiesta con el incremento de la pendiente de la meseta de
transformacion (endurecimiento). La ejecucion de multiples ciclos de transformacion
lleva a que las variantes de martensita adopten sitios de nucleacion y direcciones de
crecimiento relativamente constantes, por lo cual se hace referencia a un proceso de
“entrenamiento”. Dicho entrenamiento establece un camino de transformacion a través
del cual la friccion interna (area del ciclo de histéresis) se ve disminuida con relacion a
la de los ciclos de transformacion iniciales [87, 88]. Finalmente, el ciclo de histéresis se
estabiliza cuando la generacion de defectos llega a ser depreciable y la fraccién en

volumen de la martensita retenida permanece constante.

2.1.2 Introduccion a la SMA de Cu-AI-Ni

El Cu-Al-Ni es una SMA de base cobre que proviene del sistema binario Cu-Al
del cual hereda las propiedades termomecanicas asociadas a la TMT. La adicion de Ni
reduce significativamente las temperaturas de transformacion en relacion a las del

sistema binario [22, 89] (mayor estabilidad de la fase §). La fase § en estas aleaciones
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es estable a altas temperaturas y sufre una descomposicion eutectoide
durante el enfriamiento. A alta temperatura esta fase presenta una estructura
desordenada bee que se denomina como A2 y tiene un parametro de red de a=2.91 Ay
un grupo espacial Im3m [90]. En la Figura 2.10 (a) se presenta un diagrama de fases
seudo-binario para Cu-Al-Ni donde se mantiene constante la composicion del Ni en 3%
en peso [91]. En este diagrama se resalta el domino de la fase f para hacer evidente la
descomposicion eutectoide que a 567 °C da lugar a una fase cubica desordenada o que
es y rica en Cu (a= 3.65 A con grupo espacial Fm-3m) [92], y una fase cubica y, que
corresponde a un compuesto intermetalico de composicion quimica CuoAly (a=8.7039 A
con grupo espacial P-43m) [92]. Para evitar la descomposicion eutectoide y obtener una
aleacion ternaria que exhiba las propiedades termomecanicas propias de una SMA, es
necesario realizar un temple (enfriamiento rapido) para retener la fase f fuera de su
dominio de estabilidad (fase metaestable). Esta fase metaestable esta limitada a
aleaciones ricas en Cu, con concentraciones de Ni y Al que pueden variar
respectivamente entre los rangos del 3-6 % y del 13-15 % en peso. En la Figura 2.10 (b)
se presenta un esquema donde se ilustra el transito de las diferentes transformaciones
que pueden ocurrir en esta SMA. Estas son: 1) de la fase § a la fase p metaestable por
medio del templado; 2) de la fase §§ a las fase a y y, por medio del enfriamiento lento
(descomposicion eutectoide); 3) de la fase 3 metaestable a las fases o y y2 por medio de
una descomposicion por sobrecalentamiento (activacion de procesos de difusion); y 4)
la transformacion reversible de fase 3 metaestable a fases martensiticas por medio de

estimulos termomecanicos.

Durante el tratamiento de temple los 4tomos en la fase 3 experimenta un proceso
de ordenamiento a primeros y segundos vecinos que da lugar a dos estructuras
diferentes de la fase (3 metaestable, la fase , y B3. El orden a primeros vecinos, orden
B,, corresponde a la fase 3,. Esta es una estructura cubica simple que conserva el
parametro de red de la fase B y tiene un grupo espacial Pm3m. El orden a segundos
vecinos, orden L2, corresponde a la fase ;. Esta es una estructura cubica centrada en
las caras donde el parametro de red se ve duplicado con relacion a las dos estructuras

anteriores, a= 5.82 A y tiene grupo espacial Fm3m [93]. Las temperaturas de
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ordenamiento a primeros y segundos vecinos dependen de la composicion de la aleacion

y han sido estudiadas en trabajos anteriores del GIMF [94].

La TMT ocurre en la fase metaestable mediante el cizallamiento de planos
cristalograficos que pueden dar lugar a tres tipos diferentes de martensita, la o’ (6R), la
B’ (18R) y lay’ (2H). Las dos primeras presentan una estructura monoclinica y la tltima
una estructura ortorrdmbica. La secuencia de apilamiento que se genera en los planos
cristalograficos durante el cizallamiento es caracteristica de cada una de estas fases [43,
90]. Dado que la TMT es displaciva, las fases de martensita que se forman heredan el
orden de la fase madre, con lo cual, corresponde agregar el subindice de la fase madre al
respectivo rotulo de la martensita que se forma (ej. P3=2a’s, B3 y v’3) [95]. Una

descripcion mas detallada de la cristalografia de estas fases se encuentra en la tesis

doctoral que V. Recarte realiz6 en el GIMF [90].
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Figura 2.10 (a) Diagrama de fases seudo-binario de la aleacion Cu-Al-Ni con una concentracion fija de Ni del 3 % en
peso [91]. (b) Esquema que ilustra las posibles transformaciones que pueden tener lugar a partir de la fase § que es
estable en el dominio de alta temperatura (fase  metaestable por temple; degradacion a fases a y y. por
sobrecalentamiento; y transformacion martensitica reversible).

La obtencion de las diferentes fases de martensita depende de la composicion de
la aleacion, el historial termomecdanico, la temperatura y el tipo de tension que se aplica
para inducirlas (tracciéon o compresion) [96, 97, 98]. En la Figura 2.11 (a) se presenta
un diagrama de fases donde se muestra la influencia de la concentracion de Al y Ni
sobre los tipos de martensita que se obtienen térmicamente. Las dos lineas continuas
son fronteras entre los dominios de fase y la linea discontinua representa la

concentracion del eutectoide. Se puede apreciar que las concentraciones ricas en Al
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favorecen la existencia de la martensita y3’, y que hay una zona intermedia donde
coexisten las fases y3' y B3’ [22, 90]. Para aleaciones con altos contenidos de Ni y
pobres en Al la 35’ es mas estable. También se encuentran en la literatura diagramas de
tension en funcidon de la temperatura para diferentes concentraciones de esta aleacion
[97]. En la Figura 2.11 (b) se presenta un diagrama de este tipo para la aleacion Cu-
14.3A1-4.1Ni (%peso) en traccidon-compresion a lo largo del eje [001] [99]. En este
diagrama se observa un amplio dominio de estabilidad para la fase y;’ en la zona de
compresion (parte inferior negativa del diagrama, M1= f—vys’), mientras que en la
traccion se observa una variedad de dominios, as’, B3’ y y3’. De forma cualitativa, pero
no generalizada (debido a diferentes influencias), se ha observado que la fase 33’ se
obtiene por traccion, la fase ys’ por compresion y la fase as’ por altas tensiones de
traccion [100]. En la literatura se encuentran varios estudios donde se reporta el valor de
la pendiente do./dT para las diferentes transformaciones a fase martensita que tienen
lugar en el Cu-Al-Ni [101, 102, 103]. Es de recordar que el valor numérico de dicha
pendiente surge de la relacion matemadtica de Clausius-Clapeyron (Ecuacion (2.2)) y
permite estimar de forma indirecta el cambio de temperatura que se da como
consecuencia del efecto elastocaldrico [55]. Esta estimacion indirecta se hace por medio
del cambio de la tension critica Ao, durante un proceso de ciclado, ya que debe
recordase que la temperatura afecta a la tension critica por medio de la pendiente de
Clausius-Clapeyron do,/dT, donde un cambio en la tension critica de un ciclos a otro

representa u cambio de temperatura AT.
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Figura 2.11 (a) Diagrama de fases martensiticas inducidas térmicamente sobre el plano de composicion Ni-Al en %
en peso (tomado de [89, 90]). (b) diagrama de fases sobre el plano tension (MPa)-Temperatura (K) para la aleacion
Cu-14.3A1-4.1Ni (% en peso), eje [001] de carga traccion-compresion.
Al=yy'—B3; A2=B3"— B3; A3=03’— B3; M1=P3—=v3"; M2=f;—f5"; BG=B3’—v3; GB= y5'—5"; BA= f3’—as"; AB=
a3’ —P3"; R=1v3"<>y;’ (tomado y modificado de [99]).
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En la Figura 2.12 (a) se presenta el perfil de tension-deformacion en traccion-
compresion para la aleacion resenada en el parrafo anterior. Este perfil muestra la
asimetria que tiene la respuesta mecdanica de esta aleacion durante un ciclo completo de
traccion y compresion. Esta asimetria tiene como trasfondo la induccion de dos
martensitas diferentes (y3’ y P3’). También se puede ver que la transformacion de
B3 <> B3’ se caracteriza por una histéresis menor que la transformacion B3 <> y3’,
ademas de una marcada diferencia en la forma de linea al inicio de la transformacion
directa (pico de caida de tension en 3 = y3’). En la histéresis térmica también se da
dicha diferencia en magnitud y también en la forma de linea de los termogramas de
DSC. Estas diferencias en las histéresis térmica y mecanica sirven como indicador

cualitativo del tipo de martensita que se forma [22].

En al Figura 2.12 (b) se presenta una diagrama inverso de polos que muestra la
dependencia del médulo de Young de la fase B con la orientacion cristalografica [104].
Esta figura evidencia la fuerte anisotropia eldstica que presenta esta aleacion ternaria, de
la cual se destaca que el mddulo de Young a lo largo de la direccioén [001] resulta ser un
orden de magnitud menor que el de la direccion [-111]. Los valores del moédulo elastico
expuestos en esta figura fueron calculados a partir de las constantes elasticas y su
magnitud esta en buen acuerdo con los valores medidos experimentalmente [104]. Es de
resaltar que la anisotropia también afecta a los parametros asociados a la TMT
(tensiones criticas, deformaciones de transformacion) [97, 99, 104]. Esta caracteristica
marca una diferencia significativa entre la respuesta mecanica de los sistemas
monocristalinos y los policristalinos, ya que en estos ultimos, la falta de homogeneidad
en la deformacion que se da entre los diferentes granos produce una incremento de
tensiones en las fronteras de grano y puntos triples que los convierte es sistemas muy
fragiles [105]. Esta desventaja se ha mejorado por medio de la ingenieria de
microestructura con la obtencidon de sistemas oligocristalinos donde la estructura de

granos adquiere una configuracion tipo bambu [106].

En cuanto a la influencia de la concentraciébn sobre las temperaturas de
transformacion, V. Recarte define una relacién matematica empirica a partir del estudio
de una amplia gama de concentraciones [89, 90]. De dicha relacidon matematica se

destaca la alta sensibilidad que tiene la temperatura M, con la concentracion de Al,
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donde una variacion del 1% en peso de Al conlleva un cambio en M; de ~170 °C [89].

Siendo el % de Al inversamente proporcional a M

En esta aleacion ternaria se ha observado la estabilizacion de la fase martensita
como consecuencia de tratamientos térmicos de envejecimiento que aumentan las
temperaturas de transformacion [107, 108]. También se ha observado y estudiado la
estabilizacion mecdanica de dicha fase durante ensayos de traccion y compresion donde
la tension critica de transformacion inversa (0ys) disminuye hasta el punto de dejar una
deformacion residual [109, 110]. En el primer caso este fendmeno se ha asociado a
procesos de difusién que cambian el grado de orden de la fase llevandola a una
configuracion de menor energia que la hace mas estable. En el caso de la estabilizacion
mecanica, Sittner [ 111 ] argumenta que la barrera energética que impide la
transformacion inversa durante la descarga mecanica se debe al bloqueo de las
interfases y;’/p1 por la formacion de un dominio de martensita y,” (2H) sin maclas
internas, descartando el anclaje de interfases en defectos o el entrecruzamiento de
variantes. Por otro lado, Kustov ef al. apuntan a una combinacién de mecanismos donde
el anclaje de las interfases en defectos es tenido en cuenta [112, 113, 114]. Es preciso
destacar que atn no hay unanimidad ni certeza sobre el mecanismo o combinacion de

mecanismos que describen la estabilizacion de la fase martensita.

(a) (b)
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Figura 2.12 (a) Perfil de tension-deformacion en traccion-compresion a lo largo del eje [001] de una aleacion de Cu-
14.3A1-4.1Ni a T=240 K (tomado de [97]) se debe . (b) Dependencia del mdédulo de Young con la orientacion
cristalografica de la fase 33 (tomado de [104]).
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2.2 Peliculas Delgadas de SMAs

La fabricacion y caracterizacion de peliculas de SMAs es un campo de
investigacion relativamente joven si se compara con la amplia trayectoria de los
estudios que hay sobre estos materiales en estado de muestra masiva (Bulk). El interés
en este campo de investigacion esta motivado por la posibilidad de obtener sistemas que
puedan ser implementados en la ingenieria de MEMS y NEMS por medio de las
tecnologias de fabricacion planar de la industria microelectronica, asi como también
obtener un mejor entendimiento de las propiedades termomecanicas de las SMAs a
escala micro- y nanométrica. Una caracteristica que se debe resaltar de las peliculas
delgadas es que tienen una alta relacion superficie/volumen, lo cual aumenta la
capacidad de disipar de energia térmica. Esta caracteristica puede aumentar la
frecuencia de actuacion de las SMAs. Debe recordarse que la capacidad de actuacion en
estos materiales esta vinculada a la transformacion martensitica, y que la frecuencia con
la que esta transformacion se puede dar en ambos sentidos esta limitada por la velocidad
con la cual el material se pueda enfriar y calentar. La mayor parte de los estudios
publicados en este campo se desarrollan sobre SMAs de base NiTi. A continuacién se
presenta una revision de algunos aspectos relevantes relacionados con la fabricacion y
caracterizacion de peliculas de SMAs. Para una revision mas amplia y detallada sobre

este tema se recomienda ver la referencia [16].

2.2.1 Fabricacion de peliculas de SMAs

El estudio de las SMAs en formato de pelicula se inicia en torno a los anos 90,
principalmente con la fabricacion y caracterizacion de peliculas de Ti-Ni [115, 116].
Desde entonces, diferentes técnicas de deposicion por evaporacion fisica (PVD del
inglés Physical Vapor Deposition) se han empleado para la obtencion de este tipo de
sistemas materiales, siendo la pulverizacion catodica (Magnetron Sputtering) la técnica
mas comun. Técnicas como la Pulsed Laser Deposition [117, 118], Laser Ablation
[119, 120], lon Beam Sputtering [121], ECR Sputtering [122], Flash Evaporation [123,
1241, Electron Beam Evaporation [125, 126], Vacuum Plasma Spraying [127] y
Molecular Beam Epitaxy [128] también han sido utilizadas. Por otro lado, Villhard y
Atmur proponen un proceso para la produccion de MEMS a gran escala usando la

deposicion quimica en fase vapor (CVD del inglés Chemical Vapor Deposition) para
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formar las peliculas de SMAs [129]. Dentro de los estudios de fabricacion de peliculas
delgadas de SMAs destacan los trabajos que recientemente se han realizado utilizado las
novedosas técnicas de fabricacion combinatoria [130]. Esta técnica de fabricacion
permite depositar sobre un solo sustrato una amplia gama de concentraciones para una
aleacion en particular, lo cual optimiza la exploracion de nuevos sistemas de SMAs
[131, 132, 133]. Se han realizado estudios sobre el efecto que tienen los pardmetros
tipicos de la pulverizacion catddica sobre la calidad de las peliculas, encontrando
condiciones optimas de composicion del blanco, presion de Ar, distancia sustrato-
blanco, temperatura del sustrato y potencia de RF [134]. La composicion y
concentracion de los elementos en una SMA resulta ser determinante para sus
propiedades termomecanicas, y por ende, su control durante los procesos de fabricacion
debe ser manejado con precision. Este ha sido uno de los principales retos a la hora de
fabricar este tipo de sistemas materiales por medio de la pulverizacion catddica. Un
ejemplo de esta situacion se presenta con las aleaciones de la familia del NiTi, ya que
para una potencia de operacion dada, el rendimiento de pulverizacion del Ni es mayor
que el del Ti. Esto genera una desviaciéon entre la composicion de las peliculas
depositadas y la composicion del blanco pulverizado, formandose asi mismo un
gradiente de composicion en el espesor a medida que el proceso de deposicion
transcurre [135, 136]. La soluciéon a este problema se ha abordado por medio de
métodos tales como la co-pulverizacion (co-sputtering) [137] y la variacion de la

temperatura del blanco [138, 139].

Finalmente, la fabricacion a partir de multicapas elementales se registra como uno
de los métodos que permite un control de la composicion mas facil y preciso [140, 141,
142], ya que la concentracion de cada elemento se regula por medio de una relacion
entre el espesor y el numero de capas que se depositan. Un tratamiento térmico
posterior a la deposicion de las multicapas es necesario para inducir la difusion en
estado solido y formar la aleacion deseada. Esta sera la via experimental adoptada en

este trabajo de investigacion doctoral.

Las obleas de silicio son el sustrato mas frecuente en los estudios de deposicion y
caracterizacion de estos sistemas materiales, sin embargo se encuentran estudios donde
se utilizan otro tipo de sustratos tales como el vidrio [143], poliimida [144] o el acero

inoxidable [145]. La adhesion al sustrato es un parametro significativo en la fabricacion
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de peliculas delgadas y ha sido objeto de estudio en peliculas de NiTi depositadas sobre
sustratos de silicio utilizando diferentes aproximaciones [ 146, 147, 148]. Se ha
identificado la presencia de compuestos intermetalicos de Ti-Ni-Si en la zona de
interfase pelicula-sustrato y se ha visto que el niquel migra dentro del silicio a
temperaturas cercanas a los 600 °C y que todos los elemento migran por encima de esta
temperatura formando siliciuros binarios y ternarios [149]. Para prevenir el intercambio
de elementos entre la pelicula y el sustrato se ha estudiado el uso de una capa de nitruro
de silicio (Si3N4) [150]. Esta capa actiia como barrera para la difusion de elementos y
puede ser utilizada convenientemente en los procesos de micro-litografia. También se
ha estudiado el efecto del oxido de silicio (SiO;) entre el sustrato de silicio y las
peliculas de NiTi, registrindose una pobre adhesion como consecuencia de la formacion

de una fragil y delgada capa de TiO, [151].

Dependiendo de las condiciones del proceso de fabricacion adoptado, las peliculas
pueden ser depositadas sobre sustratos a temperatura ambiente o a alta temperatura. Las
peliculas depositadas a temperatura ambiente generalmente son amorfas y requieren de
un tratamiento térmico posterior para garantizar su cristalizacion y afinar sus
propiedades termomecénicas. Dicho tratamiento se debe realizar con precaucion, pues
se ha demostrado que la temperatura y la duracion de los tratamientos de recocido y/o
envejecido afectan el comportamiento termo-mecanico de las peliculas de SMA [152,
153]. Las peliculas depositadas a una temperatura relativamente alta (>250 °C)
cristalizan in situ, por lo que no es necesario tratamientos de cristalizacion posteriores a

la fabricacion [154, 155].

La radiacion laser se ha utilizado en los Ultimos afios para realizar tratamientos
térmicos localizados sobre peliculas de SMA [156], logrado obtener las propiedades de
memoria de forma solo en areas especificas. Este método resulta de gran interés por que
permite actuar de manera precisa y sin contacto sobre areas micrométricas, ofreciendo
una amplia libertad en cuanto al diseno de estructuras y facil integracion al procesado

de MEMS.

2.2.2 Efecto del Espesor

El efecto que tiene el espesor de las peliculas sobre las propiedades termo-

mecanicas ha sido estudiado en aleaciones de base NiTi [157]. Se ha observado que la
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transformacion martensitica desaparece en peliculas con espesores inferiores a ~50 nm
[158, 159]. La oxidacion superficial y los procesos de difusion entre la pelicula y el
sustrato afectan a la composicion de la aleacion y este efecto se ve intensificado con la
reduccion del espesor. En la Figura 2.13 se presenta una ilustracion donde se
correlaciona la deformacion asociada a la plasticidad y a la transformacién con la
contribucion que, por medio del espesor, tienen el oxido superficial y la microestructura
en peliculas de NiTi [157]. En esta figura se observa que espesores menores de 7 um
que las deformaciones plastica y de transformacion se incrementan gradualmente hasta
alcanzar un méximo alrededor de las 2 um de espesor, a partir del cual decrecen con el
espesor. Los autores explican este comportamiento asocidndolo al efecto del numero de
fronteras de grano y a la capa de oxido superficial. Cuando el espesor de la pelicula
disminuye, el niimero de las fronteras de grano también disminuye, lo cual reduce la
constriccion y mejora la capacidad de deformacion por transformacion. Con una
reduccion excesiva del espesor, la proporcion de la capa de oxido aumenta, lo cual
deteriora las propiedades mecanicas por medio de la alteracion de la composicion. En
conclusion, el espesor afecta las propiedades termomecanicas de una pelicula de SMA
por medio de la oxidacion superficial (alteracion de la composicion) y la constriccion

(tensiones internas debido al sustrato, fronteras de grano y microestructura) [159, 157].
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Figura 2.13. Efecto del espesor sobre la deformacion por transformacion y deformacion pléastica bajo una tension de
200MPa en peliculas de Ni-50.0at%Ti, correlacionado con un esquema de la microestructura (tomado de [157]).
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2.2.3 Caracterizacion Funcional

Para peliculas libres del sustrato se ha descrito el uso de técnicas convencionales
de caracterizaciéon como la calorimetria diferencial de barrido (DSC) [116] y los
ensayos de tension en funciéon de la temperatura (curvas tension-deformacion-
temperatura) [ 160, 161]. Los resultados muestran que la respuesta en tension-
deformacion-temperatura es comparable con la del material masivo, siendo en algunos
casos superior debido al efecto que tiene el tamafo de grano [162], ya que se puede
configurar una microestructura que favorable al comportamiento mecanico, por ejemplo
la microestructura tipo bambu (ver seccion transversal 1 um de la Figura 2.13). Las
dificultades que se describen para los ensayos de tension sobre peliculas delgadas estan
relacionadas con obtencioén de laminas sin pre-deformaciones y el adecuado montaje de

estas en las mordazas del sistema de traccion.

La caracterizacion estructural y morfoldgica de este tipo de sistemas materiales se
ha documentado sistematicamente usando las técnicas de rigor como, la microscopia
electronica de barrido (SEM) y de transmision (TEM), asi como la difraccion de rayos
Xy de electrones. La microscopia Optica también ha sido empleada en los casos en los

que resulta ser procedente.

Generalmente para aplicaciones en MEMS se requiere hacer la caracterizacion de
las peliculas estando adheridas al sustrato, lo que presupone un estado de constriccion o
tension externa de las peliculas a consecuencia de su union al sustrato. Esta situacion
dificulta su evaluacioén y se convierte en un obstaculo para algunas de sus posibles
aplicaciones. Las tensiones residuales en una pelicula pueden tener diversos origenes y
de acuerdo a éstos se pueden clasificar como tensiones intrinsecas o extrinsecas. Las
tensiones intrinsecas o también conocidas como tensiones de crecimiento dependen
fuertemente del tipo de materiales que se estén tratando y de las condiciones de
fabricacion, tales como la temperatura, presion, etc. Estas tensiones en una pelicula
pueden provenir de: 1) la interfase pelicula-sustrato; 2) crecimiento de granos; 3)
defectos de generacion y aniquilacion tales como dislocaciones; 4) formacion de
precipitados; y 4) dafio estructural debido a la re-pulverizacion o choque de particulas
energéticas. La tensiones extrinsecas involucran variaciones fisicas o quimicas del

medioambiente que rodea al sistema sustrato-pelicula una vez establecido y pueden
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provenir de: 1) tensiones debidas a cambios de temperatura (diferencia entre los
coeficientes de expansion térmica del sustrato y de la pelicula); 2) transformacion de
fase martensitica; 3) campos eléctricos o magnéticos; y 4) reacciones quimicas. La
evaluacion de dichas tensiones se ha descrito haciendo uso de técnicas como el método
de curvatura del sustrato [163, 164], y la difraccion de rayos X [163]. Estudios
sistematicos han mostrado que la evolucion de las tensiones residuales en peliculas de
SMA esta asociada a factores como la composicion de la aleacion, los tratamientos

térmicos, y el espesor de la pelicula [165].

La medida de la resistividad eléctrica en funcidon de la temperatura, usando el
método estandar de las cuatro puntas, han sido también ampliamente utilizada para
identificar las temperaturas de transicion caracteristicas en los sistemas sustrato-pelicula

[164].

Ultimamente se han desarrollado métodos de caracterizacion que se basan en la
actividad de algunos micro dispositivos, tales como los ensayos del pandeo [166, 167] y
los de amortiguamiento [168]. Estudios en micro-bombas muestran frecuencias de
funcionamiento de hasta 85 Hz [14, 169]. También se ha explorado la funcionabilidad
de las peliculas delgadas de SMA en el campo de la refrigeracion de estado solido a
partir del efecto elastocalorico a lo largo de multiples ciclos [170, 171]. En este ultimo
campo los resultados en peliculas de Cu-Ni-Ti se destacan por presentar una fatiga muy

baja a lo lardo de 10’ ciclos de superelasticidad [79].

2.2.4 Peliculas de Cu-Al-Ni

Como se menciono al inicio de este apartado, el estudio de las peliculas de SMAs
se ha centrado hasta ahora en las aleaciones de NiTi y sus derivadas, con lo cual, en la
literatura especializada se encuentran muy pocos trabajos en relacion a peliculas de

aleaciones de base cobre, y en particular, del Cu-Al-Ni.

Minemura ef al. publican en 1985 un primer trabajo donde se evalia el EMF en
peliculas de Cu-Al-Ni depositadas sobre un sustrato de aluminio laminado (20 wm)
[172]. Posteriormente Kneissl presenta un trabajo donde deposita las peliculas sobre
sustratos de vidrio [173, 174]. En este caso las peliculas son separadas del sustrato para

ser tratadas térmicamente y caracterizar su microestructura y EFM. Finalmente Lovey et
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al. presentan la fabricacion y caracterizacion microestructural y de EFM en peliculas de
Cu-Al-Ni depositadas sobre sustratos de vidrio y silicio [175, 176]. En todos estos
trabajos se ha empleado la pulverizacion catdédica de un blanco de Cu-Al-Ni para
fabricar las peliculas y se han presentando los respectivos resultados de caracterizacion
microestructural y cristalina correspondientes a las condiciones y parametros de
fabricacion especificos de la técnica. En su mayoria las peliculas han sido tratadas
térmicamente y caracterizadas en condicion libre de sustrato y los espesores de las

peliculas han sido superiores a 1 wm.

2.3 Ensayos mecanicos a escala nanométrica en SMAs

En el afio 2004 Uchic et al. introducen por primera vez una metodologia para
realizar ensayos uniaxiales de compresion sobre muestras de dimensiones
micrométricas y sub-micrométricas; lo que les permitid evidenciar y estudiar la
influencia que tiene el tamafio a escala de longitud sobre la plasticidad de un espécimen
metalico monocristalino [17, 177]. El desarrollo de la nanotecnologia ha promovido un
interés creciente en estudiar las propiedades mecénicas de sistemas materiales a escala
nanométrica, lo que ha llevado a que esta metodologia de caracterizacion evolucione y
derive en otro tipo de ensayos que, como los de traccion, torsion y flexion, pueden ser
realizados hoy en dia in situ dentro de equipos de SEM y TEM [178]. Esta capacidad de
caracterizacion mecanica a escala nanométrica ha sido empleada para el estudio de
diversos materiales entre los que se encuentran las SMAs [178]. A continuacioén se
presenta una revision de los antecedentes de caracterizacibn mecanica a escala
nanométrica de las SMAs y la interpretacion existente del efecto que tiene el tamafio

(didmetro d del pilar) sobre las propiedades mecanicas.

2.3.1 Ensayos de nano-compresion y el efecto del tamario

Los ensayos de nano-compresion sobre pilares de diferentes didmetros han
facilitado el estudio del efecto que tiene el tamafio sobre la tension de deformacion
plastica o, de diversos sistemas metalicos, permitiendo ratificar el concepto de
proporcionalidad de, cuanto mas pequeio mas fuerte, del inglés “smaller is stronger”
[178, 179]. Este comportamiento ha sido modelado de forma empirica por medio de la

siguiente relacion potencial:

39



Tesis Doctoral J.F. Gomez-Cortés

0.

p=o'0-|—A*dn (2.4)

donde oy es la tension critica de plasticidad independiente del tamafio, es decir, la que
se observa como valor constante antes de ser afectada por la reduccion de las
dimensiones de la muestra; d es el didmetro del pilar, y la 4 y la n son constantes
empiricas que dependen del material [178]. Esta relaciéon también puede expresarse en
términos de la tension critica efectiva de cizalla o (resolved shear stress) que surge al
considerar el factor de Schmid del respectivo sistema de deslizamiento de planos
cristalograficos [180]. La explicacion de este efecto del tamafio sobre la plasticidad se
ha fundamentado principalmente en la carencia de dislocaciones (“dislocation
starvation”) y en las fuentes de dislocaciones truncadas (“source truncation) [178,
181, 182, 183]. Cabe esperar que este comportamiento o tendencia potencial también

afecte de alguna forma a las propiedades termomecanicas de las SMAs.

El efecto que tiene el tamafo sobre las propiedades termomecanicas de las SMAs
ha despertado un creciente interés durante la ultima década debido al gran potencial de
aplicacién que estos materiales pueden ofrecer a la ingenieria de MEMS, NEMS vy
materiales compuestos [15, 184, 185, 186, 187]. Al respecto se han realizado estudios
que pueden ser clasificados en dos categorias: 1) la de los sistemas constrefiidos y 2) la
de los no constrefiidos. La primer categoria involucra principalmente a peliculas
delgadas [157, 158], sistemas policristalinos [ 188, 189, 190, 191] y particulas
embebidas en una matriz [192]. En estos sistemas se ha observado que la reduccion del
tamano y el efecto de la constriccion pueden llegar a suprimir la transformacion
martensitica por debajo de ciertos valores criticos de tamafio de grano o de espesor en el
caso de las peliculas. Este efecto, que se debe a una escala de longitud asociada a la
microestructura del sistema, es considerado como un efecto intrinseco que tiene
semejanza con el ya conocido efecto Hall-Petch, que en metales policristalinos

relaciona la resistencia a la deformacion pléstica con el tamafio de grano [178].

Dentro de los sistemas no constrefiidos estan las estructuras monocristalinas que
no estan soportadas o adheridas a un sustrato ni embebidas en una matriz. Bajo esta
condicion se han estudiado principalmente micro- y nano-pilares monocristalinos
tallados por FIB, aunque también se encuentran estudios sobre nano-particulas [193,

194, 195] y nano-hilos [196]. En este caso se considera que el efecto del tamafio es
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extrinseco, ya que esta ligado directamente a las dimensiones externas de la estructura

de interés [178].

Los estudios de compresion o flexion de pilares a escala nanométrica se han
realizado en su gran mayoria sobre la SMA de NiTi. Frick et al. realizaron ensayos de
compresion sobre pilares NiTi de diametros entre 2 um y 200 nm y observaron que el
efecto superelastico se degrada progresivamente con la reduccion del didmetro [19].
Esta degradacion se ha desligado de la orientacion cristalina por medio de estudios de
compresion bajo diferentes orientaciones [197, 198]. El deterioro de las propiedades
termomecanicas con la reduccién del tamafio se ha asociado al efecto que tiene la
oxidacion superficial, ya que esta capa de oxido aumenta su relacion en volumen
cuando se reduce el didmetro del pilar, afectando significativamente la composicion de
la aleacién y por ende su respuesta termomecanica [199]. Estudios posteriores de
compresion in situ-TEM han evidenciado la transformacion martensitica en pilares de
NiTi con didmetros menores a 200 nm [200]. Norfleet et al. estudiaron la plasticidad
asociada al efecto supereldstico en micro-pilares de NiTi (5 um a 20 um) y reportaron
una tension critica de transformacion superior (~60 MPa) a la observada en una muestra
masiva de la misma aleacién [86]. Adicionalmente Clark ef al. publican un estudio de
flexion in situ-SEM donde, a partir de un posterior calentamiento ex situ, reportan el
efecto de memoria de forma en pilares de hasta 200 nm de diametro [201]. También
reportan en este Ultimo estudio que la plasticidad de la fase martensita es independiente
del tamafio. A partir de los resultados expuestos en la literatura se observa que la
transformacion martensitica se puede inducir por tension y por temperatura en pilares de
NiTi de hasta 200 nm de didmetro, pero con una notable degradacion de sus

propiedades termomecanicas (irreversibilidad completa de la transformacion).

También se encuentran en la literatura estudios donde se reporta una mejora
significativa del comportamiento superelastico del cerdmico ZrO, al reducir el diametro
de los pilares a escala submicrométrica (~0.7-1.7 um) [202, 203]. Finalmente Ozdemir
et al. reportan un estudio donde observan el incremento de la tensidon critica de
transformacion con la reduccion del didmetro en pilares de NiFeGa; al tiempo que
observan que el efecto supereldstico se degrada por medio de la acumulacién de

deformacion remanente durante la descarga mecanica [204].
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En cuanto a la SMA de Cu-Al-Ni, el GIMF ha sido pionero en estudiar sus
propiedades a escala nanométrica por medio de ensayos de compresion y flexion sobre
micro- y nano-pilares monocristalinos de esta aleacion [20, 21, 205, 206, 207, 208].
Estos estudios han evidenciado la respuesta superelastica y de memoria de forma simple
del Cu-Al-Ni a las escalas referidas [20], destacandose un notable efecto del tamaio
sobre la histéresis y la tension critica de transformacion [21, 205]. También se ha
evaluado el efecto supereldstico a lo largo de miles de ciclos [206-208], lo que ha
mostrando una tendencia de estabilizacion y reproducibilidad que fortalece el potencial
de aplicacion activa de este material en sistemas nanotecnoldgicos. Adicionalmente se
encuentran dos publicaciones de nano-compresion in situ-TEM donde se estudia la
nucleacion de variantes de martensita [209] y la supresion del efecto de memoria simple

en pilares de Cu-Al-Ni [210].

2.3.2 Influencia del FIB sobre la caracterizacion mecdnica

La implantacion de iones y la generacion de dislocaciones son defectos que estan
intimamente ligados al proceso de tallado por bombardeo ionico. Por tal razon, en la
literatura se encuentran diferentes estudios que exploran la presencia de estos defectos,
y el efecto que pueden tener sobre las propiedades mecanicas de muestras de tamanos

reducidos.

La discusién del efecto que tiene la implantacién de Ga™ sobre la propiedades
mecanicas se inicio por Uchic ef al. al tiempo que presentaban y desarrollaban su
metodologia pionera [177]. En esta discusion se plantea el hecho probable de que los
iones de Ga"a 30 kV pueden llegar a penetrar la superficie de un pilar en un espesor de
algunas decenas de nanémetros. Esta capa dafiada o afectada por la implantaciéon de Ga*
empieza a constituir gradualmente un mayor porcentaje del volumen del pilar en la
medida que su didmetro se reduce. No obstante, los autores sefialan que el efecto del
tamafio (“smaller is stronger”) no se explica simplemente por la presencia de dicha
capa superficial dafiada, ya que diferentes sistemas materiales exhiben el efecto de
tamafio sobre escalas de longitud variada, y que las magnitudes absolutas de
caracterizacion del efecto del tamafio también difieren notablemente (constantes A4 y n,

Ecuacion (2.4)). Adicionalmente, sefialan que los escalones de deslizamiento que
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afloran en la superficie de los pilares deformados no deberian ocurrir si la zona dafada

+ y e . . .
por el Ga' es realmente una capa rigida o de endurecimiento (camisa de fuerza).

Kiener et al. realizaron analisis cuantitativos del dafio que causa la implantacion
de Ga" en monocristales de cobre [211, 212]. Los resultados muestran que el espesor de
la capa afectada por implantacion de Ga' se reduce tallando el material con angulos de
incidencia rasante y usando iones de baja energia. Sus estimaciones indican que para
una incidencia rasante la capa deformada se extiende hasta 7.2 nm en el caso de usar 30
kV, y hasta 2.0 nm para el caso de 5 kV. Asi mismo, indican que la profundidad de
penetracion de Ga™ implantado en incidencia rasante puede llegar a 15 nm y 5 nm para
30 kV y 5 kV respectivamente. Las medidas y calculos que se presentan en estos
estudios se hacen con dosis minimas de 50 pA. Durante la fabricacion de pilares los
ultimos pasos de tallado se realizan utilizando corrientes muy inferiores a 50 pA, lo que
lleva a los autores a sugerir que los espesores afectados pueden ser inferiores a los ya
senalados. Aunque finalmente hacen un analisis de las posibles consecuencias que esta
condicién podria tener sobre las propiedades mecénicas, sus resultados no son
concluyentes, y terminan sugiriendo ser cautelosos en la fabricacion de muestras a

escala nanométrica (< 100 nm).

Adicionalmente Greer et al. compararon el comportamiento mecéanico de pilares
de oro tallados por FIB, con pilares semejantes fabricados por electrodeposicion [213].
Obviamente los pilares electrodepositados no tenian influencia del Ga'. Los autores
observaron un efecto del tamafio similar en ambos conjuntos de pilares, lo que los llevo
a concluir que el endurecimiento que se observaba con la reduccion del tamaio

(“smaller is stronger””) no se debia a la implantacion de Ga'.
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Capitulo 3.

Técnicas y Métodos Experimentales

En este capitulo se presenta una breve descripcion de los instrumentos, técnicas y
métodos experimentales empleados durante el desarrollo de este trabajo de
investigacion doctoral. En primer lugar se exponen las técnicas de fabricacion utilizadas
para obtener los diferentes sistemas materiales de Cu-Al-Ni que fueron objeto de
estudio, en concreto, la evaporacion por bombardeo electronico (e-BE) que se uso para
la obtencion de las peliculas delgadas, y el bombardeo i6nico focalizado (FIB) que se

utilizo para el tallado de pilares monocristalinos a escala micro- y nano-métrica.

En segundo lugar se presentan las diferentes técnicas de caracterizacion que se
utilizaron para estudiar los sistemas materiales fabricados. Se usé la microscopia
electronica de barrido (SEM) con espectroscopia de dispersion de rayos X (EDX) y
difraccion de electrones retrodispersados (EBSD) para realizar, respectivamente,
caracterizaciones microestructurales, composicionales (quimica) y de fase cristalina.
También se empled la microscopia electronica de transmision (TEM) para la
caracterizacion microestructural, composicional (mapas EDX) e identificacion de fases
en las peliculas (imagenes de HAADF). También se realizaron ensayos de
calentamiento in situ-TEM para evaluar el comportamiento térmico. Finalmente se
presenta la técnica de nanoindentacion instrumentada convencional y la in-situ—SEM,
las cuales se utilizaron sistematicamente en la caracterizacion mecanica a escala

nanométrica de las estructuras talladas por FIB.

En tercer y ultimo lugar se describe de forma generalizada la metodologia
experimental asociada a los ensayos de nano-compresion, ya que estos constituyen el

componente experimental mas extenso de este trabajo de investigacion.
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3.1 Técnicas de Fabricacion y Preparacion de Muestras

3.1.1 Evaporacion por Bombardeo de Electrones (e-Beam Evaporation)

Esta es una técnica de fabricacion que se encuentra dentro de la categoria de
procesos de deposicion fisica a partir de la fase de vapor PVD, por sus siglas en inglés,

Physical Vapor Deposition.

Este proceso tiene lugar en el interior de una cdmara de vacio (< 10” mbar)
haciendo impactar un haz de electrones sobre un blanco del material que se quiere
evaporar. Los electrones se producen por el calentamiento de un filamento de wolframio
que se encuentra por debajo de la zona de evaporacion. Los electrones emitidos por el
filamento se encauzan en un haz electronico que es acelerado y orientado por deflexion
magnética hacia el blanco que esta dentro de un crisol refrigerado por recirculacion de
agua. Para evitar el calentamiento puntual en el blanco, el haz de electrones se modula
de manera tal que trace patrones tipo Lissajous en su superficie, garantizando de esta
forma un calentamiento y evaporacion homogéneo del material. El sustrato a ser
recubierto se ubica en la parte superior del crisol, montado en un mecanismo
“planetario” de doble rotacion que maximiza la uniformidad en la condensacion de los
vapores en su superficie. En la Figura 3.1 se muestra un esquema del funcionamiento de

un sistema de evaporacioén por bombardeo de electrones.

Las peliculas delgadas de Cu-Al-Ni que se estudiaron en este trabajo se
obtuvieron a partir de un sistema de multicapas elementales que fueron depositadas en
un evaporador Temescal FC-2000. Este equipo cuenta con una ruleta de crisoles que
facilita el intercambio de blancos de evaporacion, lo cual permite la deposicion sucesiva
de las diferentes capas sin necesidad de romper el vacio de la cdmara de deposicion.
Este sistema también incorpora una micro-balanza de cristal de cuarzo que permite
monitorizar y controlar el espesor de las capas en tiempo real. Este equipo de
evaporacion se utilizo en las salas blancas del Microsystems Technology Laboratories
(MLT) del Massachusetts Institute of Technology (MIT) de Cambridge, en los Estados
Unidos de Norte América, en el marco de un programa Qut-reach entre el GIMF vy el

MTL.
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La fabricacion de las multicapas y posterior aleacion de estas para obtener las

peliculas de Cu-Al-Ni se presenta en el Capitulo 4 ( seccion 4.1).

a A
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por agua —

.(__Imén de

deflexion

Haz de
electrones

Iman de
& enfoque

Sistema
de vacio
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Figura 3.1 Dibujo esquematico que representa el funcionamiento de un sistema de evaporacion por bombardeo de
electrones.

3.1.2 Bombardeo Ionico Focalizado (FIB)

El bombardeo i6nico focalizado FIB, por sus siglas en inglés, Focused Ion Beam,
es una tecnologia que se ha desarrollado y extendido rapidamente durante las ultimas
dos décadas, siendo hoy en dia una valiosa herramienta tanto para la investigaciéon en
ciencia bésica, como para la produccion de dispositivos en diversas lineas de
produccion tecnologica. La relevancia de esta tecnologia radica en su gran versatilidad,
ya que permite fabricar micro- y/o nano-estructuras por medio del corte o tallado directo
que se hace con un haz de iones, o también, por medio de la deposicion de materiales a
partir de gases que se descomponen bajo la accion de dicho haz. Asimismo, actualmente
esta técnica esta integrada en equipos de microscopia electronica de barrido SEM,
configurando un sistema de doble haz FIB/SEM que, junto a los diversos equipamientos
de caracterizacion asociados a los equipos de SEM y a los novedosos mecanismos de
micro-manipulacion e inyeccion de gases, hace que estos sistemas de doble haz se
conviertan en una poderosa herramienta para el desarrollo de la nanociencia y la
nanotecnologia, al punto que se han llegado a denominar como nano-fabricas [214, 215,

216].
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Dada la relevancia tecnoldgica de esta técnica y su significativo aporte al
desarrollo de este trabajo de investigacion, a continuacion se hace una breve revision de
los principales dispositivos que componen un sistema dual FIB/SEM, asi como también

los pardmetros y consideraciones a tener en cuenta para el proceso de FIB.

Un equipo dual FIB/SEM, es un sistema que opera al interior de una cdmara de
alto vacio (del orden de 10° mbar), sobre la cual se encuentran dispuestas dos
columnas, una vertical que corresponde a la fuente y Optica para la microscopia SEM, y
otra inclinada con relacion a la primera que corresponde a la fuente y Optica para los
procesos de FIB. El angulo 6 entre las dos columnas es generalmente de 52° (ver Figura
3.2), como es el caso de los equipos empleados en este trabajo y que se referencian mas
adelante. En el interior de la camara principal se encuentra una platina porta muestras
con 5 grados de libertad para posicionar una muestra (desplazamientos en los ejes x, y,
z, rotacion e inclinacion del plano que soporta la muestra). En torno a dicha platina se
pueden encontrar diversas clases de detectores, inyectores de gases o micro-
manipuladores. En la Figura 3.2 se presenta un esquema basico que representa la
configuracion tipica de un sistema FIB/SEM con un inyector de gas y un micro-
manipulador. En esta figura se ha obviado la presencia de detectores basicos como los

detectores de electrones secundarios y electrones retrodispersados.

A continuacién se presenta una breve descripcion de la fuente de iones y la

columna del FIB.

Las fuentes ionicas de metal liquido LMIS, por sus siglas en inglés, Liquid
Metal Ion Source, son el dispositivo que da origen al proceso de bombardeo idnico en
la mayoria de equipos FIB/SEM comerciales, donde el galio (Ga) es el metal mas
utilizado para la produccion de los iones. El funcionamiento de una LMIS se inicia al
calentar un reservorio que contiene Ga metalico, de manera tal que este pasa al estado
liquido y fluye por las paredes de una aguja de tungsteno que se encuentra dispuesta en
la parte inferior del reservorio, tal como se muestra en las imagenes de la Figura 3.3.
Debajo de la aguja de tungsteno hay un electrodo que impone un potencial eléctrico
entre ambos, aguja y electrodo, dando lugar a lo que se conoce como voltaje de
extraccion. La tension superficial del pequeno volumen de Ga liquido que llega a la

punta de la aguja se ve afectada por el campo eléctrico impuesto, generandose asi la
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expulsion e ionizacion del Ga a partir de la punta de un cono que puede llegar a tener un
radio de ~ 4 nm. Debajo del electrodo de extraccion se ubica una apertura concéntrica
que sirve para discriminar los iones que no tengan una componente vertical de
aceleracion directa hacia la columna, donde finalmente serdan colimados y focalizados.
El uso continuado de la fuente hace que el volumen de Ga en el reservorio disminuya

hasta el punto en que es necesario reemplazar la fuente por una nueva.

Micro-manipulador

Inyector de gas

Muestra
Plataforma
muestras

Figura 3.2 Esquema generalizado de un sistema dual FIB/SEM que incluye un inyector de gas y un micro-
manipulador.

La columna del FIB, esta compuesta por una serie de componentes
electromagnéticos y mecanicos que se encargan de colimar y focalizar los iones.
Después de la extraccion y de pasar por la primer apertura de seleccion, los iones son
acelerados al interior de la columna por medio de una caida de potencial que
generalmente tiene un maximo de 30 kV. En su recorrido hacia la muestra, los iones son
colimados por una primera lente electroestatica, llamada lente condensadora. A
continuacion, el haz de iones pasa a través una apertura variable que, de acuerdo a su
diametro, define la corriente del haz o nimero de iones que continua el recorrido hacia
la muestra. Estas aperturas con diferente didmetro se encuentran a lo largo de una cinta
metalica que las posiciona de acuerdo a la conveniencia del proceso. Este mecanismo
requiere de un alineamiento mecénico muy fino que asegure una relacion concéntrica
entre la apertura y el haz. La seleccion de una apertura en particular depende del
procedimiento que se quiera realizar. Una apertura pequefia producird un haz de iones

fino, lo cual se traduce en imagenes de mayor resolucion y procesos de micro- nano-
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tallado mas precisos. Asi mismo, una baja corriente causard menor implantacion de
iones o amorfizacion de la estructura. Aperturas de mayor didmetro dan paso a mayores

corrientes, lo que conlleva un aumento en el rendimiento de la remocion de material.

A continuacidn se describen algunas de estas consideraciones bésicas a tener en

cuenta para un tallado por FIB.

Reservorio
de Ga

Espiral
de calefaccion

<€— Aguja de tungsteno

Extraccion

de Ga* Electrodo

de extraccion

ITTRITCE

N fondad bl

-’

Haz de iones
hacia la columna

Figura 3.3 Esquema del disefio y funcionamiento de una fuente iénica de metal liquido (izquierda). Imagen de una
LIMS (derecha) [217].

El tallado por FIB, da lugar a interacciones elasticas e inelasticas entre los iones
y los 4tomos de la muestra que pueden originar: 1) la pulverizaciéon o remocion de
atomos de la superficie, 2) emision de electrones o iones, 3) desplazamiento de 4&tomos
dentro del solido, 4) emision de fotones, 5) reacciones quimicas que involucran la rotura
de enlaces quimicos, y por tanto, la descomposicion de moléculas (este efecto se
explota para deposicion controlada de diversos materiales). En la Figura 3.4 se ilustran
algunos de los eventos fisicos que ocurren durante la colisién de un ion de galio (Ga") a
30 kV contra la superficie de un material solido. En dicha colisiéon el ion penetra
golpeando multiples 4&tomos hasta quedar implantado dentro de la muestra. Los 4&tomos
desplazados golpean otros atomos, generando una cascada de colisiones dentro de la
muestra que da lugar a la formacion de un volumen de interaccién dentro del material.
Este volumen afectado, en un material en particular, depende de la energia (Voltaje de
aceleracion) con la que los iones golpean la muestra, a mayor energia, mayor volumen
afectado. Las colisiones cercanas a la superficie originan la expulsion de material fuera
de la muestra. Estos procesos fisicos de interaccion del haz de iones con la materia han
sido ampliamente estudiados mediante simulaciones Monte Carlo [218, 219]. El

material removido que alcanza la suficiente energia o volatilidad es evacuado por el
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sistema de vacio, en el caso contrario, este se redeposita en zonas cercanas a la region
de impacto. Esta tltima situacion debe tenerse en cuenta a la hora de tallar estructuras
con una elevada relacion de aspecto. A partir de las anteriores consideraciones es
importante resaltar la diferencia que surge en un proceso de FIB cuando la incidencia
del haz de iones es normal a la superficie de la muestra, o es en incidencia de dngulo
rasante. Cabe indicar que la incidencia rasante es utilizada para el acabado final y
superficial de algunas estructuras, ya que este permite eliminar la capa de material

deformado, minimizando asimismo la implantacion de iones.
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Figura 3.4 Representacion grafica de la cascada de colisiones que se desencadenan por el choque de un ion acelerado
sobre la superficie de un material sélido. El ion de Ga' queda implantado dentro de un rango de proyeccién (R,) y
rango lateral (R;). Imagen adapta de [215].

A partir de los fendmenos enumerados en el parrafo anterior, el FIB se puede
emplear para: 1) la remocion controlada de material (tallado de estructuras), 2) la
deposicion de materiales, 3) la implantacion de atomos (dopado) y 4) para la toma de
imagenes y caracterizacion microestructural de materiales. En este trabajo de
investigacion se uso el FIB béasicamente para la fabricacion de pilares, es decir, para el

tallado o remocidn controlada de material.

Para tallar micro- o nano-estructuras por medio de FIB se debe considerar el
ajuste de una serie de parametros que dependen de la forma o patron geométrico que se
quiera generar y de la naturaleza fisica y quimica del sustrato sobre el cual se va a

trabajar. Dichos pardmetros se pueden agrupar en tres bloques: 1) el modo de barrido,
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esto se refiere a como el haz de iones barrera la superficie de la muestra, si lo hace en
forma espiral, circular o lineal (esto dependera basicamente de la forma o patron que se
quiera generar en la muestra); 2) las caracteristicas fisicas y quimicas del haz, esto es la
naturaleza quimica de los iones, la energia cinética de éstos (voltaje de aceleracion), y la
intensidad del haz; 3) los pardmetros y secuencia del procesado, esto se refiere a la
estrategia de operacion que se realizard con el haz de iones, esto es, tiempo de
permanencia del haz en un punto, porcentaje de superposicion del haz entre dos puntos,
angulo de incidencia, secuencia de patrones de tallado, entre otros. En la referencias
[220] se presenta una revision bibliografica donde se agrupan diferentes estudios que
dan cuenta de la influencia de dichos parametros en los procesos de micro- nano-

fabricacion mediante FIB.

En cuanto a la muestra, deben ser consideradas caracteristicas como su
orientacién cristalina, distribucion de densidades, topografia y conductividad eléctrica.
En la Figura 3.5 se ilustra el efecto que tienen estas caracteristicas sobre la interaccion
ion-materia. El efecto de la orientacion cristalina se ilustra en la Figura 3.5 (a) y (b). La
primera imagen ilustra la canalizacion de iones que se da cuando los iones inciden en un
angulo paralelo a los planos cristalograficos, lo que minimiza la interaccidon con los
atomos del material; caso contrario al de la segunda ilustracion, donde da una mayor
interaccion entre los iones y los 4&tomos de la muestra. Esta fenomenologia confiere un
alto contraste cristalino a las imagenes tomadas a partir del haz de iones. La interaccion
con materiales muy densos (atomos pesados), Figura 3.5 (c), traera como consecuencia
una mayor emision de electrones secundarios, radiacion de frenado e iones
retrodispersados. Finalmente, la incidencia del haz iones sobre una superficie
discontinua, por ejemplo un escaldn, dara lugar a una mayor emision de particulas, dado
que el volumen de interaccion esta mas expuesto al exterior del solido, tal como se
representa en la Figura 3.5 (d). En cuanto a la conductividad eléctrica, las muestras
aislantes pueden presentar problemas de deriva, ya que la acumulacion de carga en su
superficie puede desviar el haz del punto de enfoque. Este inconveniente se puede
solventar recubriendo la muestra con una capa de material conductor, o también se
puede contrarrestar con la inyeccion de electrones que neutralicen la carga positiva

acumulada.
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Figura 3.5 Ilustracion del efecto que tiene, (a) y (b) la orientacion cristalina; (c) la densidad del solido (elementos
pesados); y (d) las diferencias en topograficas sobre la interaccion ion-materia. Imagen adaptada de [215].

Una caracteristica del haz de iones que se debe resaltar es su perfil de distribucion
energético. Este perfil tiene una distribucion gaussiana que introduce desviaciones
geométricas al tallado de las estructuras, como el efecto de halo, que imposibilita, a
escalas reducidas (< lum), tallar estructuras cilindricas con laterales paralelos. Este
efecto se hace evidente en el tallado de pilares, ya que cuando el didmetro de estos se
hace inferior a 1 wm, los pilares empiezan a presentar una desviacion en el paralelismo
de sus laterales (faper en inglés), lo cual da una apariencia trapezoidal a su perfil. Si el
tallado se hace a voltajes inferiores, esta situacion se ve acentuada, ya que la
distribucion energética del haz aumenta al reducir el voltaje de aceleracion. Para una
mayor documentacion e ilustracion sobre la instrumentacion, teoria y procesos

relacionados con la técnica de FIB, se recomienda consultar la referencia [218, 219].

Durante el desarrollo experimental de la presente tesis doctoral se emplearon tres
equipos FIB/SEM, todos ellos de la marca comercial FEI. Las referencias comerciales y

su lugar de ubicacion se listan a continuacion:

% FEI Quanta 3D DualBeam, ubicado en la Facultad de Ciencias de Universidad
de Cadiz; en colaboracion con el Prof. Sergio 1. Molina.

FEI Helios NanoLab 4508S, ubicado en el CIC nanoGUNE San Sebastian; en

X/
°e

colaboracion con el Dr. Andrey Chuvilin.

X/
°e

FEI Helios NanoLab 650, ubicado en el servicio general de investigacion
(SGlker) de microscopia electronica y microanalisis de materiales de la

Universidad del Pais Vasco; en calidad de usuario.
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Figura 3.6 Sistema dual FIB/SEM Helios NanoLab 650 de FEI ubicado en el area de servicios generales SGlker de
microscopia electronica y microanalisis de materiales de la Universidad del Pais Vasco. Se indican algunos de los
componentes mas relevantes vistos desde el exterior.

3.2 Técnicas de Caracterizacion

3.2.1 Microscopia electronica de barrido (SEM)

La microscopia electronica de barrido SEM; por sus siglas en inglés, Scanning
Electron Microscope, es una técnica de caracterizacion versatil que permite realizar
estudios de caracter microestructural, cristalografico y de composicion quimica en
diversos sistemas materiales, con una resolucion espacial que dependiendo de la senal

recogida puede llegar a ser inferior a 1 nm [221].

Esta técnica consiste en barrer con un haz de electrones la superficie o zona de
interés de una muestra. Este barrido electronico genera una serie de interacciones de
caracter elastico e inelastico que dan lugar a una variedad de respuestas o sefiales que
contienen informacion sobre la topografia, composicion, y orientacion cristalina de la
muestra. Estas sefiales se colectan por medio de detectores especiales que se encuentran
ubicados de forma conveniente alrededor de la muestra. Los sistemas electronicos se
encargan de correlacionar la posicion del haz de electrones dentro del area de barrido
con la intensidad de la sefnal emitida, dando lugar a una distribucion bidimensional de
intensidades en funcion de la superficie barrida por el haz de electrones. En la

ilustracion de la Figura 3.7 se indican algunas de estas senales, representando también
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el volumen o pera de interaccion que se forma como consecuencia de las multiples
colisiones que se dan bajo la superficie de la muestra. El tamafio de la pera o volumen
de interaccion va a depender de la densidad electronica del material que se este
irradiando (numero atomico y microestructura) y de la energia de los electrones
incidentes (voltaje de aceleracion e intensidad del haz). No &bstateme, el nivel o
profundidad de donde emergen las diferentes sefiales conserva su jerarquia, tal como se
indica sobre la pera de la Figura 3.7. Una presentacion mas amplia y exhaustiva de la

técnica se puede encontrar en las referencias [222, 223].

En este trabajo de investigacion se utiliz6 un microscopio electronico de barrido
JEOL 7000 con una fuente de electrones de emision de campo FEG (Field Emission
Gun) de tipo Schottky y un voltaje de aceleracion variable entre 500 V y 30 kV. Con
intensidad de corriente ajustable entre 1 pA y 200 nA. El microscopio se encuentra
equipado con detectores para electrones secundarios (SE: Secondary Electrons),
electrones retrodispersados (BSE: Backscattered Electrons), rayos-X caracteristicos
(EDX: Energy Dispersive X-ray) y patrones de difraccion de electrones
retrodispersados (EBSD: Electron Backscatter Diffraction). El microscopio (Figura 3.8)
se encuentra ubicado en los servicios generales SGlker de la Universidad del Pais

Vasco y su utilizacion ha sido en calidad de usuario autorizado.

Haz de electrones primario
n Electrones retrodispersados (BSE)

Electrones secundarios (SE)

Fot de luz visible (CL
otones de luz visible (¢ ‘)‘/\/V\/b ‘
N

Superficie de
la muestra

Rayos-X caracteristicos

Electrones Auger

Electrones secundarios (SE)
Electrones retrodispersados (BSE)
Rayos-X caracteristicos
_ Rayos-X continuos (radiacién de frenado)
— Fluorescencia secundaria

Resolucion espacial BSE

<+———  Resolucion espacial rayos-X

Figura 3.7 Ilustracion de la interaccion de un haz de electrones con la superficie de un material solido. Se indica las
diferentes sefales que se producen por el choque de los electrones, asi como también de representa la pera o volumen
de interaccion. Imagen adaptada de [224].

Los detectores de SE y BSE fueron utilizados tanto para la caracterizacion

microestructural de los pilares tallados por FIB como de las peliculas delgadas.
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La técnica EBSD, con detector HLK Nordlys II para la adquisiciéon de patrones
EBSD y el software CHANEL 5 de Oxford instruments para la indexacion, se utilizé de
manera puntual para identificacion de fases cristalinas en la caracterizacion de las

peliculas delgadas de Cu-Al-Ni (Capitulo 4).

La técnica EDX, con detector EDX INCA X-sight Serie Si(Li) pentaFET de
Oxford Instruments y un sistema de adquisicién y tratamiento de datos INCA energy
350, se utilizé para el andlisis de composicidon cuantitativos puntuales a partir de una
calibracion in situ con patrones certificados. Estos estudios se realizaron dentro de la

caracterizacion de las peliculas delgadas (Capitulo 4).

Detector EDX / ‘

Figura 3.8 Microscopio electronico de barrido FEG JEOL 7000 ubicado en el area de servicios generales SGlker de
microscopia electronica y microanalisis de materiales de la Universidad del Pais Vasco. Se indican algunos de los
componentes mas relevantes vistos desde el exterior. El detector de EBSD esta en la parte trasera de la camara
principal.

3.2.2 Microscopia Electronica de Transmision (TEM)

La microscopia electrénica de transmision TEM; por sus siglas en inglés,
Transmission Electron Microscopy, es una técnica de caracterizacion versatil, que
permite realizar estudios de caracter cristalografico, microestructural y quimico, con

una resolucion que puede llegar a ser de 0.05 nm [225].
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Esta técnica se fundamenta en las interacciones fisicas que se dan al hacer pasar
un haz de electrones altamente energéticos (E > 60 keV) a través de una muestra ultra
delgada, habitualmente denominada como muestra transparente a los electrones (< 200
nm). Las sefales o respuestas fisicas que se dan tras dicha transmision se colectan por
una serie de detectores o dispositivos de visualizacibn que se encuentran
convenientemente situados en la parte posterior a la muestra, y en algunos casos, en la

parte anterior.

La disposicion de lentes y aperturas que se encuentran a lo largo de la columna de
un microscopio electronico de transmision permite desarrollar diferentes modos o
técnicas de estudio en una muestra. El modo TEM hace referencia al estudio que se
hace a partir de incidencia puntual del haz de electrones sobre una region de la muestra,
modo STEM (Scanning Transmission Electron Microscopy) hace referencia al estudio
que se hace barriendo con el haz electronico una region de la muestra. El campo claro
(BF: Bright Field), campo oscuro (DF: Dark Field), seleccion de area (SAD: Selected
Area Difraction), haz convergente (CBED: Convergent-Beam Electron Diffraction),
senales de contraste atomico de alto &ngulo (HAADF: High Angle Annular Dark Field)
y microanalisis EDX son las mas convencionales y en particular, los que fueron
empleados en el proceso de caracterizacion microestructural de las peliculas delgadas
que se presenta en esta tesis. Una descripcion amplia y exhaustiva de estos modos de

trabajo se puede encontrar en las referencias [226, 227].

En este trabajo se utilizd6 un microscopio electronico de transmision Philips
CM200 super twin con fuente de emision termoidnica de LaBg (Figura 3.9) y que

trabaja en el modo TEM.

Las muestras estudiadas se prepararon por medio de FIB, usando el método
convencional de extraccion de lamella in-situ. Las muestras fueron estudiadas en un
portamuestras Philips de doble inclinacion para caracterizacion a temperatura ambiente.
También se realizdO un ensayo de calentamiento in-situ, para el cual se utilizd6 un
portamuestras de calentamiento Gatan” modelo 652. Las imégenes y patrones de
difraccion se registraron usando una camara TVIPS (4k x 4k pixeles), mientras que el
ensayo in-situ se siguid por medio de una camara de alta velocidad Olympus MegaView

IIT (1376 x 1032 pixeles, mas de 25 cuadros por segundo).
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i‘\ Columna del haz de e

Figura 3.9 Microscopio electronico de transmisién Philips CM200 ubicado en el area de servicios generales SGlker
de microscopia electronica y microanalisis de materiales de la Universidad del Pais Vasco. Se indican los principales
componentes vistos desde el exterior. La camara TVIPS estd por dejado de la camara que contiene la pantalla
fluorescente. A ambos lados de ésta camara semicircular estan la unidades de control del microscopio.

Adicionalmente se realizaron estudios de HAADF y mapas de composicion EDX
en un microscopio electronico de transmision FEI Titan Cubed G2 60-300, equipado
con un sistema de tres lentes condensadoras que permiten operar en modo STEM, una
fuente de emision de campo Schottky, monocromador, corrector de aberracion esférica
de la lente objetivo, detector de HAADF y detector EDX de tecnologia ChemiSTEM™
[228].

El detector HAADF es un detector anular situado en el plano de difraccion que
colecta los electrones que salen dispersados con un alto dngulo con relacién al haz
transmitido, dejando por lo tanto fuera los electrones de este haz. La sefial recogida por
el detector de HAADF esta compuesta por electrones dispersados de forma incoherente
a grandes angulos, lo cual significa que es una sefal sensible al nimero atémico de las
especies quimicas presentes en la muestra. Este detector combinado con el modo de
trabajo STEM permite la obtencion de imagenes sensibles a la variacion composicional
en los diferentes puntos de la muestra, con lo cual se pueden obtener mapas de

discriminacién composicional. La resolucion en modo STEM es <0.126 nm a 300kV
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Figura 3.10 Microscopio electronico de transmision FEI Titan Cubed G2 60-300 ubicado en el area de servicios
generales SGlker de microscopia electronica y microanalisis de materiales de la Universidad del Pais Vasco.

3.2.3 Nano-Indentacion Instrumentada

El componente de caracterizacion mas extenso que se presenta en este trabajo de
investigacion esta constituido por los ensayos de nano-compresion, cuya ejecucion se ha
realizado por medio de un sistema de nano-indentacion instrumentada. La concepcion
original de los sistemas de nano-indentacion era la imprimir una marca o indentacion a
escala nanométrica sobre la superficie de un material, registrando de forma simultanea
la evolucioén de la carga y el desplazamiento del indentador. A partir de la topografia de
la huella impresa y de la curva de carga-desplazamiento registrada, es posible obtener
algunas de las propiedades mecanicas del material, como su dureza y médulo elastico.
Sin embargo, esta técnica también puede ser empleada para obtener informacién
mecanica relacionada con la fractura, la fluencia, el endurecimiento mecanico, la
tenacidad, la absorcion de energia, y las transformaciones de fase inducidas por tension,

entre otras [229].

Estos sistemas consisten basicamente en un indentador que, con una punta de
geometria especifica, transfiere de forma controlada una carga mecanica puntual a la
superficie de una muestra. Dicha carga se genera y controla por medio de un sistema de
transducciéon que puede ser piezoeléctrico, magnético o electrostatico. El rango de

cargas que se pueden obtener con algunos de estos equipos esta entre los ordenes de
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magnitud del nano-Newton y el mili-Newton, registrando desplazamientos con una
resolucion del orden nanométrico. El indentador puede ser controlado en funcion de la
carga o en funcion del desplazamiento, de manera que un ensayo puede ser programado
para que la punta alcance, respectivamente, un maximo de carga mecéanica o de
desplazamiento, a una velocidad constate que también se puede programar. Todo el
proceso se registra de forma simultanea por medio de la correspondiente curva de carga

mecanica frente al desplazamiento.

La geometria en la punta del indentador puede ser estandar, como es el caso de los
indentadores Berkovich, Vickers y cube-corner; o puede ser disefiada y fabricada a
medida segun los requerimientos experimentales, como por ejemplo una punta plana o
esfero-conica con didmetros adecuados a las necesidades experimentales. En la Figura
3.11 se muestran imagenes de SEM para tres geometrias diferentes en la punta de un
indentador. El diamante es, por excelencia en cuanto a propiedades mecénicas se
refiere, el material mas adecuado y por lo tanto el mas utilizado para fabricar
indentadores. Una introduccion amplia y exhaustiva al método y a los ensayos de nano-

indentacion se puede encontrar en la referencia [230].

En este trabajo de investigacion se utilizd la nano-indentacion instrumentada
como una herramienta de alta precision para aplicar cargas y medir desplazamientos,
todo en el contexto experimental de un ensayo de nano-compresion. Es comun
encontrar en la literatura el termino nanoindentador para hacer referencia a los sistemas
o equipos de nano-indentacion instrumentada, por lo cual, a lo largo de este informe se
empleara de forma indistinta ambas denominaciones para referirse a este equipo de

caracterizacion mecanica.

300 pm

300 pm

———— 200 pm ———

Figura 3.11 Imagenes de SEM que muestran la geoeri en la punta
y (c) esfero-conica. Adaptado de [231].

e un indentador (a) Berkovich, (b) cube-corner
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En este trabajo se utilizo un nanoindentador TI 950 TriboIndenter” de la casa
comercial Hysitron®, equipado con un médulo de control avanzado Perfomech® y dos
transductores de carga/desplazamiento; el 3D OmniProbe  para cargas altas (méxima
hasta 10 N), y el xProbe para las cargas bajas (maxima hasta 10 mN). Este equipo
cuenta con un sistema de visualizacion optico (20X) conectado a una cdmara CCD a
color, y dos sistemas de posicionamiento, una platina x-y para las muestras, y un eje de
desplazamiento en z para los transductores y la optica. Los dispositivos de carga y
posicionamiento estan ensamblados sobre un marco de granito que suministra un
esqueleto rigido, con capacidad de reducir frecuencias de resonancia y dar estabilidad
térmica y mecdnica al sistema. Este marco de granito esta soportado sobre una unidad
de aislamiento de vibraciones activa HERZAN (AVI series). Todo este conjunto se
encuentra dentro de una cabina disefiada para reducir el ruido actstico, bloquear
corrientes de aire y amortiguar variaciones de temperatura. (Figura 3.12). Adherido al
marco de granito y cerca de los cabezales de carga, hay un sensor de temperatura que
permite registrar de forma automatica y periodica la temperatura en el interior de la

cabina.

Los ensayos de nano-compresion que se presentan en este trabajo fueron
ejecutados por medio del transductor de baja carga. Este dispositivo se basa en un
MEMS que usa la fuerza electrostatica para aplicar carga mecéanica y medir
desplazamiento de forma simultanea. En la Figura 3.13 se presenta un esquema de este
sistema de transduccion carga/desplazamiento cuyo desarrollo y patente pertenece a
Hysitron®. El sistema consta de tres placas paralelas, dos fijas en los extremos, y una
movil en el centro. La placa del centro esta conectada de forma directa al indentador, de
manera que el movimiento de esta le transfiere al indentador un desplazamiento en la
direccion normal. Antes de realizar los ensayos el sistema requiere de una calibracion
en el aire del MEMS, es decir, ejecutar un desplazamiento de la placa central del
MEMS con el indentador en el aire, fuera de contacto. Este procedimiento permite
construir una curva de calibracion a partir de la cual se determinan los valores de carga
y desplazamiento sobre las muestras. La carga mecénica y el desplazamiento son
interpretados entonces por medio de sefales eléctricas, fuerza electroestdtica y
capacitancia, cuyo control y monitorizacién se realiza en la unidad Perfomech®. Esta

unidad ofrece una alta velocidad de control (78 kHz), ya sea en funcion de la carga o el
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desplazamiento. Este sistema también permite ajustar la velocidad de adquisicion de

datos a voluntad del usuario, en una razon de hasta 38 kHz.

Figura 3.12 Equipo TI 950 Tribolndenter® de la casa comercial HY SITRON® disponible el los laboratorio del GIMF
(izquierda). Principales componente del sistema al interior de la cabina (derecha).

El transductor de baja carga se encuentra unido a un tubo piezoeléctrico
(TriboScanner) que proporciona la capacidad de realizar imagenes topograficas in-situ,
usando la punta del indentador como sonda de barrido (in-situ SPM: Scanning Probe
Microscopy). Este modo de trabajo es de gran utilidad para realizar un posicionamiento
fino (£20 nm) del indentador, asi como también para registrar imagenes topograficas

antes y después de los ensayos.

Escaner Piezoeléctrico

Figura 3.13 Esquema del sistema de transduccion capacitivo de tres placas (MEMS) patentado por Hysitron®.

La alta precision con la que se puede posicionar el indentador (= 20 nm), y la
capacidad simultanea de aplicar cargas y medir desplazamientos con resolucion
nanométrica de 1 nN y 0.04 nm respectivamente, hacen posible la ejecucion de ensayos
mecanicos sobre las estructuras micro- y nano-métricas talladas por FIB, tal como fue

propuesto originalmente por Uchic et al [17].
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3.2.4 Pico- Indentacion in situ-SEM

La pico-indentacion instrumentada in situ-SEM permite visualizar por medio de
los detectores de un microscopio SEM los eventos o fenomenos que ocurren durante un
ensayo mecanico a escala micro- nanométrica. Estos sistemas permiten correlacionar las
curvas de carga-desplazamiento medida por el picoindentador con las imagenes de
SEM, facilitando el estudio de fendomenos fisicos asociados a la interaccidon mecanica
entre el indentador y la estructura del material evaluado. Esta interaccion puede acarrear
la creacion y propagacion de fracturas, el deslizamiento de planos cristalogréficos, el
delaminado de recubrimientos, o la transformacion de una fase cristalina, entre otros
procesos fisicos. Este tipo de ensayos conducen a un mejor entendimiento de los

procesos mecanicos a escala micrométrica y nanométrica.

En este trabajo se realizaron ensayos de nano-compresion dentro del SEM FEG
JEOL 7000 (ver Figura 3.8). Se utilizd un equipo para pico-indentaciéon in-situ P1 85
SEM Picolndenter de la casa comercial Hysitron®, equipado con un médulo de control
avanzado Perfomech® y un indentador de diamante con punta plana de 1 um de
didmetro. Este sistema cuenta con un sistema de transduccion capacitivo de las mismas
caracteristicas al ya descrito en el apartado anterior (ver Figura 3.13). El mddulo con el
que se realizan estos ensayos esta constituido basicamente por un cabezal donde se
encuentra el transductor, un vastago que se extiende horizontalmente desde el
transductor y que soporta al indentador en su extremo opuesto, y una platina
piezoeléctrica x-y sobre la cual se monta la muestra. En la Figura 3.14 se presenta una
fotografia del modulo completo sobre la cual se indican sus principales componentes.
La base de este modulo permite un acople directo a la platina de posicionamiento del
SEM, con lo cual, una vez acoplado, todo el médulo puede moverse en translacion (x-y-
z), rotacion e inclinacion del plano horizontal por medio de los mandos del microscopio.
Esto permite obtener la vista mas apropiada de las estructuras a ensayar. Cabe resaltar
que estas maniobras de movilidad estan limitadas por los dispositivos que estan en el

interior de la cdmara del microscopio, principalmente, los detectores y la lente objetivo.

A continuacion se describe la metodologia que se utilizo para realizar y analizar

los ensayos de nano-compresion.
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Figura 3.14 Mé6dulo del sistema pico-indentador Hysitron® PI 85 SEM.

3.3Metodologia Experimental para los Ensayos de Nano-Compresion

3.3.1 Tallado de los pilares

Los pilares fueron tallados por remocidon concéntrica de coronas (patrones
anulares) a lo largo de una serie de pasos en los que se reducia gradualmente la
corriente del haz de iones, con el fin de pulir las estructuras y obtener, dentro de lo
posible, pilares cilindricos de lados paralelos y una relacion de aspecto cercana a 1:3
(didmetro:altura) para evitar efectos de flexion o curvatura durante los ensayos de nano-
compresion [232]. Todos los pasos fueron ejecutados con un voltaje de aceleracion de
30 kV, a excepcidn de una serie de pilares que se terminaron con pasos de 5y 2 kV para

comprobar efectos de implantacion de Ga' y dafio estructural.

El primer paso para el tallado de pilares consiste en limpiar el 4rea sobre la cual se
va a tallar. Este procedimiento se realiza con una corriente elevada (9.5 nA), barriendo
el area rectangular propia de los aumentos a los que se este observado el sitio de interés.
Esta limpieza revela in situ el dafio estructural que deja el pulido mecanico, con lo cual
se evita tallar pilares sobre rayas o defectos estructurales. Este procedimiento se realiza
por un lapso de tiempo muy corto (<8 s). El siguiente paso, dependiendo de la seccion
transversal del pilar que se vaya a tallar, consiste en utilizar un patrén circular o
cuadrado para delimitar una meseta sobre la cual se ird removiendo el material de forma
concéntrica hasta obtener la estructura deseada. Los pasos finales de tallado se realizan
con corrientes bajas, generalmente los tltimos dos pasos se ejecutan con corrientes de

15 pA y 7.7 pA respectivamente. En la Figura 3.15 se presenta una secuencia de
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imagenes de SEM tomadas durante el tallado de una disposicién matricial de 2 x 3

pilares de seccion circular.

Figura 3.15 Micrografias de SEM tomadas durante el proceso de tallado de una disposicién matricial de 2 x 3 pilares.
La secuencia de (a)-(b)-(c) muestra el area de limpieza y la demarcacion de las mesetas que dan origen a los pilares.
La secuencia (d)-(e)-(f) muestra el tallado y acabado final de un pilar de 600 nm de diametro.

En las micrografias de la secuencia (a) — (c) se observa el area rectangular de limpieza y
la delimitacion de las mesetas a partir de las cuales se inicia el tallado de los pilares. La
secuencia de (d) — (f) presenta en detalle la reduccion y acabado final de un pilar de 600
nm de didmetro. Como ya se menciono al inicio, esta reduccion y acabado se hace

utilizando patrones de remocion anulares (anillos).
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3.3.2 Ensayos de nano-compresion

Los ensayos de nano-compresion se realizaron con un indentador esfero-conico de
diamante de 2 um de radio, bajo las siguientes consideraciones técnicas. La temperatura
del laboratorio donde esta situado el nanoindentador siempre estuvo regulada a un valor
constante de 25 °C (sistema de aire acondicionado), registrandose en el interior de la
cabina del nanoindentador una temperatura de 27 °C £ 1. La electronica del equipo se
encendia un dia antes de iniciar los ensayos, y las muestras se introducian en el equipo
con al menos una hora de antelacion. Estas practicas tienen como objetivo minimizar la
deriva térmica que puede causar un desplazamiento significativo del indentador con

relacion al punto sobre el cual se quiere ejecutar el ensayo.

El primer paso consiste en ubicar y enfocar por medio del sistema optico las
estructuras que van a ser ensayadas. Es de resaltar que durante el proceso de tallado por
FIB se generan alrededor de las estructuras de interés patrones circulares o cuadrados de
decenas de micrometros que pueden ser facilmente identificados con la optica del
nanoindentador. A partir de la imagen Optica, la platina x-y el sistema permite realizar
una aproximacion de baja precision (£ 5 um) sobre un punto cercano al sitio de interés.
Bajo esta accion, la platina x-y se desplaza para posicionarse bajo el cabezal que soporta
al transductor de baja carga. A continuacion, el cabezal desciende de forma controlada
hasta que la punta del indentador contacta la superficie de la muestra en el punto que se
indico sobre la imagen Optica. Una vez que la punta del indentador esta en contacto con
la muestra, es posible activar el modo in situ SPM para levantar una imagen topografica
sobre la cual es posible posicionar el indentador con una mayor precision (+ 20 nm). El
contacto inicial del indentador, y su posterior barrido, se realizdo con una fuerza de
contacto de 2 uN. A medida que se van identificando las estructuras de interés sobre el
area de barrido, el posicionamiento del indentador puede ser ajustado utilizando la
platina x-y para desplazamientos mayores a dos micrometros (ajuste grueso), y el tubo
piezoeléctrico TriboScanner para desplazamientos nanométricos (ajuste fino). Este
procedimiento es iterativo, y a conveniencia. El area de barrido debe irse reduciendo
hasta tener acotada la superficie de interés sobre la cual se desea realizar el ensayo, que
en el caso particular, corresponde a la superficie de la corona de los pilares. Es de

indicar que el centro de la imagen in-situ SPM corresponde al punto sobre el cual el
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indentador ejecuta el ensayo planeado. En la Figura 3.16 se presentan dos imagenes que
han sido tomadas usando el modo in-situ SPM durante un proceso de identificacion y
posicionamiento del indentador. En la primer imagen, Figura 3.16 (a), se muestra un
barrido de 25 um x 25 um que contiene todos los pilares de una disposicion matricial de
4 x 4 pilares. A partir de esta imagen los pilares pueden ser identificados (numerados)
para, a continuacion, proceder a posicionar el indentador sobre uno de ellos en
particular y ejecutar un ensayo de nano-compresion. Este posicionamiento, como ya se
menciond, se logra ajustando convenientemente los desplazamientos de la platina x-y
(ajuste grueso), y los desplazamientos x-y del tubo piezoeléctrico (ajuste fino),
reduciendo el area de barrido gradualmente hasta contener solo el area de la corona del
pilar de interés, tal como se muestra en el barrido de 3 wm x 3 um del la Figura 3.16 (b).
La interfase grafica del software muestra una ventana donde se observa un grafico, en
tiempo real, del perfil de altura-desplazamiento que traza el indentador durante el
barrido in-situ SPM. Este perfil facilita el posicionamiento del indentador en el centro
de la corona de los pilares, ya que por medio de un cambio de 90° en la direccion del
barrido (barrido horizontal <> barrido vertical), y el correspondiente ajuste en el centro
de cada uno de los dos barridos ortogonales, es posible trazar una cruz virtual donde el

punto central es donde se ejecuta el ensayo.

Los ensayos a realizar se establecen a partir de una funcion de carga que se crea
con el software de operacion del equipo usando segmentos lineales. Los ensayos
realizados en este trabajo fueron ejecutados en el modo de control de carga, por lo cual,
los segmentos lineales en una funcion de carga estan definidos a partir de una carga
minima, una carga maxima, una velocidad de carga y una velocidad de descarga. A
partir de dichos segmentos es posible crear una funcioén de carga con diversos perfiles,
por ejemplo, varios ciclos de carga-descarga en una funcion del tipo diente de sierra.
Los parametros y caracteristicas de las funciones de carga utilizadas se indican
previamente a la presentacion de los respectivos resultados, ya que se realizaron

estudios bajo diferentes funciones de carga.

Un vez que el indentador esta posicionado sobre el punto de interés, se ordena la
ejecucion de la funcion de carga. El sistema monitoriza la deriva antes de aplicar la
funcion, es decir, mide la desviacion o desplazamiento que sufre el indentador con

relacion al punto de interés fijado en el posicionamiento. Esta monitorizacion se realiza
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por un tiempo de 40 segundos. Durante este tiempo, el indentador esta en contacto con
el pilar aplicando una carga de 2 uN. A continuacion realiza un analisis de la razén de
cambio de la deriva por un tiempo de 20 segundos. Si la razén de cambio en la deriva
esta dentro del margen de + 0.05 nm/s, el ensayo se realiza directamente. Si no es asi, el
sistema considera un ajuste lineal de la deriva registrada y lo utiliza como correccion

durante el ensayo.

Figura 3.16 Imagenes tomadas en el modo in-situ SPM para lograr un posicionamiento fino del indentador antes de
realizar ensayos de nano-compresion. (a) arreglo de pilares de pilares de seccion cuadrada y (b) parte superior de uno
de los pilares.

En la Figura 3.17 se presenta un conjunto de imagenes que ilustran un ensayo de
nano-compresion sobre un pilar de seccion circular, tal como el que se muestra en la
micrografia de la Figura 3.17 (a). La Figura 3.17 (b) muestra el perfil de linea de una
funcién de carga con dos segmentos que corresponden a un ciclo con carga maxima en
1250 uN, y una velocidad de carga y descarga de 250 uN/s. En la Figura 3.17 (c) se
presenta el esquema de un ensayo de nano-compresion, indicando los dos parametros
que se registran para la construccion de curva de carga-desplazamiento, a saber, la carga
mecanica F' (uN), y el desplazamiento o profundidad A% (nm). Dado que el transductor
utilizado opera bajo un principio electroestatico, estos dos parametros también se
registran en unidades de voltaje, con lo cual, junto al tiempo t(s) de evolucion del
ensayo, el archivo de datos que resulta de un ensayo de nano-compresion contiene cinco
columnas, Ai (nm), F' (uN), t (s), Ak (V), y F (V). Una caracteristica que debe resaltarse
del esquema de la Figura 3.17 (c) es que los pilares se tallan de forma tal que quedan
expuestos dentro de un crater (diametro ~ 20 um) o area libre que permita la entrada del
indentador sin mas obstruccion o resistencia que la establecida por el pilar. A manera de
ejemplo, en la Figura 3.18 se presenta una curva experimental que se obtiene a partir de

un ensayo de nano-compresion sobre un pilar monocristalino de Cu-Al-Ni.
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Figura 3.17 (a) Pilar de seccion circular; (b) Perfil de una funcién de carga para un ciclo carga-descarga (carga
maxima =1200 uN, velocidad de carga y descarga = 250 uN); (c) esquema de un ensayo de nano-compresion donde
se ilustra el indentador esfero-conico sobre un pilar antes de la carga y después de la carga, indicando los parametros
de registro (k= altura inicial, 4= altura final, Ah= desplazamiento, F'’= carga mecanica).
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Figura 3.18 Ejemplo de una curva experimental obtenida a partir de un ensayo de nano-compresion sobre un pilar
monocristalino de Cu-Al-Ni.

En el caso de los ensayo in situ-SEM, el posicionamiento de los pilares se logra
desplazando la platina piezoeléctrica x-y que soporta a la muestra. Estos

desplazamientos se ajustan de acuerdo a la las observaciones que, in situ, se hacen por
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medio del detector de electrones secundarios del SEM. Este procedimiento es iterativo y
se va evaluando por medio de la aproximacion del indentador hacia la corona del pilar
para observar y corregir el punto de coincidencia. Una vez que se observa que el
indentador esta enfrentado a la corona del pilar, se procede a ejecutar el ensayo de nano-
compresion de acuerdo a las consideraciones ya descritas. En este caso la adquisicion de
la curva de carga-desplazamiento esta acompafiada y correlacionada con un video del
ensayo. En la Figura 3.19 se presentan dos micrografias de SEM tomadas durante el
proceso de posicionamiento del indentador. Notese que el indentador, que esta en la
parte inferior de las micrografias, en este caso es de punta plana, a diferencia del

utilizado en los ensayos ejecutados en el TI 950.

Figura 3.19 Micrografias de SEM tomadas durante el posicionamiento del indentador frente a la corona de los pilares
de (a) seccion circular y de (b) seccion cudrada durante un ensayo mecanico in situ-SEM.
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Capitulo 4.

Fabricacion y Caracterizacion
Microestructural de Peliculas
Delgadas de Cu-Al-Ni

Como ya se explicod en el capitulo de introduccion, este trabajo de investigacion
comprende dos planteamientos para el estudio de la SMA de Cu-Al-Ni, ambos
orientados a la futura integracion de este material en la ingenieria de MEMS y NEMS.
Dichos planteamientos se basan en el estudio de peliculas delgadas y el estudio de
micro-pilares monocristalinos. En ese sentido, este primer capitulo de resultados
experimentales contiene todo el trabajo desarrollado en torno al estudio de las peliculas

de Cu-Al-Ni.

Este estudio se realizo a partir de una metodologia de fabricacién que consiste en
depositar multiples capas elementales como sistema precursor de las peliculas delgadas
de la aleacion ternaria. Las multicapas fueron depositadas sobre sustratos de Si/SiO; y
de Si/SizN4 usando la técnica de evaporacion por bombardeo de electrones. Para inducir
la difusion de los elementos en las diferentes capas y obtener la respectiva aleacion, los
sistemas de multicapas fabricados se sometieron a un tratamiento térmico de
calentamiento y temple. El proceso de obtencion de las peliculas delgadas se estudio en
sus diferentes etapas por medio de wuna caracterizacion microestructural 'y

composicional, donde fueron empleadas las técnicas de SEM y de TEM.

Las observaciones experimentales que se presentan a continuacién estan
acompafias de su respectivo andlisis y discusion, concretdndose en una serie de
conclusiones al final del capitulo. Estos resultados han sido expuestos en diferentes
eventos de divulgacion cientifica y forman parte de dos publicaciones internacionales,
una en el campo de las peliculas delgadas [233], y otra en el campo de la caracterizacion

de materiales que esta en proceso de publicacion [234].
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4.1 Fabricacion y Preparacion de las Muestras

4.1.1 Crecimiento de las Multicapas

Las peliculas de Cu-Al-Ni se obtuvieron a partir de un sistema de multicapas
depositado sobre obleas de silicio monocristalino (100) de 4” de didmetro usando la

técnica de evaporacion por bombardeo de electrones (ver apartado 3.1.1).

Se trabajaron dos concentraciones diferentes, denominadas como C1 y C2, donde
el contenido de cada uno de los elementos se regulo por medio del espesor de sus
respectivas capas. Las capas se depositaron consecutivamente de acuerdo a la
configuracion expuesta en la Tabla 4.1, donde también se presenta el espesor nominal
de cada capa y el porcentaje en peso de cada elemento en las dos concentraciones. En
ambos casos el espesor total y nominal del sistema de multicapas es de 1.2 um. La
disposicion las de multicapas se disefio con el propdsito de evitar una proximidad
inmediata entre el Ni y el Al, de manera que durante el proceso de aleado (tratamiento
térmico) no se formara en primera instancia un compuesto intermetalico de Ni-Al, cuya
estabilidad de formacion es superior a la de la aleacion ternaria deseada. Asi mismo,
dado que el Ni presenta una mayor nobleza en comparaciéon con el Cu y el Al, se
decidi6 poner capas de este elemento en los extremos del conjunto, con el fin de

minimizar posibles alteraciones por oxidacion.

Tabla 4.1 Configuracion capas de Al, Cu y Ni con sus respectivos espesores y % en peso en las muestras C1 y C2.

C1 C2

Configuracién multicapas Espesor (A) | % (peso) | Espesor (A) | % (peso)

Al 1160 11.00 1088 10.20

e e Rl I R IR EEY 84.86 1388 85.66
- 132 il 136 4.14
1 66+ 68

*Espesores de Ni en los extremos del sistema de multicapas.

Los sistemas C1 y C2 se depositaron independientemente sobre obleas de silicio

con dos tipos de recubrimiento, uno de 6xido de silicio (SiO;) y otro de nitruro de
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silicio (Si3N4). Estos dos tipos de recubrimiento son ampliamente utilizados dentro de la
industria de la microelectronica, donde su funcion principal es actuar como dieléctricos
y en algunos casos como barreras de difusion. En este estudio se evalua la eficiencia de
estos dos recubrimientos en cuanto a su actividad como barrera de difusion bajo las

condiciones de aleado (tratamiento térmico) descritas mas adelante.

El recubrimiento de SiO, se generd a partir de una oxidacion controlada de la
superficie de la oblea de Si. Este procedimiento se llevo a cabo dentro un reactor de
cuarzo con atmosfera controlada de oxigeno y asistido por el calentamiento de un horno
de resistencia eléctrica. Se procedié bajo condiciones estandarizadas de tiempo y
temperatura para alcanzar un espesor de aproximadamente 200 nm de SiO,. Dicho
proceso recibe el nombre de oxidacion térmica en seco. Este recubrimiento se

caracteriza por presentar un color dorado.

La capa de SizN4 con un espesor de aproximadamente 200 nm se realizd por
deposicion quimica en fase de vapor usando un sistema de iguales caracteristicas al
usado en la oxidacion térmica, pero con la variante de que en este caso se utilizé una
atmosfera reactiva de diclorosilano (SiCl,H,) y amoniaco (NH3). Este recubrimiento se

caracteriza por presentar un color azul turquesa.

Previo a la deposicion de las capas de SiO, y SizNy, las obleas se sometieron a un
tratamiento de limpieza estandar conocido como proceso RCA. Este proceso consta de
tres pasos, en los que las obleas son pasadas por diferentes bafios quimicos, siendo
enjuagas con agua desionizada entre cada bafio y al final. En la Figura 4.1 se presenta

un diagrama de flujo para este proceso.

Finalmente se obtuvieron cuatro sistemas diferentes, denominados de acuerdo a su
concentracion como Cl y C2, agregando al final de este rétulo la letra O para las
multicapas depositadas sobre los sustratos de Si/SiO; (C10 y C20), y la letra N para las
multicapas depositadas sobre los sustratos de Si/SizN4 (CIN y C2N). En la Figura 4.2 se
presenta un diagrama de flujo donde se indican los diferentes procedimientos que se

llevaron a cabo para obtener los cuatro sistemas de multicapas.
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~
*Remocidn de contaminates organicos
[NH,OH]+ | * 80-90 °C durante 10 min
[H,0,]+H,0 )
(1:1:5)
~
eRemocidn 6xido nativo
[HF]+H,0 eTemperatura ambiente durante 1 min
(1:50) S
~N
*Remoocion trazas metalicas
[HCI]+ ¢80-90 °C durante 10 min
[H;0,]+H,0 Y,

(1:1:6)

Figura 4.1 Diagrama de flujo para el proceso de limpieza estandar RCA. Entre cada baflo reactivo se realiza un
enjuague con agua desionizada.

Limpieza
RCA

Oxidacion térmica
seca
SiO,

CVD
Si;N,

Evaporacion multicapas Cu-Al-Ni

Figura 4.2 Diagrama de flujo para la obtencion de las muestras estudiadas.

En la Figura 4.3 se muestra una fotografia de una de las obleas. En esta imagen se
aprecian las dimensiones de la oblea y de los segmentos cortados para iniciar los

procesos de aleado y caracterizacion.
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Figura 4.3 Fotografia de una oblea (centro) clivada con la ayuda de una cuchilla de diamante (izquierda). El fondo
corresponde a papel milimetrado.

4.1.2 Aleado de las Multicapas (Tratamiento Térmico)

Los sistemas de multicapas fueron sometidos a un tratamiento térmico de una
hora a 900 °C bajo atmosfera de argon de alta pureza (5N), culminando con un temple
en agua con hielo. Este tratamiento se realiz6 dentro de un reactor de tubo de cuarzo que
es calentado por un horno tubular de resistencia eléctrica y con control de temperatura
on-off. Todo el sistema esta dispuesto en orientacion vertical. El reactor esta conectado
en la parte superior a una bomba de vacio rotatoria y a una conexiéon que suministra el
gas argon de alta pureza. En la parte superior también se encuentra un mecanismo tipo
pestillo que permite sujetar y liberar la muestra en un momento determinado. El
extremo inferior del reactor presenta una brida ciega que se puede desmontar facilmente
justo antes de cumplir el tiempo de recocido. Esto permite que, al accionar el
mecanismo de liberacion en la parte superior, la muestra caiga a un recipiente que ha

sido adecuado para el temple.

Durante el tratamiento térmico las muestras se contuvieron en un envoltorio hecho
de lamina de hierro de 0.1 mm. Este envoltorio se sujetd al mecanismo de liberacion
tipo pestillo por medio de una cadena de alambre de cantal, ajustando la altura de
manera que las muestras quedaran posicionadas en la mitad del horno tubular. A
continuacion, el reactor se sella y se realizan tres procesos de purga. Cada proceso de
purga consiste de un periodo de vacio de media hora, seguido de una presurizacion con
argén. En la tercera presurizacion con argdén se inicia el calentamiento. El tiempo de
recocido o tratamiento térmico se cuenta a partir del momento en que se alcanza una

temperatura estable de 900 °C.
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Este procedimiento se realizé con el objetivo de inducir la difusion en estado
solido de los elementos depositados en las diferentes capas y conseguir un aleado
homogéneo. Finalmente, el tratamiento de temple se realiza para obtener una fase que
experimente la transformacion martensitica, eludiendo una posible descomposicion a las
fases cristalinas estables que no presentan dicha transformacion. Las muestras tratadas

térmicamente se rotularon agregando la terminacion TT a su respectivo rotulo inicial.

4.1.3 Preparacion de las Muestras para su Caracterizacion:
Encapsulado, Lijado, Pulido y Decapado Ionico
Todas las muestras, tanto las multicapas como las tratadas térmicamente, fueron
encapsuladas usando la resina epoxica EpoFix™ de la casa comercial Struers. Las
muestras se acomodaron dentro de la capsula metalografica de manera que su perfil o

seccion transversal quedara expuesta a la superficie (ver Anexo 1).

El lijado se realiz6 con papel abrasivo de carburo de silicio en una secuencia de
numero de grano de 320, 800, 1200, y 4000. Se procuro que el tiempo en cada una de
las lijas fuera el minimo, chequeando visualmente la superficie de la muestra de manera
que se note que el lijado esta siendo homogéneo en superficie, y que se han eliminando
la rayas asociadas al tamafio de grano usado en el paso previo. Esta verificacion se hizo

con la ayuda de un microscopio 6ptico de luz visible.

El pulido se realizé en una sucesion de tres pasos, usando particulas de diamante
con tamafios de grano de 6 um, 3 um y 1 um respectivamente. Cada una de estas etapas
de pulido se realiz6 por un tiempo de 15 minutos, usando lubricacion constante de agua
destilada sobre el pafio de pulido. La parte final del pulido se ejecutd en dos etapas
consecutivas de 30 minutos cada una, empleando alimina desaglomerada de 0.3 um y
0.05 um respectivamente. Esta preparacion metalografica de lijado y pulido se llevo a
cabo usando una pulidora Struers Abramin™, ajustando en todos los casos la presion del
disco que sujeta las capsulas a un valor inferior al a los 30 N. Es importante resaltar que
entre cada cambio de lija y de pafio, el disco que soporta las capsulas se limpid en un
bafio de agua con ultrasonidos, con el proposito de remover las particulas abrasivas
remanentes en superficie que puedan contaminar el siguiente pafio o lija, que en todos

los casos, corresponderd a un tamafio de particula menor que el anterior.
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Cuando fue necesario, para remover la capa de material estructuralmente
deformado que deja en la superficie la accidn mecanica del lijado y el pulido, las
muestras fueron sometidas a un decapado por bombardeo i6nico. Este procedimiento se
realizd con un equipo PECS™ de Gatan Inc. bajo las condiciones presentadas en la
Tabla 4.2. Estas condiciones de ataque fueron obtenidas después de un procedimiento

de optimizacion que se presenta en el Anexo 1.

Tabla 4.2 Condiciones de decapado por bombardeo i6nico optimizadas.

Parametros Magnitud
Angulo inclinacién muestra 75°
Corriente plasma (mA) 131
Voltaje (kV) 4
Rotaciéon muestra (rpm) 25
Tiempo de ataque (min) 10

4.2 Caracterizacion de las Muestras

4.2.1 Microestructura de las Multicapas

En la Figura 4.4 se presentan imagenes representativas de SEM que exponen la
microestructura observada a lo largo de las muestras CIN, C2N, C10 y C20. Las
micrografias (a), (b) y (d) de esta figura son imagenes tomadas usando el detector de
BSE que es sensible al numero atomico de los elementos presentes. En estas
micrografias se puede apreciar claramente una configuracion de capas a partir de la cual
se puede inferir que, de acuerdo al contraste y a la secuencia de deposicion disenada y
ejecutada, las bandas de color claro corresponden a las capas de Cu y de Ni, mientras
que las tres bandas oscuras coinciden con las tres capas de Al (ver Tabla 4.1). En estas
imagenes no es evidente la presencia de las capas de Ni, cuyo espesor es
significativamente inferior al de las otras capas. Esta situacion se puede atribuir a la
proximidad inmediata que hay entre los nlimeros atémicos del Ni y el Cu, que sumado a
la deformacidén mecénica que ha dejado del pulido en la superficie, hace que la fina capa
de Ni se difumine entre las dos capas de Cu. La Figura 4.4 (¢) se tomo con el detector
SE que es sensible a la topografia. Esta imagen muestra igualmente una disposicion de
bandas claras y oscuras que coinciden con lo observado en las imagenes tomadas con el
detector de BSE. En esta micrografia se observa un relieve donde se nota que la franja

que contiene las multicapas se encuentra en una zona de nivel inferior con relaciéon a la
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superficie de la capsula epodxica. Este desnivel es una consecuencia que surge de la

accion mecanica del lijado y pulido, donde la resina epdxica y la muestra presentan un

rendimiento de desgaste diferente ante la abrasion mecénica.

Figura 4.4 Micrografias de SEM tomadas sobre la seccion transversal de las multicapas (a) CIN, (b) C2N, (¢) C10,
(d) C20. Las imagenes (a), (b) y (d) son tomadas con el detector BSE, la (c) fue tomada con el detector SE.

Para evidenciar la presencia de las capas de Ni se realizo un decapado por
bombardeo i6nico a una de las muestras, en concreto a la muestra CIN. En la Figura 4.5
se exponen dos micrografias de SEM tomadas con el detector de SE después de dicho
procedimiento. Como se puede observar, la accidn erosiva de los iones ha revelado una
fina linea brillante en medio de lo que antes era una banda clara y homogénea. Esta
diferenciacion se debe a la desigualdad en el rendimiento de decapado que presentan los
iones de argon sobre los diferentes elementos. Este comportamiento se hace evidente en
las franjas que corresponden al aluminio, que por ser relativamente mas blando,
presenta un ataque mas profundo que las capas de los elementos mas pesados (Cu y Ni).
De igual forma, el borde superior de las multicapas se observa mds erosionado, esto

como consecuencia de un efecto de borde que surge de la interfase muestra-resina que
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da lugar a un ataque mas profundo en el material metalico. Sobre la micrografia de la
derecha en la Figura 4.5 se rotula la naturaleza quimica de cada una de las capas. Esta
caracterizacion confirma experimentalmente la presencia y disposicion de todas las
capas de acuerdo al disefio de disposicion previsto. Todos los sistemas de multicapas
mostraron una distribucién de espesor homogénea a lo largo del sustrato, con un espesor

total de aproximadamente 1.2 um, concordante con el valor nominal (ver Tabla 4.1).

Figura 4.5 Imagenes de SEM tomadas con el detector de SE a la seccion transversal de las multicapas de la muestra
CIN después del decapado idnico. Se indica la naturaleza quimica de cada capa en la micrografia de la derecha.

4.2.2 Microestructura Post-Tratamiento Térmico

Las muestras CIOTT y C20TT que corresponden a las multicapas depositadas
sobre el sustrato de Si/SiO, presentaron una microestructura que evidencia la
destruccion del formato de pelicula delgada. En este caso se observd que ambos
sistemas perdieron la homogeneidad en el espesor, dando paso a la formacién de
abultamientos del material en la superficie del sustrato y a la difusiéon de material
metalico dentro de este ultimo. También se observé la formacion de unas estructuras
embebidas tipo precipitado. Estas caracteristicas sugieren que durante el tratamiento
térmico se desencadend una reacciéon quimica que desestabilizd la formacion de la

aleacion ternaria.

En la Figura 4.6 (a) se expone una micrografia tomada con el detector de SE sobre
la seccion transversal de la muestra CIOTT. En esta se observa que el material permea
la barrera de SiO, (sefalada en la imagen con una flecha), formando cumulos de
material metalico en el interior del sustrato. De igual forma, en la micrografia de la

Figura 4.6 (b), tomada con el detector de BSE en la muestra C20TT, se observa la
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formacion de abultamientos sobre la superficie del sustrato que, de a cuerdo a la
apariencia brillante que exhibe, se trata de material metalico. En ambos casos se

observd la presencia de estructuras granulares de color oscuro en el interior

(precipitados) del material metalico.

Figura 4.6 Imagenes de SEM tomadas a la seccion transversal de las muestras depositadas sobre Si/SiO,. (a) Detector
de SE para C10TT y (b) detector de BSE para C20TT.

En la Figura 4.7 se presentan otras dos micrografias donde se puede apreciar la
microestructura que caracterizé a las muestras C1OTT y C20TT. Estas micrografias
fueron tomadas con el detector de SE. En ambas se observa una apariencia porosa en la
franja que corresponde al recubrimiento de SiO, (~ 200 nm). La presencia de las
estructuras oscuras tipo precipitado fue generalizada en toda la extension de seccion

transversal observada.

Figura 4.7 Imagenes de SEM representativas de la microestructura observada en la seccion transversal de las
muestras depositadas sobre Si/SiO,. (a) C10TT, (b) C20TT.

Este tipo de microestructura irregular se observd exclusivamente en las muestras
depositadas sobre el sustrato de Si/SiO,. Esta situacion indica que el recubrimiento de
oxido presentd alguna actividad reactiva durante el tratamiento térmico. Una hipotesis
que puede explicar este resultado es la de que el aluminio ha actuado como agente
reductor del silicio presente en la capa de SiO,. Esta deduccion se fundamenta en que, a

la temperatura en la que se realizd el tratamiento térmico (900 °C), la estabilidad
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termodindmica del 6xido de aluminio (Al,O3) es significativamente superior a la del
6xido de silicio en cuestion, tal como se puede extraer del respectivo diagrama de
Ellingham para 6xidos [235, 236]. En este tipo de diagramas se representa la energia
libre de Gibbs (AG) de formacion de los 6xidos en funcion de la temperatura. A una
temperatura dada, la estabilidad de un 6xido metélico frente a otro se definira por el
valor de AG. Termodindmicamente serd mas estable el 6xido que presente un valor de
AG mas negativo [237]. Esta situacion indica que la oxidacion de un metal se dard de
forma espontanea, a expensas de la reduccion del metal cuyo 6xido sea menos estable.
Para este caso en particular, a 900 °C, el Al,Os3 presenta un AG = -869 kJ/mol, frente a
un AG = -700 kJ/mol para el SiO; [236, 238]. Este desbalance favorece la oxidacion del
aluminio metalico, con la consecuente reduccion del silicio presente en la capa de SiO,.
La degradacion del SiO; explica que el material metalico se haya desbordado hacia el
interior del sustrato, tal y como se muestra en la Figura 4.6 (a). A partir de los contrastes
observados en las micrografias obtenidas se puede inferir que, los precipitados oscuros
que se han formado pueden corresponder al Al,O3 y al Si producto de la reaccion redox.
La caracterizacion de estos precipitados no se abordé dado que no representan interés

para los propositos de este trabajo de investigacion.

A partir de lo observado se puede concluir que, el uso del recubrimiento de SiO,
en los sustratos no es conveniente para obtener peliculas delgadas de la aleacion ternaria
de Cu-Al-Ni por medio del método de aleacion de multicapas, dado que durante el
tratamiento térmico necesario para la difusion en estado solido y obtencion de la fase
metaestable, el oxigeno presente en este material puede activar la formacion de o6xidos
metalicos mas estables, en este caso, el AlLO;. Vistos los anteriores resultados, estas
muestras fueron descartadas y se continu6 con la caracterizacion de la muestras

depositadas sobre Si3Ny, tal como se expone a continuacion.

En la Figura 4.8 (a) y (b) se presentan las micrografias de SEM que representan la
microestructura observada en los sistemas depositados sobre el sustrato de Si/SizNa,
muestra CINTT y muestra C2NTT respectivamente. Estas iméagenes de seccion
transversal se tomaron con el detector de BSE para evaluar la homogeneidad en
composicion e identificar la microestructura asociada a la orientacion cristalina. En

estas imagenes se evidencia la transmutacion que han sufrido las multicapas durante el
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tratamiento térmico, dando lugar a una banda homogénea en el espesor y con una
interfase pelicula-sustrato bien definida. El espesor de esta banda resultante es de
aproximadamente 1 um, lo cual concuerda con el espesor nominal de las multicapas
precursoras (1.2 wm). Una caracteristica a resaltar es la microestructura de franjas
contrastadas que se observa de forma recurrente en el interior y a lo largo de la banda.
Esta microestructura es tipica en las fases martensiticas, donde estas franjas
corresponden a las variantes de martensita (ver apartado 2.1.1.1). A partir de esta
observacion se puede declarar que, una aleacion en forma de pelicula delgada se ha
formado a partir de las multicapas, y que esta pelicula formada exhibe una

microestructura de variantes que denota la presencia de una fase martensitica.

Figura 4.8 Micrografias de SEM tomadas con el detector de BSE. Seccion transversal para las muestras tratadas
térmicamente, (a) CINTT y (b) C2NTT.

Es importante resaltar que las variantes observadas atraviesan todo el espesor de
la pelicula y estan presentes a lo largo de toda la seccion transversal observada. Esta
ultima caracteristica se observd principalmente para la muestra CINTT, pues en la
muestra C2NTT, ademas de la microestructura de variantes, también se observo la
presencia de granos que, como se analizard a continuacion (4.2.3), probablemente
correspondan a la presencia de una fase diferente a la fase martensitica. En la Figura 4.9
se presentan dos micrografias de SEM tomadas con el detector de BSE en la seccion
transversal de la muestra C2NTT. Estas dos micrografias evidencian la presencia de los
granos descritos anteriormente. Notese la presencia de granos claramente delimitados y
de color homogéneo que estan junto a los que claramente presentan un microestructura
interna de variantes. Dicho contraste, obtenido a partir del detector de BSE, es la que

lleva a inferir la presencia de otra fase.
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Figura 4.9 Micrografias de SEM tomadas con el detector de BSE a la seccion transversal de la muestra C2NTT.

En la Figura 4.10 se presentan otras cuatro micrografias de SEM donde se
destacan mas caracteristicas de la microestructura de variantes observada en la muestra

CINTT.

Figura 4.10 Micrografias de SEM tomadas con el detector de BSE. Seccion transversal de las muestras tratadas
térmicamente. (a), (b) variantes de martensita y fronteras de grano que cruzan todo el espesor de la pelicula. (c)
Estructuras autoacomodantes en forma de diamante y (d) variantes paralelas.

Dichas variantes estdn dentro de granos cuyas fronteras en su gran mayoria cruzan
todo el espesor de la pelicula, dando cuenta de una estructura de granos de tipo
columnar (Figuras 4.10 (a) y (b)). A una mayor amplificacion se puede observar que
algunas variantes pueden tener una anchura en su corte con la superficie de unas pocas

decenas de nanometros (Figuras 4.10 (¢) y (d)), y en algunas zonas se pueden observar
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las tipicas estructuras autoacomodantes en forma de diamante (Figura 4.10 (c)). Estas
estructuras autoacomodantes afianzan la nocion de que la aleacion formada se encuentra

en fase martensitica.

Se puede concluir a partir de los resultados anteriores que, el tratamiento térmico
efectuado a los dos sistemas de multicapas depositados sobre los sustratos de Si/Si3Ny4
condujo a la formacion de un sistema tipo pelicula delgada de espesor homogéneo (~1
um) a lo largo del sustrato. Adicionalmente se observo la presencia de una
microestructura de granos que en su gran mayoria son de tipo columnar. Estos granos
presentan en su interior una microestructura de variantes que son tipicas de una fase
martensitica. Esta microestructura de variantes se observo de forma repetitiva a lo largo
de la seccion transversal de la muestra CINTT. La muestra C2NTT ademas de los
granos con variantes también presentd granos que aparentemente pertenecen a otra fase.
Esta ultima diferenciacion microestructural entre las dos muestras se puede explicar a

partir de su composicion, tal como se expone a continuacion.

4.2.3 Composicion: Micro-Anadlisis de Rayos X (EDX)

Como ya se menciond anteriormente, las muestras CIOTT y C20TT se
descartaron por que perdieron el caracter de pelicula delgada y por ende no representan
interés para el objetivo de este trabajo. Por tal motivo, los micro-analisis de EDX solo

se realizaron sobre las muestras CINTT y C2NTT.

Los espectros de EDX se tomaron con un voltaje de aceleracion y una corriente
del haz de electrones de 12 kV y 1 nA respectivamente. Estos parametros de medida
fueron ajustados teniendo en cuenta un balance entre el volumen de interaccion para la
radiacion X y la excitacion de las lineas de emision K-a para el Cu y el Ni. Es de
resaltar que las lineas de la serie L para el Cu y el Ni se superponen. En otras palabras,
se ajusto el voltaje a un valor suficientemente alto como para excitar la emision K- a,
pero a su vez, lo suficientemente bajo para que el volumen de interacciébn no
comprometa material externo al acotado por la seccion transversal de la pelicula, que
como se ha visto, es de aproximadamente 1um. Estas condiciones de medida estaban

justo sobre el limite de resolucion espacial para el Al y el Si, siendo inevitable la

87



Tesis Doctoral J.F. Gomez-Cortés

deteccion de una pequena cantidad silicio (sustrato) en todos los puntos sondeados. En

promedio, la cantidad de silicio detectada fue de aproximadamente 3 % en peso.

En la Tabla 4.3 y la Tabla 4.4 se presentan los resultados de la cuantificacion para
cinco puntos de analisis centrados a lo largo de la seccion transversal de cada una de las
muestras. En cada una de las tablas se incluye una micrografia tomada con el detector
de BSE sobre la cual se indican los puntos donde fueron tomados los cinco espectros.
Los resultados se presentan tanto en porcentaje en peso como en porcentaje atomico,
junto con los respectivos valores medios y sus errores asociados. La pequefia cantidad
de silicio detectada en cada uno de los puntos no se incluye en las tablas, pero

corresponde a la diferencia para alcanzar el 100 %.

De estas medidas se debe destacar que la concentracion evaluada en los diferentes
puntos de la muestra CINTT presentan una alta reproducibilidad, lo que significa que la
concentracion es homogénea a lo largo de la seccion transversal, lo cual es consecuente
con la regularidad microestructural de granos con variantes que se observd en su
caracterizacion por SEM (ver Figura 4.8 y Figura 4.10). En esta muestra la
concentracion media de Al, que es el elemento que mas influye en las temperaturas de
transformacion (ver apartado 2.1.2), se ha visto ligeramente incrementada con relacion a
los valores nominales (ver Tabla 4.1) en ~1%. Por otro lado, para la muestra C2NTT se
observa que los puntos de analisis presentan evidentes variaciones de concentracion a lo
largo de la seccidn transversal evaluada, lo cual evidencia una falta de homogeneidad en
concentracion es consecuente con los dos tipos de microestructura que se observaron en
esta muestra (ver Figura 4.9). A continuacidon se presenta el andlisis realizado para
explicar las variaciones en composicion y microestructura observadas en la muestra

C2NTT.

A partir del diagrama de fases expuesto en la Figura 2.10 (a), de la caracterizacion
microestructural, y del andlisis de la composicion en los diferentes puntos que se
presentan en la Tabla 4.4, se puede deducir que la muestra C2NTT presenta una mezcla
de dos fases que provienen del domino de coexistencia o+f, lo cual hace probable que
los granos que presentan variantes correspondan a la fase (33°, y que los granos de color

homogéneo correspondan a la fase a, que es rica en cobre. En este orden de ideas, los
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espectros 1, 2 y 4 son representativos de fase §3°, mientras que los espectros 3 y 4 que

son ricos en Cu, son representativos de la fase a.

Tabla 4.3 Resultados del analisis EDX para la muestra CINTT. Sobre la micrografia inserta en la tabla se sefialan los
puntos en donde se adquirieron los espectros que dieron lugar a los valores de composicion en % atomico y % en
peso relacionados en la tabla.

% peso (% atémico)
CINTT
Espectro Cu Al Ni
1 82.37 (71.44) 12.36 (25.24) 3.54 (3.32)
2 81.79 (71.63) 12.12 (25.00) 3.55(3.37)
3 84.43 (72.09) 12.21 (24.56) 3.62 (3.35)
4 83.54 (72.15) 12.27 (24.96) 3.09 (2.89)
5 78.42 (70.64) 12.08 (25.63) 3.83 (3.73)
6 81.89 (71.63) 12.16 (25.04) 3.53(3.34)
Media 82.07 (71.60) 12.20 (25.07) 3.52 (3.33)
Eirogmedio 1.81 0.19 0.56

+Spectrum 6

+Spectrum 5

+Spectrym 4

+Spectrum 2

+Spectrum 2

-
Spectrum 1

Si bien las concentraciones observadas en los puntos sefalados anteriormente no
corresponden a las concentraciones reales de estas dos fases, es importante sefalar que
esta situacion se debe a que el volumen de interaccion (pera de interaccion, ver Figura
3.7 ) de donde proviene la sefial de rayos X es superior al volumen de las estructuras
que conforman estas fases, con lo cual esta sefial presenta contribuciones de ambas
fases. No obstante, a partir de la tendencia observada en lo valores de EDX, mas el
conocimiento del diagrama de fases, es posible indicar y atribuir la coexistencia de las

fases ay Bs’.
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Tabla 4.4 Resultados del analisis EDX para la muestra C2NTT. Sobre la micrografia inserta en la tabla se sefialan los
puntos en donde se adquirieron los espectros que dieron lugar a los valores de composicion en % atomico y % en
peso relacionados en la tabla.

C2NTT % peso (% atémico)
Espectro Cu Al Ni
1 80.72 (72.22) 11.07 (23.32) 4.61 (4.46)
2 80.10 (71.85) 10.93 (23.09) 5.21 (5.06)
3 83.72 (78.68) 8.41 (18.61) 2.66 (2.70)
4 80.21 (73.03) 10.80 (23.17) 3.86 (3.80)
5 84.89 (78.68) 8.68 (18.95) 2.36 (2.37)
Media 81.93 (74.89) 9.99 (21.43) 3.74 (3.68)
Eirogmedio 1.80 0.18 0.56

s
Spectrum 1

+Spectrum 2

+Spectrum 3

+Spectrum 4

Spectrum 5+

Aunque la composicioén obtenida en ambas muestras se desvio ligeramente de los
valores nominales ajustados por medio de los espesores de las capas elementales, estos
resultados demuestran que este método es viable para la obtencion de peliculas de la
aleacion Cu-Al-Ni sobre sustratos de Si/Si3N4. Asi mismo, es importante resaltar que el
método es susceptible de refinamiento, a partir de estos y de posteriores experimentos
de fabricacion que se realicen bajo una misma linea instrumental de produccion, ya que
el error instrumental debe ser corregido a partir de curvas de calibracion que permitan

llegar a conseguir el nivel de precision en composicion que se exige para una SMA.
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4.2.4 Identificacion de Fases por EBSD y difraccion de electrones en

TEM

En vista de lo buenos resultados en cuanto a la homogeneidad en microestructura
y composicion de la muestra CINTT, se procedié a caracterizar la fase martensitica
presente en esta muestra por medio de las técnicas de difraccion de electrones
retrodispersados (EBSD) en el SEM, y la difraccion de electrones en el TEM. La
muestra C2NTT se descartd para estas caracterizaciones debido a que presentod la
coexistencia de dos fases, lo cual no tiene interés para los objetivos que fundamentan

este trabajo de investigacion.

La caracterizacion por EBSD se realizé sobre la seccion transversal expuesta en
las imagenes de SEM presentadas anteriormente (ver Figura 4.10). El la Figura 4.11 (a)
y (b) se presentan, respectivamente, el registro de uno de patrones de EBSD y la
correspondiente indexacion de las lineas de Kikuchi. El reducido tamafio de las
variantes de martensita, y la inclinacion de estas con relacion a la superficie de corte,
impidi6 la posibilidad de realizar mapas de orientacion cristalina. No obstante, la
indexacion de algunos patrones puntuales se pudo realizar de forma satisfactoria a partir
de la simulacion de lineas de Kikuchi (Figura 4.11 (b)) que corresponden a la estructura
cristalina de la fase martensita 35°. El nivel de ajuste fue mas que aceptable para una
estructura monoclinica, con un MAD = 0.638. Esta evidencia permite sefalar que la

aleacion formada en la muestra CINTT contiene la fase martensitica (33 .

Figura 4.11 (a) Patrén de difraccion de electrones retro dispersados (EBSD) tomado en la muestra CINTT y (b)
indexacion a partir de lineas de Kikuchi simuladas para la fase martensitica 33° (MAD=0.638).
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Para corroborar la anterior informacion y complementar la caracterizacion
microestructural de la muestra CINTT, a continuacidén se presentan los resultados

obtenidos mediante microscopia electronica de transmision (TEM).

La caracterizacion microestructural por TEM se realizo sobre laminillas delgadas
(lamellas) que se prepararon usando la técnica de FIB. Estas se extrajeron desde la
seccion transversal de la muestra CINTT de manera tal que estas contuviesen en su
plano de mayor extension una seccion longitudinal de la pelicula. En la Figura 4.12 (a)
se muestra la seccion transversal de donde fueron extraidas las muestras. En la Figura
4.12 (b) se presenta una micrografia donde se observa el posicionamiento de la lamella

para ser anidada y posteriormente soldada a la rejilla portamuestras de TEM.

Figura 4.12 Preparacion de la lamella para su posterior estudio mediante TEM. (a) Seccion transversal de donde fue
extraida la lamella (imagen de electrones). (b) Posicionamiento de la /amella con el micro-manipulador sobre la
rejilla para su posterior fijacion (imagen de iones).

En la Figura 4.13 se presentan dos micrografias frontales de la lamella cuando ya
se ha soldado a la rejilla. En esta vista frontal se puede observar abiertamente la
microestructura de la pelicula, haciéndose evidente una microestructura de granos que,
en su gran mayoria, tienen un tamafio superior a 1 um en alguna de sus extensiones.
Esta caracteristica confirma lo que ya se habia observado en la caracterizacion de la
seccion transversal (Figura 4.10 (a) y (b)), que es el predominio de una microestructura
de granos columnares o granos planos. La otra caracteristica microestructural que se
corrobora a partir de estas micrografias es la presencia generalizada de variantes en el

interior de los granos.

En la Figura 4.14 se presenta una micrografia ampliada de otra lamella que fue
extraida de esta misma muestra (CINTT). Esta micrografia se presenta para evidenciar

la regularidad en cuanto a la microestructura de granos planos (columnares) y de
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variantes de martensita, ya que finalmente las cuatro lamellas que fueron extraidas de
dicha muestra exhiben las mismas caracteristicas microestructurales expuestas en las
Figura 4.13 y Figura 4.14. Todos los resultados de TEM que se exponen a continuacion

se obtuvieron a partir de la primera lamella presentada (Figura 4.13).

Figura 4.13 (a) y (b) Micrografias de SEM tomadas con seflal de electrones secundarios a la parte frontal de la
lamella anidada en rejilla para TEM.

Figura 4.14 Micrografia de la parte frontal de una lamella extraida de la muestra CINTT. La imagen fue adquirida a
partir de la sefial de iones en el equipo de FIB.

En la Figura 4.15 se presenta una micrografia de TEM que muestra una de las
zonas de la lamella que fueron estudiadas. En esta imagen se sefialan cinco granos de un

total de 11 granos que fueron analizados a lo largo y ancho de la /amella. Por motivos
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de espacio en esta memoria se presentan de forma representativa las caracterizaciones

realizadas sobre los granos 1, 2,3y 6.

Figura 4.15 Micrografia de TEM que muestra una de las zonas de la lamella que fueron estudiadas. En esta imagen se
rotulan cinco de los once granos que fueron analizados durante este trabajo de investigacion.

En la Figura 4.16 (a) se muestra una micrografia de TEM para el grano 1. Sobre
este grano se diferencian tres zonas oscuras que corresponden a la presencia de
variantes de martensita que se encuentran en condicion de difraccion. Sobre la variante
rotulada con la letra A se realizd una seleccion de area para obtener el patron de
difraccion que se muestra en la Figura 4.16 (b). A partir de esta difraccion de seccion de
area (SADP) se procedid a medir las distancias y angulos interplanares para indexar las
respectivas reflexiones o méaximos de intensidad usando el software CrystalMaker
[239]. El patron de difraccion coincide con el de la estructura cristalina monoclinica de
la fase martensita 3’3, pero la determinacion del eje de zona presenté una ambigiiedad

que se describe a continuacion.

Las dos posibles opciones de indexacion se presentan en la Figura 4.17 (a) y (b).
La primera de estas es para un eje de zona [012] donde los maximos de difraccion
tedricos no se ajustan exactamente en las posiciones experimentales, lo cual puede ser
consecuencia de una ligera distorsion en la red cristalina producto de la composicion,

pues en este caso, el contenido de Al es inferior al de la muestra en que fue determinada

94



Capitulo 4. Fabricacion y Caracterizacion Microestructural de Peliculas Delgadas de Cu-Al-Ni

la estructura patron. También es posible que las tensiones internas que se generan por
los tratamiento térmicos y la condicion de adhesion al sustrato distorsionen ligeramente
la red. Esta situacion se verificod por medio del software JEMS [240], donde se modificéd
los parametros de red hasta ajustar la posicion de los puntos de difraccion
experimentales. Aunque el patron simulado no se presenta, las variaciones en el
parametro de red para lograr el ajuste fueron: a = no se modifico, b = 0.52006 nm, ¢ =
0.41787 nmy B = 115.18°. Los parametros de red sin modificar [241] estan en el pie de
la Figura 4.17.

Figura 4.16 (a) Micrografia de TEM para el grano 1 sobre la cual se rotula una variante como A. (b) SADP de la
variante A.

Figura 4.17 Simulacién del SADP de la variante A del grano 1 a partir de la estructura monoclinica de la fase
martensita 3’3 de simetria C2/m y parametro de red a = 1.38017 nm, b = 0.52856 nm, ¢ = 0.43987 nm, § = 113.6°
[241]. (a) para el eje de zona [012]. (b) para el eje de zona [0-10]. Ver texto para explicacion.
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La segunda opcion de indexacion corresponde a un eje de zona [0-10] donde los
maximos de difraccion se ajusta adecuadamente tanto en su relacion de intensidades
como en su posicion, aunque en el patron experimental no se observan los maximos de
difraccion extras presentes cuando hay orden a segundos vecinos, y que son de muy
baja intensidad (< 1% con relacion al maximo de mayor intensidad). Esta situacion
puede deberse al espesor de la muestra, ya que de acuerdo a todas las observaciones y
analisis realizados sobre esta lamella, se ha estimado que su espesor es del orden de 130
nm, y esta condicion interfiere de forma negativa sobre la intensidad de estos maximos
de difraccion extras, que de por si ya son de intensidad muy débil. A partir de las dos
situaciones expuestas anteriormente, y de los analisis realizados sobre otros granos de
orientacion diferente donde no fue necesario tener en cuenta la distorsion de la red para
su respectiva indexacion, se decidio realizar todas la indexaciones presentes en este
informe con la celda sin distorsion, aludiendo al escenario donde el espesor de la
muestra afecta la completa visualizacion de todos los maximos de difraccion, y por

ende, no veremos los maximos extras.

Como método complementario se realizd microdifraccion sobre la variante A del
grano 1 y se obtuvo total correspondencia con el eje de zona [0-10], tal como se
presenta en la Figura 4.18. Igualmente en este caso los maximos de difraccion extras no
se observan, los que esta ain mas justificado dado que en este método de difraccion la

intensidad del haz se ve muy disminuida con relacion al método de seleccion de érea.

B = [0-10]

Figura 4.18 Microdifraccion sobre la variante A del grano 1, indexada para el eje de zona [0-10].
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Una caracteristica que se debe destacar de los patrones de difraccion anteriores es
la presencia de lineas de intensidad (streaks) entre los maximos de difraccion. Estas
lineas estan asociadas a faltas de apilamiento en los planos basales y ya han sido
documentadas en estudios anteriores [241]. Dichas faltas de apilamiento se pueden
observar claramente sobre las imagenes de TEM y se identifican por presentar las trazas

discontinuas del plano basal en su corte con la superficie de la muestra (ver Figura 4.16

(a)).

En la Figura 4.19 (a) y (b) se presenta una imagen de TEM del grano 2 y su

respectivo andlisis de composicion EDX.
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Figura 4.19 (a) Imagen de TEM para el grano 2. (b) micro-analisis EDX realizado sobre el grano 2. (c) Patron de
microdifraccion eje de zona [1-20]. (d) Patroén de microdifraccion eje de zona [2-32].
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En este grano también se hace evidente una microestructura de variantes. Sobre este
grano se realizo un analisis puntual de EDX que esta en buen acuerdo con los resultados
ya expuestos para muestra CINTT en la Tabla 4.3. En la Figura 4.19 (¢) y (d) se
presentan dos patrones de microdifraccion sobre una misma variante en condicion de
difraccién (variantes oscuras). Estos dos patrones de microdifraccion se obtuvieron
experimentalmente rotando la muestra 16.13° coincidiendo efectivamente con la
relacion angular entre los ejes de zona [2-32] y [1-20]. Es preciso resaltar que en estos
patrones los méximos de difraccion estan bien definidos (circulares) y no se observan
las lineas de intensidad mencionadas anteriormente (streaks). Esto se debe a que los
planos que estan difractando no son del plano basal, y por ende, no presentan faltas de

apilamiento

En la Figura 4.20 (a) se presenta una imagen de TEM para el grano 3. La Figura
4.20 (b) corresponde a un patrén de difraccion de seleccion de area (SADP) sobre el
grano 3 que presenta la difraccion de dos variantes de martensita que estan en condicion
de macla. La indexacion para cada variante se presenta diferenciada por los indices en
cursiva. A partir de este SADP se realizaron imagenes de campo oscuro (DF)
seleccionando méximos de difraccién para cada variante, tal como se sefiala sobre la
figura con los dos circulos rojos numerados como 1 y 2. Las variantes en condicion de
difraccion para el maximo de difraccion 1 se revelan en la Figura 4.20 (c) por las zonas
claras, mientras que las variantes en condicion de difraccion para el méaximo de
difraccion 2 se determinan mediante las zonas claras de en la Figura 4.20 (d). Notese la
complementariedad entre estas dos ultimas imégenes, es decir, las zonas blancas en (c),
son oscuras en (d), y viceversa, lo cual indica que el grano presenta variantes de

martensita con dos orientaciones diferentes.

De forma excepcional y puntual se observo la presencia de la fase martensita y’;
en el grano 3. En la Figura 4.21 se presenta el patron de difraccion observado y su
respectiva simulacion e indexacion correspondiente al eje de zona [-100] de la fase y’s.
Esta situacion puede darse a partir de la nucleacion de la martensita 8’3, donde por
causas particulares se inicia la nucleacion con y’;y a continuacidon vuelve a nuclearse
fase B’3, dejando una minima fraccién de y’s en la muestra. Esta situacion se ha

observado en estudios anteriores mediante ensayos in situ-TEM [98].
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& e 7" 4 i
Figura 4.20 (a) Imagen de TEM del grano 3. (b) SADP indexado para las dos variantes que difractan. (c) campo
oscuro a partir del maximo de difraccion 1. (d) campo oscuro a partir del maximo de difraccion 2.
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Figura 4.21 Patrén de microdifraccion que de forma puntual fue obtenido en el grano 3 y su respectiva simulacion e
indexacion correspondiente a martensita y’; se presenta a la derecha.
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Finalmente se presenta la caracterizacion del grano 6 en la Figura 4.22. Las dos
primeras imagenes de esta figura corresponden respectivamente a una micrografia de
TEM del grano en eje de zona, y a un patrén de difraccion de seleccion de area obtenido
a partir de este ultimo. El patron de difraccion, como en el caso del grano anterior,
también presenta la contribucion de dos variantes que fueron indexadas individualmente
mediante microdifraccion sobre cada una de ellas, tal como se presenta en los
respectivos patrones de la Figura 4.22 (c) y (d). En la parte inferior, Figura 4.22 (e) y
(f), se presentan imagenes de campo oscuro y campo claro que revelan el dominio de las
variantes que difractaron. La Figura 4.22 (e) es la imagen de campo oscuro que se
obtuvo a partir del maximo de difraccion indexado como 00-2, y la Figura 4.22 (f)
corresponde a la imagen de campo claro en la que se observa la variante que no esta en

condicién de difraccion en la Figura 4.22 (e).

La caracterizacion microestructural realizada mediante TEM permiti6 identificar
de forma generalizada la presencia de la fase martensita 3’3 en los once granos
analizados en la muestra. Asi mismo, se detectd de forma puntual la presencia de la fase
v’3. También se observd de forma recurrente la presencia de faltas de apilamiento en los
planos basales. A partir de esta caracterizacion se procedio a realizar sobre esta lamella
un ensayo de calentamiento in situ-TEM con el propdsito de caracterizar las
temperatura de transformacion, ya que por motivos experimentales no fue posible
realizar estudios de DSC para tal fin debido a la cantidad de muestra requerida, y a la
condiciéon de adhesion que las peliculas tenian al sustrato. A continuacion se presentan

los resultados del calentamiento in situ-TEM.
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-
-

B = [010]

Figura 4.22 (a) Imagen de TEM para el grano 6. (b) SADP obtenido a partir del grano 6. (c) Microdifraccion
indexada eje de zona [0-10]. (d) microdifraccion indexada eje de zona [010]. (¢) Imagen de campo oscuro obtenida a
partir del maximo de difraccion 00-2. (d) Detalle de la imagen de campo claro donde se observa la region que no
difracta en (e).
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4.2.5 Ensayo de calentamiento in situ-TEM

El calentamiento se realizd por etapas de incremento de temperatura hasta
alcanzar una temperatura maxima de 450 °C. Durante todo el proceso se trabajo en
modo de imagen, y de forma visual y cualitativa se aprecid el inicio de la
transformacion por medio de la movilidad de ondas g en el interior de los granos. Esta
situacion se observo en el rango de temperatura de 230 °C — 260 °C, y aunque se hace
mas evidente en el video adquirido, en la Figura 4.23 (a) y (b) se presentan imagenes de
dos estados de la muestra durante el calentamiento dentro del rango de temperatura
antes indicado. Como primera aproximacion, se puede decir que este experimento nos
ha permitido acotar las temperaturas de interés para el subsiguiente ensayo de
calentamiento in situ que se realizard sobre las otras lamellas extraidas a las que ya se

ha hecho mencidn anteriormente.

b 1 um

A — :
Figura 4.23 (a) Imagen del estado 1 de una zona de la lamella durante el calentamiento in-situ-TEM en el rango de
230 °C-260 °C. (b) imagen del estado 2.

Otra situacion a destacar que se observd durante el calentamiento in sifu fue el
crecimiento de precipitados a partir del rango temperatura de 280 °C — 300 °C. Por el
tamafio en el que empezaron a ser evidentes estos precipitados (~ 50 nm) es de suponer
que su nucleacidn se inicio a una temperatura inferior a 280 °C. Es probable que esta
precipitacion haya bloqueado de la transformacion inversa, pues es de resaltar que, si
bien la transformacion se observo inicialmente con el retroceso de algunas variantes,
finalmente la transformacién no se dio de forma completa. En la Figura 4.24 (a), (b) y
(c) se presenta una secuencia de imagenes de TEM tomadas durante el calentamiento y
sobre las cuales se han indicado algunos de los precipitados. Es de apreciar como el

tamafio de estos precipitados incrementa de una imagen a la otra.

102



Capitulo 4. Fabricacion y Caracterizacion Microestructural de Peliculas Delgadas de Cu-Al-Ni

Figura 4.24 (a) (b) (c) Secuencia de imagenes tomadas durante en calentamiento in situ-TEM en el rango de
temperatura 280 °C — 300 °C. Sobre estas imagenes se indica la presencia de precipitados que aumentan su tamafio a
lo largo de la secuencia.
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Después del calentamiento in situ-TEM la lamella fue caracterizada en modo
STEM mediante HAADF y mapas cuantitativos de EDX. Esta caracterizacion se realizo

en un microscopio electronico de transmision FEI Titan Cubed G2 60-300.

En la Figura 4.25 se presentan cuatro imagenes de HAADF representativas de la
lamella post-calentamiento. En la Figura 4.25 (a) se presenta una vista general de una
amplia zona de la /amella donde se puede apreciar la distribucion de los precipitados
que se formaron durante el calentamiento, los cuales se destacan por un notable
contraste brillante. Este contraste brillante en una imagen de HAADF hace referencia a
un material de mayor nimero atomico que el material del entorno que luce menos

brillante. La mayor parte de los precipitados, como se puede apreciar en dicha imagen,

se ubican en las fronteras de grano y puntos triples.

Figura 4.25 Iméagenes HAADF después del calentamieno iﬁ sztu-TMY. (a) Ifnagen amplia de la lamella. (b) Imégen
granos y precipitados brillantes. (c) Imagen grano y precipitado brillante. (d) Imagen precipitados oscuros.
Parametros: Longitud de camara en (a) L=115mm, 1024 px X 1024 px, en (b), (¢) y (d) L=185 mm, 512 px X 512 px.
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Las imagenes de la Figura 4.25 (b), (¢) y (d) corresponden a imagenes HAADF de
zonas mas especificas, particularmente donde se observo la presencia de precipitados,
tanto de contraste brillante como de contraste oscuro. Sobre estas ultimas tres imagenes
se realizaron mapas cuantitativos de composicion EDX para identificar la naturaleza
quimica de las diferentes estructuras observadas. A continuacion se presentan en su

respectivo orden las figuras que contienen los mapas de composicion.

Las Figuras 4.26, 4.27 y 4.28 contienen una primer imagen (a) sobre la cual se
muestran delimitadas y numeradas las diferentes zonas cuyas composiciones se indican
en la tabla adyacente. Esta tabla contiene los valores de composicién en porcentaje en
peso %p y porcentaje atomico (%oat) medidos en las zonas delimitadas. La zona 1, que
se indica en la primer fila de cada una de las tablas, corresponde al analisis cuantitativo
general de todo el cuadrante de la imagen. Las otras cuatro imdgenes que componen
estas tres figuras son los mapas en c6digo de colores seglin la composicion atdmica. La
imagen (b) es el mapa cuantitativo que muestra la contribucion atomica de los tres
elementos, igual al de la imagen (a). Las imagenes (c), (d) y (e) corresponden a los
mapas de cada uno de los elementos de acuerdo al siguiente y respectivo codigo de

colores, Cu (ro0jo), Ni (azul) y Al (amarillo).

Los resultados cuantitativos generales en la primer fila de cada una de las tablas
de las Figuras 4.26, 4.27 y 4.28 estan en buen acuerdo con los resultados que se
obtuvieron en las medidas de EDX realizadas en el SEM, cuyos valores medios y sus
respectivos errores se presentan en la Tabla 4.3. Dentro de cada uno de los mapas
generales de estas tres figuras se delimitaron zonas de cuantificacion que de acuerdo al
cddigo de colores se pueden dividir en tres clases, los precipitados brillantes, los
precipitados opacos, y la matriz. La matriz es considerada en la zonas donde se observa
una contribucion mas homogénea de todos los elementos, por ejemplo las zonas 2, 3 y 4
de la Figura 4.26 (a). Notese que en estas zonas los tres elementos conservaron unas
proporciones semejantes a las de la aleacion ternaria en fase martensita, mientras que en
las zonas de los precipitados las proporciones presentaron un desbalance hacia mayores
contenidos de Cu y Al en los precipitados brillantes (ej. zona 2 Figura 4.27), y mayores

contenidos de Ni y Al en los precipitados opacos (ej. zona 8 Figura 4.28).

105



Tesis Doctoral J.F. Gomez-Cortés

Al %p (%at)  Ni %p (%at)

84.19(72.32)  11.86(24.00)  3.95(3.67)

82.81(70.48) 12.64(2533)  4.55(4.19)

83.01(70.81)  12.44(25.00)  4.55(4.20)

82.99 (70.55)  12.76 (25.54) 4.25(3.91)

86.66(75.42)  10.84(22.23)  2.49 (2.35)

88.55(79.04)  8.70 (18.30)  2.74 (2.65)

86.98 (75.92)  10.60 (21.80) 2.41(2.28)

87.62 (77.77) 9.15(19.13) 3.22 (3.10)

86.58 (74.47)  11.91(24.12)  1.51(1.41)

67.54(55.62)  14.73(28.57)  17.73 (15.81)

400 nm

,._" :4106mn“'4 o e SR 40

e

Figura 4.26 Analisis de composiciéon EDX de la lamella después del calentamiento in situ-TEM. Sobre la imagen (a)
se delimitan y numeran las zonas que fueron analizadas en composicion. A su lado una tabla que contiene los valores
en %p y (%at) de cada zona. La zona 1 corresponde a todo el cuadrante de la imagen. Los mapas de colores
relacionan: (b) la presencia en concentracion atdmica de todos lo elementos (Cu-Al-Ni), (c) el contenido de Cu (rojo),
(d) de Ni (azul) y (e) de Al (amarillo). Longitud de camara =185 mm, resolucion 512 px X 512 px, tiempo de
exposicion 2.9 ms/px, numero de barridos 1, tiempo total =12 min
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N

1 83.78(71.84) 12.00 (24.24)  4.22(3.92)
2 | 93.11(87.27)  4.82(10.63) 2.07 (2.10)
3 | 8542(73.74) 11.50(23.39)  3.07(2.87)
4 | 63.77(50.57) 18.16(33.92)  18.07 (15.51)
5 | 67.08(53.42) 17.95(33.66)  14.97 (12.91)
6 | 75.53(63.33) 13.54(26.73)  10.94 (9.93)
7 | 7230(59.41)  1526(29.54)  12.43 (11.06)
8 | 83.06(70.80) 12.51(25.11)  4.43 (4.09)
9 | 83.63(71.63) 12.10(24.41)  4.27(3.96)
10 70.77(56.94)  17.19(32.58)  12.03 (10.48)
11 0929G577)  17.06 (32.34)  13.65(11.89)

A~
(@)
N

4

Figura 4.27 Analisis de composiciéon EDX de la lamella después del calentamiento in situ-TEM. Sobre la imagen (a)
se delimitan y numeran las zonas que fueron analizadas en composicion. A su lado una tabla que contiene los valores
en %p y (%at) de cada zona. La zona 1 corresponde a todo el cuadrante de la imagen. Los mapas de colores
relacionan: (b) la presencia en concentracion atomica de todos lo elementos (Cu-Al-Ni), (¢) el contenido de Cu (rojo),
(d) de Ni (azul) y (e) de Al (amarillo). Longitud de camara =185 mm, resolucion 512 px X 512 px, tiempo de
exposicion 23 us/px, numero de barridos 126, tiempo total ~12 min.
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81.39(68.29)  13.86(27.39)  4.76 (4.32)

82.30 (69.67)  13.09 (26.10)  4.61 (4.23)

85.72(74.12)  11.37(23.16)  2.91(2.72)

85.74 (74.44)  11.00 (22.49)  3.27(3.07)

64.12(51.54)  16.85(31.90)  19.03 (16.56)

63.00 (50.33) 17.39 (32.72) 19.61 (16.96)

36.76 (26.68)  25.58 (43.73)  37.66 (29.59)
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11 82.21(69.53)  13.17(26.23) 4.62 (4.23)
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Figura 4.28 Analisis de composiciéon EDX de la lamella después del calentamiento in situ-TEM. Sobre la imagen (a)
se delimitan y numeran las zonas que fueron analizadas en composicion. A su lado una tabla que contiene los valores
en %p y (%at) de cada zona. La zona 1 corresponde a todo el cuadrante de la imagen. Los mapas de colores
relacionan: (b) la presencia en concentracion atomica de todos lo elementos (Cu-Al-Ni), (¢) el contenido de Cu (rojo),
(d) de Ni (azul) y (e) de Al (amarillo). Longitud de camara =185 mm, resolucion 512 px X 512 px, tiempo de
exposicion 23 us/px, numero de barridos 126, tiempo total ~12 min.
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De los mapas y andlisis cuantitativos de EDX se puede concluir que, el
calentamiento in situ-TEM estimuld la formacion de dos tipos de precipitados en las
fronteras de grano y puntos triples, unos que son ricos en Cu-Al, como se puede
apreciar especialmente en la Figura 4.26 y Figura 4.27, y otros, de menor tamafio con
relacion a los anteriores, que son ricos en Ni-Al, tal como se puede observar en los
mapas del Ni de las tres figuras. Esta situacion se corresponde con una descomposicion
eutectoide en la que, de acuerdo a las composiciones que se midieron y al diagrama de
fases seudo-binario expuesto en figura 2.10, el material se descompone a una fase o de
base Cu-Al, y al compuesto intermetdlico NiAl. Es de resaltar que este ultimo
compuesto intermetalico presenta una alta estabilidad una vez se dan las condiciones

termodinamicas para su formacion.

B =[011]

B =[111] B =[013]

Figura 4.29 Patrones de microdifraccion para cuatro ejes de zona correspondientes al precipitado de fase
o que se presenta en la Figura 4.25 (c).
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En la Figura 4.29 se presentan cuatro patrones de microdifraccion en haz paralelo
efectuados en el microscopio TITAN para cuatro diferentes ejes de zona obtenidos a
partir del precipitado central de la Figura 4.25 (c). La indexacion de estos patrones de
difraccion permitid confirmar que la naturaleza estructural de estos precipitados

corresponde efectivamente a la fase a, tal como ya se habia discutido anteriormente.

4.3 Conclusiones

Dos sistemas de multicapas, C1 y C2, fueron depositados cada uno sobre sustratos
de Si/Si0, (C10, C20) y de Si/SizsN4 (CIN, C2N) usando la técnica de evaporacion por
bombardeo electronico (e-beam evaporation). La microestructura de las multicapas se
confirm6 experimentalmente, evidenciando la presencia y disposicion de todas las capas
de acuerdo al disefio de deposicion previsto. Todos los sistemas de multicapas
mostraron una distribucion de espesor homogénea a lo largo del sustrato con un espesor

total de aproximadamente 1.2 um.

El tratamiento térmico empleado para inducir la difusiéon en estado so6lido y
generar el aleado de las multicapas revel6 una inestabilidad quimica frente al sustrato de
Si/Si0;, ya que la microestructura observada en la seccion transversal de las muestras
CIOTT y C20TT presentd una clara destruccion del formato de pelicula delgada,
observandose una distribucion irregular de material metalico con presencia generalizada
de precipitados en su interior que llegd a permear el sustrato en algunos sitios. Esta
situacion de atribuy6 a una reaccion de reduccion-oxidacion en la que la barrera de SiO;

actud como agente oxidante del Al

El tratamiento térmico empleado para inducir la difusiéon en estado solido y
generar el aleado de las multicapas depositadas sobre el sustrato de Si/SizNy dio lugar a
la formacion de una pelicula delgada, donde las muestras CINTT y C2NTT presentaron
en su seccion transversal un espesor homogéneo a lo largo del sustrato de
aproximadamente 1 wm. La microestructura de estas muestras se caracterizd por
presentar granos columnares o planos donde las fronteras de grano atravesaban en su
gran mayoria todo el espesor de la pelicula. Estos resultados demuestran que la capa de
Si3Ny act@ia de forma efectiva contra la de difusion durante el tratamiento térmico para

el aleado de las multicapas.
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La microestructura de los granos en la muestra C2NTT evidenci6 la presencia de
dos fases. Algunos granos presentaron microestructura de variantes de martensita y
otros un contraste estructural homogéneo. Los andlisis puntuales de composicion EDX
mostraron una dispersion de concentraciones a lo largo de la seccion transversal de la
pelicula que estaba asociada a la presencia de los dos tipos de granos descritos. A partir
del diagrama fases y de las observaciones experimentales descritas se concluye que la

muestra C2NTT presenta una coexistencia de fase martensitica y la fase a.

Los granos en la muestra CINTT presentaron una microestructura generalizada de
variantes de martensita. Los analisis puntuales de composicion EDX en esta muestra
revelaron una distribuciéon en concentracion homogénea a lo largo de la seccion
transversal evaluada. Esta homogeneidad en composicion es consistente con la
regularidad microestructural de variantes de martensita observada tanto en la seccion
transversal, como en el plano expuesto por la lamella que se extrajo de esta muestra
para los estudios de TEM. La concentracion media en porcentaje en peso evaluada por
EDX fue de Cu 82.07-Al 12.20-Ni 3.52 y en porcentaje atomico de Cu 71.60-Al 25.07-
Ni 3.33.

La identificacion de la fase martensitica se llevo a cabo por medio de EBSD y por
difraccién de electrones en la muestra CINTT. Ambas técnicas de caracterizacion

estructural confirmaron la presencia de la fase martensitica [33’.

El estudio de calentamiento in situ-TEM sobre la lamella de la muestra CINTT
permitié identificar de forma cualitativa el inicio de la transformacion de fase inversa
dentro de un rango de temperatura de 230 — 260 °C. El sobrecalentamiento de la lamella
por encima de 280 °C genero6 la formacion y crecimiento de dos tipos de precipitados
que se ubicaron preferencialmente en las fronteras de grano y puntos triples. Un tipo de
precipitados ricos en Cu-Al que se identificaron como fase a, y otros de menor tamafio
con relacion a los primeros ricos en Al-Ni que corresponderian al compuesto

intermetalico NiAl.

La metodologia experimental desarrollada y los resultados obtenidos en el marco
de este estudio son referente para una futura caracterizaciéon mas extensa de las muestras

CINTT y C2NTT. Asi mismo, esta experiencia es una base para mejorar y disefiar los
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proximos experimentos que, con relacion a la fabricacion de peliculas delgadas seran

desarrollados por el GIMF en su correspondiente linea de investigacion.
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Capitulo 5.

Ensayos Mecanicos a Escala
Nanométrica sobre Micro- y Nano-
Pilares de Cu-Al-Ni

En este capitulo se presentan los resultados de la caracterizacion microestructural
y micromecanica efectuada a los diferentes pilares monocristalinos de Cu-Al-Ni que
fueron tallados mediante FIB. Los resultados se presentan con su respectiva discusion y

andlisis a lo largo de cinco secciones.

En la primera seccion de introduccion se presentan las propiedades
termomecanicas del monocristal de Cu-Al-Ni sobre el cual se tallaron los pilares, se
definen los parametros fisicos que fueron evaluados y se describe la metodologia
utilizada para la obtencion y tratamiento de los datos asociados a los ensayos de nano-
compresion. Las cuatro secciones restantes corresponden respectivamente a los
siguientes estudios: Efecto del tamafio sobre la superelasticidad; Evaluacion de la
superelasticidad en funcion del ciclado y su reproducibilidad en el tiempo; Evaluacion
de la superelasticidad en funcion de la frecuencia de ciclado y la amplitud de
desformacion; y por ultimo, Ensayos mecanicos in situ-SEM. Al final del capitulo se
presenta el sumario de conclusiones que se recogen a lo largo de todo el capitulo. Los
resultados que se presentan en este capitulo han sido publicados de forma parcial en

revistas de divulgacion internacional [207, 208].
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5.1 Introduccion

5.1.1 Presentacion general del monocristal de Cu-AI-Ni

Todos los pilares que fueron objeto de estudio en esta tesis doctoral fueron
tallados sobre la superficie (001) de un monocristal de Cu-14Al1-4Ni (% en peso). El
lingote monocristalino se sometid a un tratamiento térmico de 900 °C durante 30
minutos, concluyendo con un temple en agua con hielo. Dicho tratamiento se hace para
obtener a temperatura ambiente la fase de alta temperatura (fase austenita metaestable,
ver Figura 2.10). Las temperaturas de transformacion caracteristicas de esta aleacion se
determinaron por DSC y son: M, =252 K (-21.15 °C), My= 242 K (-31.15 °C), 4, = 273
K (-0.15 °C), y A= 285 K (11.85 °C). En consecuencia, esta aleacion se encuentra en
fase austenita a temperatura ambiente (~ 25 °C), lo que la hace susceptible de exhibir el
efecto supereldstico que esta asociado a la transformacion martensitica inducida por
tension mecanica (ver seccion 2.1.1.1). Después del tratamiento térmico se cortaron
laminas de ~3 mm de espesor que fueron lijadas y pulidas mecanicamente hasta alimina
de 0.05 wm de acuerdo a una preparacion metalografica convencional. Después del
pulido mecénico las muestras eran llevadas al FIB para tallar pilares monocristalinos

con orientacion [001] de acuerdo al procedimiento que se describe en el apartado 3.3.1.

En la Figura 5.1 se presenta la respuesta superelastica del monocristal en cuestion
a un ensayo de compresion a escala macroscopica en la direccion [001]. El perfil de este
ciclo es semejante al de ensayos previos realizados sobre aleaciones de similares
caracteristicas, y es un ejemplo tipico de la formacioén de la fase martensitica ys’ [82,
97]. El ensayo se realizO en una maquina Instron 5967 con una velocidad de
desplazamiento de 0.01 mm/s y a una temperatura de 23.8 °C. Sobre el ciclo se destacan
los siguientes parametros: la tension critica o, = 125.8 MPa, el mddulo elastico de la
fase austenita E4 = 17.53 GPa, y el factor de perdidas n = 0.181. Estas medidas
caracterizan el material en bloque, y para efectos comparativos con relaciéon a los
resultados obtenidos en los posteriores ensayos de nano-compresion es necesario aclarar
que: 1) la 0. a 27 °C, que es la te temperatura a la que se realizan los ensayos de nano-
compresion, se estima en 132 MPa; este dato se obtiene a partir de la pendiente de la
relacion de Clausius-Clapeiron que para este tipo de sistemas materiales se ha estimado

en 2.3 MPa/K [103, 104]. 2) el modulo E4 medido presenta una desviacion de 6 GPa
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con relacion al valor de 23.5 GPa reportado en la literatura [104]; esta desviacion se
atribuye a la imprecision en el registro del desplazamiento de la muestra, ya que no fue
posible utilizar un extensémetro para tal fin, y el desplazamiento se registro a partir del
movimiento del puente de carga de la maquina de ensayos. 3) el i medido (ver ecuacion
2.3) es una magnitud adimensional que sirve directamente como indicador de referencia

para las comparaciones posteriores.

140 =

- 0, = 125.8 MPa
120 4 R~

100

E =17.53.GPa

Stress (MPa)
S
|

40 - .
20 - .
T=%3.8°C |
0 | | | !
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04
Strain

Figura 5.1 Curva de tension-deformacion (Stress-Strain) obtenida a partir de un ensayo de compresion ejecutado
sobre la direccion [001] de una muestra monocristalina de la aleacion Cu-14Al1-4Ni. La imagen insertada corresponde
a la probeta de dimensiones 5.23 mm x 5.30 mm x 11.0 mm que fue ensayada.

Para caracterizar de forma intrinseca el comportamiento mecanico de la aleacion
bajo los ensayos de nano-compresion y poder realizar andlisis cuantitativos y
comparativos, es necesario transformar las curvas de carga mecdnica (F (uN)) en
funcién del desplazamiento (A4 (nm)) que se obtienen directamente del sistema de
nanoindentacion instrumentada a curvas de tension mecanica (o (MPa)) en funcion de
la fraccion deformada (¢), tal como se presentd a manera de ejemplo en la Figura
3.18. La metodologia que se utilizo para dicho tratamiento de datos se describe a

continuacion.
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5.1.2 Tratamiento de los datos de nano-compresion

Como se menciond en el apartado 3.3.2, el sistema de nanoindentacién
instrumentada arroja un fichero de datos que se compone de cinco columnas, de las
cuales, las dos primeras corresponden a los datos de A4 (nm) y F (uN). Estos datos se
convierten respectivamente a tension o (MPa) y deformacién & por medio de las
ecuaciones 5.1 y 5.2. La tension se obtiene dividiendo los datos de carga F por el area
de la seccidn transversal 4; del pilar, y la fraccion deformada ¢ se obtiene dividiendo los
datos de desplazamiento AA por la altura 4; del pilar. Este es un procedimiento
convencional para los ensayos mecénicos, pero la dificultad en experimento de nano-

compresion reside en medir de forma adecuada los pardmetros 4; y 4;.

F
=_ (5.1)

o a

_Ah
€= I (5.2)

Las areas de seccion transversal 4; de los pilares se obtuvieron a partir de las
imagenes de SEM, atendiendo al razonamiento que se expone a continuacion. Dado que
el didmetro de los pilares varia ligeramente a lo largo de toda su altura (taper, en
inglés), siendo sensiblemente menor en la corona y mayor en la base, se establecié una
metodologia estandar que permitiese medir un didmetro d; para calcular el area
transversal efectiva 4; en todos los pilares. Se debe aclarar que no se usa el area circular
plana visible en la corona de los pilares porque el efecto de bordes redondeados que se
genera durante el tallado por FIB hace que esta superficie sea menor al 4rea transversal
efectiva que soporta la carga mecanica durante el ensayo de nano-compresién. Usar
dicha area introduciria un error de sobreestimacion en la tension o. Por otro lado,
considerar una seccion transversal a la altura media de cada pilar puede introducir un
error de subestimacion en la tensidon o, ya que para algunos pilares, particularmente los
mas pequeios, esta seccion puede ser significativamente mayor al area transversal
efectiva que soporta la carga del indentador en la parte superior del pilar. Los efectos de
redondeado y desviacion en el paralelismo en los laterales de un pilar son una
consecuencia del tallado por FIB, que como ya se mencion6 en el apartado 3.1.2, se

hacen mas notorios cuando el tamafio del pilar se reduce.
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Considerando lo anterior, y con el fin de obtener valores de tensién o consistentes
para poder realizar andlisis comparativos entre los diferentes pilares, se decidi6 tomar el
area de la seccion transversal bajo la corona de cada pilar de acuerdo a la metodologia
que se ilustra en la Figura 5.2. Los pilares dentro del SEM se inclinaron 45° con
relacion a la horizontal para medir sobre su vista frontal el didmetro d,, trazando una
linea horizontal justo por debajo de su corona plana, tal como se indica sobre la
micrografia de la Figura 5.2 (a). Esta medida, de acuerdo al esquema geométrico de la
Figura 5.2 (b), corresponde al didmetro que tiene cada pilar a una profundidad /4., que es

igual al radio . del circulo que describe su corona.

Figura 5.2 (a) Imagen de SEM de la vista frontal de un pilar inclinado 45° con relacion a la horizontal; se indica la
altura a la cual de midi6 el diametro d; y se sefiala el radio 7. en la corona del pilar. (b) Esquema de la vista lateral del
pilar inclinado 45° sobre la cual se indica la profundidad /4. a la que se mide el diametro d; (r. = h,).

Con este método de medida se esta considerando una seccion transversal
representativa de la parte superior de cada pilar, que es donde la carga mecanica se hace
efectiva para inducir la transformacién. Asi mismo, se minimiza la introduccion de
errores asociados a la disparidad que se da entre la forma de los pilares més pequenos y
los mas grandes. Las medidas del didmetro fueron tomadas con un error de + 10 nm.
Los datos de carga critica L. fueron medidos con un error de + 0.3 % para los pilares
que exhibieron un inicio de la transformacion abrupto, y con un error de £ 1 % para los
pilares cuyo inicio de la transformacion fue menos abrupto. Usando la teoria clasica de
errores, la tension critica o, = L./A; ha sido estimada con un error de + 4 % para los
pilares pequeiios (de hasta 262 nm de didmetro) y con un error de + 2 % para los pilares
mas grandes (2000 nm de didmetro). En vista de estos datos, y teniendo en cuenta el

error del £ 3 % que surge del estudio reproducibilidad del comportamiento supereldstico
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que se presenta a continuacion en el apartado 5.1.3, se ha considerado una barra de error
general de + 7 % para todos los datos de tension critica evaluados, a excepcion de los
datos de una serie de pilares que fueron tallados a 5 kV, cuyo error asociado fue de + 10

% (ver Anexo 2).

Para calcular la fraccion deformada ¢ se hace necesario medir con precision la
altura h; de cada pilar. Estas medidas se ven dificultadas por las irregularidades que se
generan en la base de algunos de los pilares durante el proceso de tallado por FIB. Para
solventar esta dificultad y obtener valores de & consistentes, fue necesario aplicar
nuevamente un método de estimacion estandar a todos los pilares. El método consintié
en evaluar numéricamente una altura efectiva 4; en cada pilar hasta que la pendiente del
primer tramo lineal de carga se ajustara al modulo elastico de la fase austenita en la
respectiva direccion cristalografica, que para este caso es de E”o011=23.5 GPa [104].
Este procedimiento se fundamenta en el hecho de que este es un parametro fisico
intrinseco del material; y que en trabajos anteriores se ha confirmado el buen acuerdo
que hay entre dicho valor reportado y el que se ha medido en micro-pilares
monocristalinos [20]. A partir de las consideraciones anteriores, las curvas de
superelasticidad obtenidas exhiben valores de deformacion tipicos de este material bajo

la orientacion [001][97].

En la Figura 5.3 se presenta un ciclo supereldstico experimental en Carga-
Desplazamiento (Figura 5.3 (a)) y en Tensién-Deformacion (Figura 5.3 (b))*. El ciclo
en ambos graficos se presenta dividido por areas sombreadas que componen el balance
energético de un ensayo de nano-compresion, es decir, el drea bajo la curva de carga
corresponde a la energia maxima o total que el indentador aplica sobre el pilar; el area
bajo la curva de descarga corresponde a la energia que el pilar retorna al sistema; y el
area dentro del ciclo de histéresis corresponde a la energia que se disipa durante el
ensayo. En la curva L-D estos valores de energia son absolutos, y en la curva S-S son
valores de energia por unidad de volumen. Independientemente del tipo de
representacion del ciclo, L-D o S-S, estas areas o valores energéticos se relacionan entre

si para obtener el de factor de perdidas 1§ = AW/aW,,.. (Ecuaciéon 2.3), que como ya se

* Para conservar la rotulacion original que ofrece el sistema de medida en los ejes y utilizar la misma nomenclatura de
las publicaciones internacionales, las graficas seran presentadas de ahora en adelante con sus rétulos en inglés, Load-
Depth y Stress-Strain, y se hara referencia a ellas con las abreviaturas L-D y S-S respectivamente.
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describi6 en el marco tedrico, es un parametro adimensional. Se indican también sobre
, r r S . A r
estas graficas los parametros del modulo elastico de la fase austenita (£°) y el modulo
;e . . . M- , ., e
elastico aparente de la fase martensita inducida (£™), asi como también el inicio de la

transformacion directa en carga critica L. y tension critica o.

(a) (b)
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Figura 5.3 (a) Ciclo superelastico experimental en el plano Load-Depth (Carga-Desplazamiento) sobre el cual se
resaltan las areas que corresponden a la energia maxima aplicada W,,,, la energia de retorno W, y energia disipada
AW. (b) Ciclo superelastico en el plano Stress-Strain (Tension-Deformacién) donde las anteriores energias estan
dadas por unidad de volumen. Se indican también las modulos elasticos de ambas fases y el inicio de la
transformacion directa en carga critica L. y tension critica o,. La correlacion entre ambos planos se indica en el texto.

Después de caracterizar el monocristal masivo, sefialar los pardmetros de interés
en relacion a la superelasticidad, y definida la metodologia a para el tratamiento de los
datos de nano-compresion, se procedio a determinar la reproducibilidad de la tension
critica o, para inducir la transformacién martensitica durante los ensayos de nano-

compresion en pilares de tamafio micrométrico, tal como se presenta a continuacion

5.1.3 Reproducibilidad de la tension critica o, en micro-pilares

Para evaluar la reproducibilidad de la tension critica o, se tallaron 25 pilares de
dimensiones semejantes, todos acomodados en una disposicion matricial de 5 x 5. El
diametro promedio fue d; = 1.0 wm. En la Figura 5.4 (a) se presenta una micrografia de
SEM para el conjunto de pilares antes de ser ensayados, y en la Figura 5.4 (b) se
presenta un imagen después de ser ensayados. En esta tltima imagen se hace evidente el
deterioro ocasionado sobre las coronas de cada pilar como consecuencia de los ensayos
y del barrido del indentador. El barrido del indentador genera la acumulacion de detritus
en los bordes de las coronas, y la carga de compresion genera una sutil huella en la zona

plana de cada corona.
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Figura 5.4 (a) Mlcrograf ia SEM de la disposicion matricial de 5 x 5 pilares de seccion circular (d;= 1.0 um)antes de
ser ensayados en nano-compresion. (b) micrografia SEM de la disposicion de pilares después de los ensayos de nano-
compresion.

Se aplicaron cargas maximas de 350 uN y 300 uN, con una velocidad de carga y
descarga de 70 uN/s. En la Figura 5.5 se presenta la respuesta superelastica de cada uno

de los pilares durante el primer ciclo de carga.
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Figura 5.5 Disposicion matricial que corresponde a la respuesta supereldstica de cada uno de los pilares, desde P-1 al
P-25. La linea roja punteada y la banda magenta indican respectivamente el valor medio de la L. y su error, L. = 151
+ 10 uN.

Noétese que en esta figura los ciclos que estan en el interior de la matriz presentan

un menor desplazamiento que los ciclos del marco exterior. Este efecto se debe a la
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cercania que tienen entre si los pilares y al tamafio y forma del indentador. Al inicio del
ensayo la punta del indentador esta en contacto con la corona del pilar de interés, pero
se debe recordar que el indentador tiene una forma esfero-cénica, donde sus laterales
pueden entrar en contacto con los pilares vecinos cuando progresa la deformacion por
nano-compresion. Dicho contacto es mas significativo en el caso de pilares con mayor
numero de vecinos proximos. En todo caso, a partir de estas graficas se hace evidente
que todos los pilares experimentaron la transformacion martensitica inducida por
tension. La carga critica L. promedio se situé en 151 uN £ 10 uN. Este valor se indica
sobre la figura por medio de las lineas rojas punteadas y la desviacion por medio de las

bandas color magenta.

En la Figura 5.6 se representa el valor de la tension critica o, correspondiente a
cada uno de los pilares. El valor promedio de o. fue de 187 MPa + 12 MPa. Esta
magnitud se indica sobre la grafica con una linea roja y su error por una banda color
magenta. De esta imagen se destaca que el 80 % de los puntos caen dentro de la banda
de error del valor medio, y si se considera la barra de error de cada punto, entran el 92
% de los datos. Estos resultados evidencian una alta reproducibilidad de la tension
critica 0., cuyo margen de desviacion con relacion al valor medio es del = 3 %. Esta
desviacion se ha tenido en cuenta a para obtener la barra de error general de = 7 %
considerada en la estimacion de la tension critica o, de todos los pilares ensayados, tal

como se describio en el apartado anterior.
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Figura 5.6 Tension critica o, para cada uno de los pilares de la Figura 5.5. La linea roja y banda color magenta
indican respectivamente el valor medio de o, y su error, o,= 187 + 12 MPa.
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La caracterizacion e informacion procedimental descrita en esta seccion
introductoria demarca la base para el desarrollo y buen entendimiento de los estudios
que sobre la superelasticidad del Cu-Al-Ni a escala nanométrica se presentan a

continuacion.

5.2 Efecto del Tamano Sobre la Superelasticidad

El efecto del tamafio sobre la superelasticidad se evalu6 utilizando a la tension
critica o, como parametro indicador. En este estudio fueron ensayados por nano-
compresion un amplio numero de pilares de seccion circular, con didmetros situados
entre el rango micro-métrico y nano-métrico, todos ellos con una relaciéon de aspecto
(didmetro:altura) que estuvo entre 1:3 y 1:5, tal como se recomienda para los ensayos de
nano-compresion [232]. La desviacion en el paralelismo de los laterales de los pilares se
situ6 entre 2° y 4°. Este efecto, como ya se ha mencionado con anterioridad, esta
asociado al método de tallado por FIB y se acenttia al reducir el tamafio de los pilares o

reducir el voltaje de aceleracion del haz de iones.

En el apartado 2.2.1 se hizo referencia a los diferentes estudios que se han
desarrollado para investigar la influencia que puede llegar a tener la contaminacion de
Ga y la deformacion de la red cristalina en las paredes de los pilares sobre el notable y
bien conocido efecto, smaller is stronger, que en plasticidad de metales alude a la
situaciéon en la que “cuanto mdas pequefio, mas fuerte”. La evidencia experimental
muestra que dicho efecto persiste aun que las muestras hayan sido fabricadas por otro
método diferente al FIB, y que en todo caso la influencia de una posible contaminacion
y/o amorfizacidn cristalina no tienen un aporte significativo al mencionado efecto. No
obstante, en esta investigacion se realizaron procedimientos de verificacion para evitar
cualquier artefacto experimental proveniente del proceso de tallado de los pilares y
garantizar la fiabilidad y reproducibilidad de los datos que aqui se presentan. Para tal
efecto, se tallaron pilares de diferentes tamafios en tres diferentes laboratorios y equipos
de FIB, tal como se referencia en el capitulo de técnicas experimentales. Es posible
argumentar que dichos artefactos de fabricacion no dependen del equipo de tallado sino
de las condiciones de tallado, particularmente del voltaje de aceleracion de los iones y
de su intensidad. Al respecto, y como ya se mencion6 en el capitulo de técnicas

experimentales, las condiciones estandar de tallado utilizadas en este trabajo fueron de
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30 kV de aceleracidn, con una reduccion en la intensidad del haz de iones entre cada
etapa del tallado de 80 pA, 40 pA y 24 pA, finalizando con dos pasos consecutivos de
corrientes de 15 pA y 7.7 pA para pulir las paredes de cada pilar. Se debe resaltar que
todos estos pasos de pulido se hacen con el haz de iones en incidencia rasante con
relacion a las paredes del pilar, lo cual minimiza el impacto de una posible
contaminacion y deformacion estructural. En el Anexo 2 se presenta un analisis a partir
del cual se estima la concentracion por contaminacion de Ga en un valor inferior al
0.1% atomico. Adicionalmente y como método de verificacion se tallaron una serie de
pilares utilizando un voltaje de aceleracion de 5 kV bajo corrientes de similar magnitud
a las ya descritas. Por ultimo, y debido a que estamos evaluando la tension critica o, de
una SMA cuyas temperaturas de transformacion son sensibles a ligeras variaciones de
composicion y concentracion, es posible argumentar que una pequefia cantidad de Ga
que contamine al pilar podria reducir dramaticamente sus temperaturas de
transformacion, llevando a un consecuente incremento de o, a temperatura ambiente.
Este aspecto se evalud por medio de un estudio adicional que se presenta en el Anexo 2,
para el que se fabricaron una serie de aleaciones de Cu-Al-Ni-Ga con diferentes
concentraciones de Ga. El andlisis completo de la potencial influencia que tiene el Ga
sobre la o, de la aleacion de Cu-Al-Ni se presenta detalladamente en dicho anexo, del
cual se extrae la conclusion de que efectivamente la o, de esta aleacion se altera por la
contaminacion con Ga de acuerdo a una estimacién de 100 MPa por cada 1% de Ga en
peso, lo que en ningln caso, ain en la mas exagerada e hipotética contaminacién de Ga
(1%) que por medio de FIB se pueda introducir en un pilar, esta contaminacion no tiene
la influencia suficiente como para modificar la o. en la magnitud observada en el

presente estudio y que se expone continuacion.

5.2.1 La superelasticidad a escala micrométrica

Como primera aproximacion al estudio del efecto del tamafio, a continuacion se
presenta la respuesta superelastica de pilares con didmetro en el rango micrométrico, en

concreto, para pilares de didmetro entre 0.9 um y 2.1 um.

En la Figura 5.7 y la Figura 5.8 se presentan las imagenes de SEM representativas
de pilares con didmetros en el rango descrito. Debajo de cada micrografia de SEM se

indica el didmetro efectivo d; y se expone la respectiva respuesta superelastica del pilar
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a su primer ciclo de nano-compresion. Esta respuesta se presenta graficada en L-D
(curva azul) y en S-S (curva roja). Sobre la curva S-S de la Figura 5.7 (a) se indica el
valor de la pendiente del primer tramo lineal de carga que esta de acuerdo al ajuste
descrito en la introduccion de este capitulo. En el recuadro inserto de la grafica L-D de
la Figura 5.7 (b) se exponen los dos puntos de inflexion que fueron considerados para
indicar el inicio de la transformacion martensitica inducida por tension. En todos los
casos se tomo el valor de tension critica o, al inicio de la meseta de transformacion
(plateau). En algunos casos se presento un ligero indicio de transformacion antes del

plateau que fue registrado como primer pop-in, por su expresion en inglés (1 pop-in).

Como era de esperarse, las graficas de la respuesta supereldstica muestran como la
carga critica L. disminuye cuando el didmetro del pilar se reduce, mientras que la

tension critica g, se mantiene en torno a un valor medio de 179 MPa.

Para observar el comportamiento de la tension critica en funcion del didmetro de
los pilares en la escala micrométrica, en la Figura 5.9 se presenta la distribucion de los
valores de la tension critica o, medida en pilares con didmetros entre 0.9 um y 2.1 um.
En esta grafica también se incluyen datos de otros trabajos de similares caracteristicas
sobre esta misma aleacion [20, 205, 206], asi como también se incluye el valor medio
de o, obtenido a partir de la caracterizacion de la matriz de 5 x 5 pilares que se presentd
en la introduccion a este capitulo. Este tltimo dato se indica sobre la figura por medio
de un circulo de color cian, el cual se encuentra en buena correspondencia con la
distribucion plana que tiene la o, en este rango de didmetros, y cuyo valor medio de 179
MPa se indica sobre la Figura 5.9 por medio de una linea gris. A partir de esta
observacion se puede concluir que la tension critica o, en funcion del didmetro no
experimenta ninguna variacion considerable dentro del rango micrométrico, para

diametros de 0.9 um, o mayores.
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Figura 5.7 (a) Micrografia de SEM para un pilar de 2.08 um de didmetro con su respectiva respuesta superelastica en
L-D y S-S en su parte inferior. (b) Micrografia de SEM para un pilar de 1.35 um de diametro con su respectiva
respuesta superelastica en L-D y S-S en su parte inferior. En el recuadro inserto de la grafica L-D (b) se indica la
presencia de un pop-in antes de iniciarse la transformacion martensitica (plateau). En la grafica S-S (a) se indica el
modulo elastico £, de la fase austenita (ver apartado 5.1.2).
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Figura 5.8 (a) Micrografia de SEM para un pilar de 1.06 um de didmetro con su respectiva respuesta superelastica en
L-D y S-S en su parte inferior. (b) Micrografia de SEM para un pilar de 934 nm de didmetro con su respectiva
respuesta superelastica en L-D y S-S en su parte inferior.
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Figura 5.9 Valores de la tension critica o, en funcion del didmetro para el rango micrométrico de 0.9 um - 2.1 um. El
valor medio de o, que se indica por medio de la linea gris es de 179 MPa. Los puntos verdes son de otros trabajos
[20, 205, 206].

5.2.2 Efecto del tamaiio sobre la superelasticidad a escala nanométrica

Con el mismo formato de figura expuesto en el caso anterior, a continuacioén se
presentan algunas imagenes de pilares con didmetros en el rango de 900 nm a 250 nm
junto a su respectiva respuesta superelastica al primer ciclo de nano-compresion. Las
Figuras 5.10, 5.11, 5.12 y 5.13 componen esta muestra de pilares y de graficas de donde
se hace evidente que todos los pilares en este rango de didmetro exhibieron un ciclo
superelastico completo y definido. Como era de esperar, en estos ciclos se puede
observar que la carga critica L. disminuye con el diametro del pilar. En estos pilares la
carga critica se alcanza a unas pocas decenas de uN, con una deformacion asociada a la
transformacion de tan solo unas cuantas decenas de nandometros. Una vez se alcanza la
L. la transformacion tiene lugar a una alta velocidad, tal como se indica sobre la Figura
5.13 (b), donde una deformacion de mas del 4 % ocurre en tan solo 1.2 ms. Este rapido
colapso del pilar hace que el indentador pierda el contacto momentaneamente con su
corona, lo cual se registra como una aparente disminucion de la carga durante la meseta
de transformacion. A esta escala también se hace evidente que el primer ciclo deja una
deformacion residual de 2 a 3 nm; la cual probablemente esta relacionada con el
aplanamiento de la rugosidad presente en la superficie de la corona del pilar. El segundo
ciclo cierra completamente y no se observa deformacion o huella alguna sobre la corona

del pilar, aun siendo éste ciclado a mas de 100 ciclos.
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Figura 5.10 (a) Micrografia de SEM para un pilar de 825 nm de didmetro con su respectiva respuesta superelastica en
L-D y S-S en su parte inferior. (b) Micrografia de SEM para un pilar de 650 nm de diametro con su respectiva
respuesta superelastica en L-D y S-S en su parte inferior.
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Figura 5.11 a) Micrografia de SEM para un pilar de 516 nm de didmetro con su respectiva respuesta superelastica en
L-D y S-S en su parte inferior. (b) Micrografia de SEM para un pilar de 435 nm de diametro con su respectiva
respuesta superelastica en L-D y S-S en su parte inferior.
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Figura 5.12 a) Micrografia de SEM para un pilar de 330 nm de didmetro con su respectiva respuesta superelastica en
L-D y S-S en su parte inferior. (b) Micrografia de SEM para un pilar de 275 nm de diametro con su respectiva
respuesta superelastica en L-D y S-S en su parte inferior. En la grafica S-S (a) se indica el modulo elastico £, de la
fase austenita (ver apartado 5.1.2).
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Figura 5.13 a) Micrografia de SEM para un pilar de 265 nm de didmetro con su respectiva respuesta superelastica en
L-D y S-S en su parte inferior. (b) Micrografia de SEM para un pilar de 262 nm de diametro con su respectiva
respuesta superelastica en L-D y S-S en su parte inferior. En la grafica L-D (b) se indica la el tiempo que tarda el pilar
en deformar 30 nm durante la transformacion. Este tiempo es de 1.2 ms y la deformacion asociada es de
aproximadamente el 4%.
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La notable reproducibilidad del comportamiento supereldstico a esta escala
dimensional se presenta en el Anexo 3. Por otro lado, en las graficas S-S de las
anteriores figuras se observa que la tension critica o, factor de seguimiento en este
estudio, rompe la tendencia mostrada en el anterior rango (ver Figura 5.9) y
experimenta un incremento considerable al reducir el didmetro del pilar. Esto evidencia
que existe un efecto del tamano sobre la o. de acuerdo al andlisis que se expone a

continuacion.

En la Figura 5.14 se presenta una grafica donde se exponen todos los datos de la

o. que fueron registrados en funcion del didmetro durante el primer ciclo de nano-

compresion.
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Figura 5.14 Tension critica o, para inducir la transformacion martensitica durante el primer ciclo en funcion del
diametro de los pilares. Los datos de tension expuestos corresponden a: el inicio de la meseta de transformacion

(puntos r0jos), el 1¥ pop-in (rombos azules), €l ensayo in situ-SEM (cuadrado purpura) [257], otros trabajos sobre
esta misma aleacion (puntos verdes) [20, 205, 206], y a los pilares tallados a 5 kV (triangulos azules).

Los puntos rojos corresponde al inicio de la meseta de transformacion (plateau) y
los rombos azules al primer pop-in, tal como se indicé anteriormente. Por motivos de
comparacion se han incluido en esta grafica tres datos (puntos verdes) obtenidos en

trabajos anteriores [20, 205, 206] realizados sobre esta misma aleacion. También se
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incluye un dato (cuadrado purpura) que se obtuvo por medio de un ensayo in situ-SEM
[257]. Como se indico al inicio, en este estudio se evalud la posible influencia del Ga
sobre la tension critica o., de manera que una serie de pilares fueron tallados con un haz
de iones de 5 kV para minimizar la posible deformacion estructural (amorfizacion) e
implantacién de Ga. Los datos de estos pilares se incluyen en la grafica por medio de
los tridngulos color cian. De esta grafica se debe destacar que todos los puntos
describen una curva que evidencia de forma clara la existencia de un efecto del tamaio

sobre la tension critica o, para inducir la transformacion martensitica.

Considerando el andlisis de la influencia del Ga sobre las temperaturas de
transformacion (Anexo 2), y viendo que los datos de o, para los pilares de 5 kV
(triangulos azules) estan en muy buen acuerdo con la tendencia expuesta por los otros
puntos, es preciso resaltar que, la influencia de los posibles efectos colaterales del
tallado por FIB, como lo son implantacion de Ga y la deformacion estructural de las
paredes de los pilares, no presentan una influencia relevante sobre el extraordinario

comportamiento que en funcion del tamafio exhibe la tension critica o.

Este sustancial incremento de o, con la reduccion del tamafio se puede atribuir en
una primera aproximacion a la ausencia o escasez de defectos que actien como puntos
preferenciales para la nucleacion heterogénea de la fase martensita, por ejemplo sobre
dislocaciones [85], como ya se habia sugerido en trabajos previos [21]. Sin puntos de
nucleacion preferencial, las variantes de martensita se ven condicionadas a nuclear de
forma homogénea dentro de la red cristalina de la fase austenita, lo cual representa una
mayor inversion de energia, que se traduce en el incremento de o.. En trabajos previos
[206], y como se vera mds adelante en el siguiente estudio de este capitulo, se ha
observado que durante multiples ciclos la 0. de un pilar tiende a disminuir hasta un
valor de estabilizacion. Este comportamiento se ha interpretado como consecuencia de
la formacién de una red de dislocaciones que se crea durante el ciclado y que puede
evolucionar de forma progresiva en la region de la corona, justo bajo la huella que por
deformacion plastica puede generar la punta esfero-conica en pilares de diametro > 1
um. Esta red de dislocaciones que se establece por entrenamiento a través del ciclado,
constituye los puntos de nucleacion preferencial que facilitan la transformacion

martensitica inducida por tensidn mecanica. Para verificar si este efecto del ciclado
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sobre la o, tiene la misma influencia en todos lo pilares estudiados, se seleccion6 una
serie de pilares dentro de todo el rango de diametros para ser ciclados mas de 100
ciclos, y en algunos casos, mas de 200 ciclos. Efectivamente durante este ciclado se
observo una ligera reduccion de la o, la cual lleg6 a ser estable antes del ciclo 100. Un
ejemplo de la evolucién de estos ciclos se presenta en el Anexo 3. En la Figura 5.15 se
presenta una grafica donde se muestra la evolucién de la o, desde el primer ciclo
(puntos rojos), al ciclo 50 (puntos verdes), y hasta el ciclo 100 (puntos azules). En esta
grafica se indica por medio de una linea horizontal azul el valor de la tension critica
medida en la region asintotica donde no se evidencia efecto del tamafio, esta es, 0p=
165 MPa. De igual forma se indica con una linea gris el valor de la tension critica
medida en el monocristal masivo, oz = 132 MPa. En esta grafica se puede ver que con
el ciclado hay una ligera disminucion de o, como era de esperar, pero lo mas notable e

importante, es que el efecto del tamafio sobre o, perdura por encima de los 100 ciclos.
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Figura 5.15 Tension critica o, en funcion del didmetro; para el primer ciclo (puntos rojos), el ciclo 50 (punto verdes)
y el ciclo 100 (puntos azules). La evolucion de o, se estabilizo antes del ciclo 100 (ver Anexo 3). La tension critica
medida en la region asintdtica donde no hay influencia del tamafio fue de oy = 165 MPa (linea horizontal azul).
También se indica la tension critica medida en el monocristal masivo o = 132 MPa (linea horizontal gris).
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Es importante indicar que en los pilares grandes, >1500 nm de didmetro, se
observa una pequefia deformacion plastica en la corona (huella), lo cual lleva a que la
tension critica disminuya progresivamente durante el ciclado hasta alcanzar los valores
observados en el monocristal masivo, tal como ya se habia descrito anteriormente [206].
En los pilares con didmetro inferiores a 900 nm no se observa ninguna huella en la
corona, lo cual indica que en este caso el indentador esfero-conico distribuye la tension
de forma méas homogénea en la superficie de estos pilares, alcanzandose la tension
critica para la transformacion primero que la tensidn necesaria para introducir una
deformacion plastica. Estos resultados muestran que el ciclado de los pilares no
destruye ni altera la tendencia que exhibe el efecto del tamano sobre la tension critica

Gg.

Para analizar el efecto del tamafio observado en la Figura 5.14 se debe hacer
referencia al proceso o fenomenologia atomica que tiene lugar durante Ia
transformacion martensitica inducida por tension mecéanica. En este escenario, la fase
austenita, de orden L2, experimenta un cizallamiento de los planos {101} en las
direcciones <10-1>. Estos planos atémicos, y sus equivalentes por simetria, son los
planos basales de la fase martensita. Cuando se aplica una tensidn mecanica sobre la
fase austenita, la nucleacion de la fase martensita puede darse por medio de un
cizallamiento uniforme de toda la red atomica (nucleaciéon homogénea), o puede ser
promovido por la presencia de una configuracion atdmica asociada a defectos pre-
existentes en el cristal (nucleacion heterogénea). En ensayos de traccion in situ-TEM se
ha observado que la martensita nuclea facilmente sobre dislocaciones hélice <111> de
la austenita [85, 242]. Esto sucede por que el nucleo de las dislocaciones hélice <111>
en metales de estructura BCC (incluyendo la B2 y redes ordenadas derivadas) se
extiende sobre tres planos {110}. Esta disociacion parcial de la dislocacion sobre los
planos {110} genera una configuracion atdmica que, durante la carga mecanica, facilita
o promueve el movimiento de los atomos a su condicion de minima energia en la fase

martensita [85, 242].

Dado que ambos procesos de nucleacion, homogéneo y heterogéneo, ocurren
mediante una configuracion atomica que es cercana a la configuracién que adoptan los
atomos en el nucleo de una dislocacion, podemos considerar en una primera

aproximacion que, el efecto del tamafio sobre la tensidon critica o. para inducir la
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transformacion martensitica durante el efecto supereldstico podria seguir la misma
relacion de la ley de crecimiento potencial empirica propuesta por Dou y Derby [180]

para el efecto del tamafio sobre la plasticidad de metales a micro- y nano-escala:

o, =0y +Axd" (5:3)

donde oy es la tension critica de base, es decir, un valor constante e independiente del
tamano del pilar, d es el didmetro del pilar y 4 y n son constantes empiricas. En nuestro
caso podemos considerar que el valor de la tension critica independiente del tamafio es
0p = 165 MPa, tal como se indicé por medio de la linea azul sobre la Figura 5.15. La
otra opcion seria considerar la tension del monocristal masivo op = 132 MPa, indicada
también sobre la Figura 5.15 por medio de una linea gris. Esta Glltima opcion se descartd
porque contempla el escenario donde la nucleacién dominante es heterogénea, ya que:
1) en los pilares con diametros menores a 900 nm no se observo deformacion pléstica
asociada a la huella del indentador esfero-conico atn después de 100 ciclos; 2) el valor
de la tension critica del material masivo op solo se alcanza con el ciclado de pilares de
diametro superior (= 1.6 um) [206], donde se observa una ligera deformacion plastica
asociada a la huella del indentador esfero-conico, la cual facilita la nucleacion
heterogénea sobre las dislocaciones introducidas, observandose la consecuente
reduccion de la tension critica a los valores resenados para el monocristal masivo.
Continuando con el planteamiento usado para la plasticidad [178, 180] conviene refinar
la tension por medio del factor de Schmid, de manera que se resuelve la componente de
tension efectiva sobre la direccion y planos cristalograficos involucrados en el proceso
de cizallamiento que ocurre durante la transformacion martensitica inducida por tension.
Tradicionalmente, y segtn las reglas de seleccion para el crecimiento la fase martensita
en ensayos mecanicos macroscopicos, se ha utilizado el factor de Schmid asociado al
plano de habita entre la fase austenita y la fase martensita [104]. No obstante, en
ensayos de superelasticidad in sifu-TEM se ha observado que a escala sub-micrométrica
las reglas de seleccion para la nucleacion de la fase martensita estdn determinadas por el

factor de Schmid asociado al plano basal de esta fase [243], de manera que:

Mygsq = SINQ * cos A (54)
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donde ¢ el angulo entre el plano basal y la direccion de la tensidon aplicada, y A el
angulo entre la direccion de cizallamiento y la tension aplicada. Ahora, la componente
de tension critica efectiva t.rss) (Resolved Shear Stress) para la nucleacion de la fase

martensita debe estar dada por:

TC(RSS) = O¢ * Mpgsal (5.5)

teniendo en cuenta esta relacion matematica, el modelo potencial empirico que describe

el efecto del tamano sobre la tensidn critica efectiva es:

(Te-To)pss = A *x d" (5.6)

En nuestro caso, la tension se aplicé sobre la direccion [001], y como ya se
menciond anteriormente, el plano basal de la fase martensita en el Cu-Al-Ni es paralelo
a la familia de planos {011}, siendo la direccion de cizallamiento la <10-1> (hay cuatro
sistemas equivalentes). Estos sistemas de cizallamiento tienen el méximo valor del
factor de Schmid, mpie = 0.5, y en consecuencia, son los que controlan la
transformacion inducida por tension mecéanica. Este modelo se aplico a los datos
experimentales de tension critica para el primer ciclo y el ciclo 100, obteniendo la
grafica que se presenta en la Figura 5.16. En esta grafica se puede ver que en ambos
casos el modelo ajusta la tendencia de los datos experimentales de forma notable,
obteniéndose una pendiente n = -2.02 + 0.09 en el caso de la 0. medida durante el
primer ciclo, y una pendiente n = -2.04 + 0.11 para el caso de la o. medida durante el
ciclo 100. A partir de estos dos resultados se puede concluir que el exponente de la ley
de crecimiento potencial para el efecto del tamafio sobre la tension critica o, necesaria
para inducir la transformacion martensitica en el la SMA de Cu-Al-Ni es de n =-2.0 +
0.1. Este es un dato que resulta ser excepcional, no solo por que es la primera vez que se
determina una ley de crecimiento potencial para el efecto del tamafio sobre la tension
critica de la superelasticidad de una SMA, si no también porque este exponente resulta
ser superior, en mas de tres veces, al valor del exponente n observado en los casos del
efecto del tamafio sobre la plasticidad de metales, donde los valores de n estan entre -
0.3 y -0.8 para muestras sin deformacion previa [178, 180, 244, 245]. En la Figura 5.17
se muestra el buen acuerdo que hay en el ajuste del modelo empirico usando el

exponente n=-2.0 sobre todos los datos de la Figura 5.14.
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Figura 5.16 Grafica en escala logaritmica de la ley de crecimiento potencial de acuerdo a la ecuacion 5.6.
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Figura 5.17 Tension critica o, para inducir la transformacion martensitica durante el primer ciclo en funcion del
diametro de los pilares. Los datos de tension expuestos corresponden a: el inicio de la meseta de transformacion
(puntos rojos), el 1° pop-in (rombos azules), €l ensayo in situ-SEM (cuadro purpura) [257], otros trabajos sobre esta
misma aleacion (puntos verdes) [20, 205, 206], y a los pilares tallados a 5 kV (triangulos azules). La linea continua
de color café representa el ajuste seglin la ley de crecimiento potencial o= gy+A*d", utilizando el exponente n=-2.
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Ahora bien, ;cudl es el significado fisico del exponente n y del parametro 4?. Esta
es una pregunta que en plasticidad, después de una amplia y variada cantidad de
trabajos aun sigue sin tener una respuesta, por lo cual, de acuerdo a los resultados
expuestos en este trabajo, también es una pregunta que queda abierta para el caso de la
superelasticidad. No obstante, en este trabajo proponemos una explicacion racional, por
medio de un modelo elastico y atomistico que otorga significado fisico al exponente n y

al pardmetro empirico A.

Como paso previo a la presentacion del modelo que proponemos en este trabajo,
primero debemos referirnos a las posibles explicaciones que se han dado al fendmeno
del “size effect” en plasticidad de metales, ya que para la superelasticidad no hay hasta
el momento ninguna propuesta. En el caso de la plasticidad se ha utilizado el concepto
de “dislocation starvation” [246], el cual hace referencia a una escasez de dislocaciones
en el cristal que exhibe un considerable incremento en la tension de su limite elastico
como consecuencia de la reduccion del tamafio. Este concepto se fundamenta en la
siguiente situacion. Para deformar plasticamente un cristal sin dislocaciones, o con
escasez de estas, es necesario crear nuevas dislocaciones, lo cual, desde el punto de
vista de un cizallamiento directo y homogéneo de la red, requiere de tensiones elevadas,
que son cercanas a los valores tedricos [247]. Un concepto similar ya se ha propuesto
por nuestro grupo para explicar el efecto del tamafio sobre la superelasticidad [21]. La
escasez de defectos para una nucleacion heterogénea de la fase martensita dentro de un
volumen reducido lleva a una situacion en la cual esta fase debe nuclear de forma
homogénea, por medio de un cizallamiento directo de la red de la fase austenita. Esto
requiere de una mayor inversion de energia, es decir, un aumento de la tension critica
o.. En ambos casos, plasticidad y superelasticidad, el desarrollo de una red de
dislocaciones ligada a la deformacion plastica puede generar la destruccion o un fuerte
detrimento del efecto del tamafio que se ha observado [206, 244]. Sin embargo, incluso
en pilares donde no se ha visto una deformacion pléstica, se ha observado una ligera
disminucioén en la tension critica o.. durante el proceso de ciclado, tal como se presenta
en la Figura 5.15. Esta situacion sugiere que durante el ciclado se crean otra clase de
defectos atomicos diferentes a las dislocaciones perfectas de una deformacién plastica.
Estos defectos facilitan la nucleacion de la fase martensita de una forma proporcional en

cada uno de los pilares, de manera que se conserva un evidente efecto del tamafio, tal
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como se puede observar la Figura 5.15 y en la Figura 5.16. De hecho, existen en la
literatura trabajos de dinamica molecular y ensayos de tension in situ-TEM donde se
describe la formacion de faltas de apilamiento asociadas a dislocaciones parciales
generadas en la superficie, las cuales median en un mecanismo de deformacién dado
por la via de la nucleacion y propagacion de maclas, esto es asi en nano-hilos de metales
FCC libres de defectos [248, 249, 250]. Ademas, las simulaciones numéricas para la
nucleacion de dislocaciones en cristales libres de defectos han mostrado que este
proceso se da con preferencialmente sobre dislocaciones parciales [251]. Un estudio
reciente de ensayos de traccion uniaxial in situ-TEM sobre nano-hilos de Pd libres de
defectos evidencia una conexion directa entre la plasticidad incipiente y la nucleacion
de dislocaciones parciales sobre superficies libres [252]. En lo que concierne a las
SMAs, simulaciones de dindmica molecular han descrito la formacion de faltas de
apilamiento al inicio de la transformacion martensitica, iniciadas por el movimiento
correlacionado de un grupo de atomos en un periodo de tiempo muy corto [253].
Teniendo en cuenta los antecedente presentados en el parrafo anterior, y considerando el
comportamiento observado a partir de los datos experimentales, a continuacion
ofrecemos una interpretacion argumentada para explicar el efecto del tamafio sobre la

tension critica o, y su ligera evolucion en el ciclado.

En un pilar libre de defectos o escaso de estos (d < 900 nm), el primer ciclo de
superelasticidad procede de una nucleaciéon homogénea de la fase martensita, lo cual,
como se ha observado, requiere de una tensibn mecanica superior a la que
convencionalmente se observa en un material masivo con una densidad de defectos
promedio. Durante la transformacion inversa de este primer ciclo (descarga mecanica),
la red de la fase martensita revierte el proceso de cizalla que la origin6 para dar lugar
nuevamente a la red de la fase austenita. Durante este proceso, algunas faltas de
apilamiento de la fase martensita podrian quedar estabilizadas en la superficie del pilar,
por ejemplo, como consecuencia de la delgada capa de oxido que lo recubre. Estas
faltas de apilamiento, que a escala atomica quedarian retenidas en la superficie del pilar,
actuarian como puntos de nucleacion preferencial durante los subsiguientes ciclos de
transformacion. Esto se traduce en una ligera disminucion de la tensidon critica con
relacion a la que fue necearia durante el primer ciclo de transformacion. No obstante,

dado que en el pilar no se ha generado una deformacién pléstica, la red de la fase

141



Tesis Doctoral J.F. Gomez-Cortés

austenita continua siendo libre de defectos o escasa de estos, con lo cual, la tension
necesaria para inducir el cizallamiento homogéneo de esta red sigue siendo
relativamente alta, y el efecto del tamafio sigue estando presente. A continuacidon se
presenta un modelo cuantitativo para la nucleaciéon homogénea de la fase martensita, a

partir del cual se predice el exponente n = -2 observado.

5.2.3 Modelo elastico y atomistico para el efecto del tamaiio sobre la

superelasticidad

La nucleacion homogénea de la fase martensita puede ser inducida
mecanicamente por medio de una distorsion paralela a la familia planos {011} de la red
cubica (L2;) de la fase P (austenita). Estos planos se constituyen como los planos
basales de la martensita ortorrombica y3’. De acuerdo a las reglas de la elasticidad,
cuando una tension en compresion axial o, = -0, se aplica sobre la direccion [001] de
un pilar, se produce una deformacioén en compresion € = -0,,/E, y una deformacion en
expansion lateral (radial) &, = -v *&.. = v *g,,/E (en coordenadas cilindricas y siendo v
el coeficiente de Poisson). Para ilustrar este mecanismo vamos a referirnos a la Figura
5.18 donde se hace una representacion de los planos cristalograficos involucrados en el
proceso de nucleacion. Como consecuencia de la tension aplicada oy, la fase P
experimentara una expansion en la direccion [01-1] sobre el plano (011), y todos los
enlaces atomicos que son paralelos a esta direccion sufrirdn un estiramiento eldastico,
Figura 5.18 (a). Cuando el desplazamiento eléstico de los atomos en la fase 3 alcanza un
valor Uy, que corresponde a la posicidon de estos a&tomos en la fase martensita, algunos
atomos en los planos b se moveran hacia delante para relajar los enlaces estirados, al
tiempo que algunos dtomos en los planos a colapsan espontaneamente para igualmente
relajar los enlaces. Esto se indica por medio de las flechas de color gris sobre la Figura
5.18 (b). Este cizallamiento de los planos atomicos (011) serd el responsable de la
nucleacion homogénea de la fase martensita, Figura 5.18 (c). Este mecanismo de
nucleacion homogénea explica el inicio abrupto de la meseta de transformacion en
algunos ciclos de superelasticidad, sobre los cuales también se observa, como ya se
comentd anteriormente, una aparente caida de la tension a consecuencia del rapido y
repentino colapso del pilar. (ver Figura 5.13 (a) y (b)). El desplazamiento atomico

critico Uy, sobre los planos (011) para inducir la transformacion martensitica puede ser
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calculado facilmente a partir de la cristalografia de ambas fases, de manera que si se

toma el parametro de red de la fase  (L2;) a = 0.58216 nm [243], este resulta ser Uy, =
1/6%(1/7/2)*a) = 0.0686 nm. Sin embargo, atendiendo a las leyes de la elasticidad, para

alcanzar este valor de desplazamiento critico Uy, cuya componente se extiende sobre la
direccion [01-1], es necesario que el pilar exhiba un ensanchamiento o desplazamiento
radial critico Uy, en la direccion [010]. Efectivamente, y como se vera mas adelante,
esta expansion lateral se ha observado por medio del estudio de ensayos mecanicos in

situ-SEM que se presenta al final de este capitulo
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Figura 5.18 (a) Secuencia de apilamiento de tres planos atomicos (011) en la red de la fase
B (L2)). (b) Red de la fase p en estado de estiramiento elastico sobre la direccion [01-1] como consecuencia de la
tension o, aplicada sobre la direccion [001] que causa un desplazamiento Uy,. Las flechas de color gris indican el
movimiento de relajacion atomico durante el cizallamiento responsable de la transformacién martensitica. (c) Red de
la fase martensita y;” después de la relajacion atomica de los enlaces paralelos a la direccion [01-1]. (d) Esquema de
la dependencia de una deformacion radial €,, sobre el radio de los pilares, &,..(r) = dUr/dr = Uy,./r, necesaria para
alcanzar la condicion critica en la red que conduce a la transformacion martensitica inducida por tension mecanica.

El mecanismo de nucleacion expuesto en el parrafo anterior exhibe un efecto del
tamano de acuerdo al siguiente andlisis. En ausencia de cualquier limitacion en el
cristal, y para una tension mecanica externa oy, dada, el desplazamiento radial U, en los
pilares esta dado por U, = (v * o,,/E)*r, siendo este una funcion lineal de r, tal como se
representa en la Figura 5.18 (d). Este planteamiento indica que el desplazamiento radial
critico Uy, serd alcanzado para un radio 7,, de manera que para radios por encima de
este valor (» > ry) la nucleacion puede tener lugar de forma espontanea a una tension
aplicada oy, (7). En otras palabras esto significa que la nucleacion homogénea de fase
martensita puede darse a una tension critica constante en pilares cuyo radio sea igual o
superior al valor de 7,, y por lo tanto, este valor debe ser determinado para el modelo.
Para este propdsito debemos hacer notar que la deformacion eldstica radial &,
corresponde a la pendiente de la funcidn lineal de » en el esquema de la Figura 5.18 (d),

de manera que &,..(r) = dUr/dr. Visto esto, si ahora consideremos la nucleacion
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dentro de un volumen confinado, por ejemplo en un pilar de radio 7, < r,, vamos a ver
que para alcanzar el desplazamiento radial critico U, la deformacién g,(rp;) debe ser
mayor que &(r,), y en consecuencia, Oy, (r»;) debe ser mayor a Oy (7,); y si el tamafio
de los pilares se sigue reduciendo, rp, < rp;< rp, la tension critica aumentara, oy. (r»,) >
Oupe (rp1), tal como se ilustra en el esquema de la Figura 5.18 (d). Es bajo estas
condiciones en las que aparece el efecto del tamafio sobre la tension critica para inducir
la transformacion martensitica. Para cuantificar este efecto debemos encontrar cual es la
razon de cambio para que la deformacion elastica radial g.,(rp) alcance el
desplazamiento critico Uy, cuando el radio 7, se reduce. Este es un proceso derivativo
de la siguiente forma:

vV 004,.(1
=_*L(P) (5.7)
E

o0rp

agrr(TP) _ a (UMT) _ UMT

- 2
o0rp drp \ 1p 14

A partir de la anterior relacion matematica podemos encontrar la derivada
dogc(re), la cual puede ser expresada en incrementos, y si ademds, cambiamos los
radios 7, por los didmetros d» y tenemos en cuenta las correspondientes proyecciones,
finalmente obtenemos que la tension critica cambia en funcion del didmetro de acuerdo

al siguiente modelo matematico:

* 1
Uapc(dP) = O—apc(do) + . %V * (do - dp) * ? (5.8)

En esta ecuacion se diferencian dos términos en relacion al diametro de los
pilares, uno cuadratico (1/d3), y otro lineal (1/dp). Cuando d, se aproxima a d, el
termino cuadratico empieza a ejercer el control de la tendencia y es cuando se observa
el inicio del efecto del tamafio sobre la tension critica. Para contrastar este modelo de
nucleacion homogénea con los resultados experimentales de la Figura 5.14 hemos
utilizado los valores numéricos de £=23.5 [104], v=0.47 [254], m;=0.5 y Up=0.0686,
asi como también el exponente n=-2 que se predice este modelo y que coincide con el
valor empirico obtenido a partir de la ley empirica de crecimiento potencial. Para el
ajuste se dejaron libres dos parametros, la tension critica independiente del tamafio
Oupc(d)), y el didmetro de limite inferior a partir del cual se inicia el efecto del tamafio

dy. En la Figura 5.19 se presenta nuevamente la grafica de los datos experimentales,
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pero ahora exhibiendo el ajuste del modelo que se ha desarrollado. Los valores que se
obtuvieron a partir de este ajuste son: dy = 1740 + 40 nm, y 0,,(d,;) = 180 = 7 MPa, con

un coeficiente de determinacién R?=0.99.
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Figura 5.19 Tension critica o, para inducir la transformacion martensitica durante el primer ciclo en funcion del
diametro de los pilares. Los datos de tension expuestos corresponden a: el inicio de la meseta de transformacion
(puntos r0jos), el 1¥ pop-in (rombos azules), €l ensayo in situ-SEM (cuadrado purpura) [257], otros trabajos sobre
esta misma aleacion (puntos verdes) [20, 205, 206], y a los pilares tallados a 5 kV (tridngulos azules). La linea
continua de color negro representa el ajuste segun el modelo propuesto en la ecuacion (5.8).

Como se puede ver este modelo ajusta muy bien el efecto observado, y a la luz de
los datos experimentales, los valores obtenidos para d, y O(d;) son realmente
razonables. Esto nos permite concluir que el modelo propuesto describe muy bien el
efecto del tamafio sobre la tension critica de la superelasticidad a escala nanométrica.
Cuando el didmetro de los pilares es d < d,/2 se observa un incremento de la tension
critica de forma acusada, justo cuando el termino cuadratico tiene un firme dominio del
comportamiento. El modelo propuesto ofrece ademas un significado fisico al
coeficiente empirico 4 de la ecuacion (5.6), al tener un coeficiente que se compone de
constantes fisicas (ver comparativamente las ecuaciones (5.6) y (5.8)). Por otra parte, no
tiene sentido fisico que la tension critica tienda asintoéticamente al infinito, con lo cual,

para efectos practicos de este modelo, es preciso indicar que el limite inferior de
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aplicacion esta condicionado por la deformacion plastica, es decir, la tension critica
aumentara con la reduccion del tamafio hasta el punto en que su magnitud alcance el
limite de deformacion elastica en cualquiera de las dos fases. Como veremos mas
adelante en el estudio de amplitud, una serie de pilares fueron sometidos a cargas
elevadas, de manera que la fase martensita inducida llegase a sufrir una deformacion
plastica. En algunos casos esta deformacion plastica se observo a tensiones superiores a
los 1200 MPa, con lo cual, esto significa que el efecto del tamafo podria ser visto hasta
una reduccion en el didmetro de pilares de hasta 175 nm. El mecanismo descrito en este
estudio es consistente a la luz de los resultados experimentales, y obviamente puede ser
afectado por fluctuaciones locales de temperatura y tension, cuya importancia sobre los
sobre los procesos de nucleacion en el caso de la plasticidad incipiente han sido

descritos recientemente [252].

En conclusidn, en este trabajo hemos demostrado experimentalmente la existencia
de un notable efecto del tamafio sobre la tension critica necesaria para inducir la
transformacion martensitica (efecto superelédstico) en la SMA de Cu-Al-Ni. Asi mismo,
se comprobd que este efecto perdura durante un ciclado a mas de 100 ciclos. Se
presenta una interpretacion fisica que se fundamenta en la nucleacion homogénea de la
fase martensita, a partir de la cual se propone un modelo atomistico de caracter elastico
que permite cuantificar completamente el efecto del tamafio observado. En conjunto,
estos resultados representan un aporte significativo al estudio de las SMAs a escala
nano-métrica, ya que los datos experimentales aqui recolectados, y la interpretacion que
de estos se ofrece, constituyen una contribucion novedosa a esta campo de la ciencia de
los materiales. Asi mismo, estos aportes pueden ser un referente para el estudio de otros
sistemas materiales. Finalmente, desde el punto de vista tecnologico, estos resultados
estimulan el interés hacia el disefio y desarrollo de nuevas estrategias que posibiliten la
integracion de las SMAs en la ingenieria de los MEMS y NEMS, asi como también en

el desarrollo de tecnologias emergentes.

5.3 Evaluacion de la superelasticidad en funcion del ciclado y su

reproducibilidad en tiempo

La evaluacion de la superelasticidad en funcion del ciclado y su reproducibilidad

en el tiempo se efectud a partir de una disposicion matricial de 4 x 4 pilares de seccion
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cuadrada y dimensiones similares. En la Figura 5.20 se hace una presentacion del

conjunto de pilares antes de iniciar el estudio.

Figura 5.20 Pilares antes de los ensayos. (a) micrografia de SEM para el conjunto matricial de 4 x 4 pilares de
seccion cuadrada. (b) Primer plano de dos pilares que muestra la regularidad geométrica de los pilares. (b) Imagen del
conjunto de pilares tomada por medio del modo in-situ SPM de sistema de nanoindentacion instrumentada. (d)
superficie de la corona de uno de los pilares tomada por medio del modo in-situ SPM.

La Figura 520 (a) y (b) son micrografias de SEM que corresponden,
respectivamente, a una vista general del conjunto de pilares y a un primer plano de dos
de estos pilares. La Figura 5.20 (¢) y (d) son imagenes tomadas por medio del modo in-
situ SPM del nanoindentador y corresponden, respectivamente, a una vista general del
conjunto de pilares y a la corona de uno de estos. Es de resaltar que la resolucion
espacial de las imagenes in-situ SPM es reducida debido a que estas imagenes se
construyen por medio de la punta esfero-conica de 2 wm de didmetro. Las dimensiones
en promedio de estos pilares son de 1.7 um x 1.7 um x 3.3 um, lo que corresponde a un
volumen promedio de 9.5 um’. Los pilares fueron numerados del 1 al 16 para su

1dentificacion durante el estudio.

A todos los pilares se les aplico una primera funcion de carga compuesta de ocho
ciclos de carga-descarga, distribuidos de acuerdo a las siguientes cargas maximas: dos

ciclos de 500 uN, dos de 750 uN, dos de 1000 uN y dos de 1250 uN. La velocidad de
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carga y descarga para todos los ciclos fue de 500 uN/s. Esta funcion de carga se
denominé como funcién de pre-ajuste, y el objeto de su aplicacion fue el de evaluar la
carga maxima con la cual realizar el posterior ciclado de los pilares, al tiempo que
también permitia estabilizar la huella que por deformacion plastica se genera en la
corona de cada pilar. En la Figura 5.21 se presenta de forma representativa uno de los

pre-ajustes de carga aplicado particularmente al pilar nimero 16.
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Figura 5.21 Respuesta mecanica del pilar P-16 a la funcion de pre-ajuste de carga que esta compuesta por parejas de

ciclos con cargas maximas de: 500 uN, 750 uN, 1000 uN y 1250 uN. El recuadro inserto corresponde al perfil de la
huella que queda en la corona del pilar después de aplicar la funcion de pre-ajuste.

En esta gréfica se observa como cada ciclo genera un desplazamiento remanente
que con el incremento de carga tiende a disminuir hasta el punto de ser nulo, es decir,
hasta cerrar el ciclo completamente (ultimo ciclo de 1250 uN). Este desplazamiento
remanente es la deformacion plastica o huella que genera la punta del indentador en la
corona de estos pilares. En la grafica inserta de la Figura 5.21 se presenta el perfil de la
huella y se sefiala su profundidad, cuya magnitud coincide con el desplazamiento
remante observado en el pre-ajuste. En este caso la profundidad de la huella es de
aproximadamente 60 nm. En general, la profundidad de la huella en todos los pilares

estuvo entre 40 nm y 60 nm.
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5.3.1 Superelasticidad en funcion del ciclado

Después de aplicar la funcion de pre-ajuste a cada uno de los pilares se inicio la
evaluacion de su respuesta supereldstica en funcion del ciclado, contando los ciclos a
partir del primer ciclo después del pre-ajuste. La funcién de carga utilizada en el
proceso de ciclado fue de 20 ciclos con carga maxima en 1250 uN y una velocidad de
carga y descarga de 500 uN/s. Este numero de ciclos por funcion de carga daba al
sistema el tiempo suficiente para la correccion automatica de la deriva, no obstante,
entre cada ejecucion de la funcion de carga se verifico, y corrigid si era necesario, el

posicionamiento de la punta sobre la corona del pilar.

Para evaluar la superelasticidad a lo largo del ciclado se tom6 como parametro de
seguimiento al factor de perdidas 1 (Ecuacion (2.3)), que como ya se precisd en el
capitulo 2 y en la introduccidn a este mismo, es un indicador que pondera la cantidad de
energia disipada por unidad de volumen durante un ciclo de carga-descarga. Este
pardmetro también puede ser tratado como un indice de amortiguamiento mecanico. En
la Figura 5.22 se presentan las graficas que muestran la respuesta supereléstica de cada
uno de los pilares en el primer ciclo. En esta figura se hace evidente que todos los
pilares experimentaron la transformacién martensitica inducida por tension, exhibiendo
una recuperacion total de la deformacion (ciclo cerrado). En promedio la meseta de
transformacion (Plateau) en estas graficas esta en torno a los 700 uN y el
desplazamiento maximo cercano a los 240 nm. A pesar de estos pardmetros de
convergencia, la forma de cada ciclo se hace particular en cada uno de los pilares, lo
cual hace referencia a la individualidad de su estructura interna, que puede variar
ligeramente entre estos por la presencia de defectos cristalinos, como dislocaciones
creadas durante el pre-ajuste, asi como también posibles defectos superficiales propios

de cada pilar.
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Figura 5.22 Graficas que corresponden a la respuesta superelastica del primer ciclo de carga en cada uno de los
pilares del conjunto matricial de 4 x 4 pilares.

En la Figura 5.23 se presenta el histograma de distribucion del factor de perdidas
n para todos los pilares. El valor medio de este parametro en el ciclo uno es de 0.18 +
0.02, tal como se indica sobre dicha figura. Considerando las barras de error en cada
uno de los pilares se tiene que todos entran dentro de la banda de desviacion del valor
medio de 7, lo cual indica una alta reproductividad en la capacidad de amortiguacion

mecanica de este material.
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Figura 5.23 Histograma que muestra la distribucion del factor de perdidas 1 para el primer ciclo. El valor medio de n
es de 0.18 £ 0.02, tal como se indica con la linea roja horizontal y la banda de error de color gris.

El ciclado se realizé en todos los pilares hasta el ciclo 200, revelando los dos tipos

de comportamiento que se describen a continuacion. El primero de estos hace referencia

150




Capitulo 5. Ensayos Mecanicos a Escala Nanométrica Sobre Micro y Nano-Pilares de Cu-Al-Ni

a los pilares 2, 5, 6, 9, 11 y 12. Estos pilares presentaron un comportamiento anémalo
por medio del cual la fase martensitica se vio estabilizada a temperatura ambiente, lo
cual generd en estos pilares una respuesta mecanica caracteristica del efecto goma (ver
apartado 2.1.1.3). Visto este comportamiento, y con el objetivo de revertir la
estabilizacion de la fase martensitica y recuperar el comportamiento superelastico en
dichos pilares, se procedié a calentar la muestra ligeramente utilizando un cautin
eléctrico. Este procedimiento se realizd de forma cualitativa, es decir, tocando los
extremos del bloque monocristalino (muestra) con la punta del cautin caliente, de
manera que su temperatura, la del monocristal, se incrementara ligeramente con relacion
a la temperatura ambiente. Efectuado este procedimiento, la muestra se dejé dentro del
nanoindentador por un periodo de aproximadamente 12 horas (una noche), con el
propdsito de que su temperatura se estabilizara nuevamente a la temperatura ambiente.
Al reiniciar el ciclado en estos pilares, efectivamente se observo la recuperacion del
comportamiento superelastico, es decir, todos los pilares retornaron a la fase austenita
(fase B3). En los pilares 2, 6, 11 y 12 el comportamiento de estabilizacion mecanica de
la fase martensitica fue recurrente, mientras que los pilares 5 y 9 mostraron una
recuperacion del comportamiento superelastico estable hasta el ciclo 210. En la Figura
5.24 (a) y (b) se presenta de forma grafica el comportamiento descrito, en este caso para
los pilares 5 y 9 respectivamente. En el cuadrante superior de estas figuras se muestra el
proceso de estabilizacion progresiva de la fase martensita que finalmente da una
respuesta mecanica pseudoeléstica tipo efecto goma, tal y como se muestra de forma
individual el los recuadros insertos. En los cuadrantes inferiores se presentan los ciclos
recuperados (C-#R), es decir, la respuesta supereldstica que retorna después de haber
calentado la muestra. Notese por ejemplo que para el caso del pilar 9, el ultimo ciclo
que present6 efecto goma fue el ciclo 140 (cuadrante superior recuadro inserto), y que la
recuperacion del efecto superelastico en el cuadrante inferior se inicia en el ciclo 141-R.
En los recuadros insertos en los cuadrantes inferiores se grafica el primer ciclo de los
ensayos junto al primer ciclo recuperado después del calentamiento. Esta tultima
comparacion muestra que el efecto supereldstico recuperado presenta una alta
reproducibilidad en relaciéon al primer ciclo. Es de resaltar que la meseta de

transformacion (Plateau) directa e inversa decaen en carga como consecuencia del

151



Tesis Doctoral J.F. Gomez-Cortés

ciclado, lo que en estos materiales se conoce como proceso de entrenamiento (ver

seccion 2.1.1).
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Figura 5.24 (a) Pilar 5, secuencia grafica del proceso de estabilizacion mecéanica de la fase martensitica (cuadrante
superior) y recuperacion del comportamiento superelastico estable hasta el ciclo 210 (cuadrante inferior). (b) Pilar 9,
secuencia grafica del proceso de estabilizacion mecanica de la fase martensitica (cuadrante superior) y recuperacion
del comportamiento superelastico estable hasta el ciclo 210 (cuadrante inferior).

Uno de los escenarios probables que puede explicar el comportamiento descrito
en el parrafo anterior esta asociado a una condicién particular de defectos en la
estructura cristalina de los pilares en cuestion, ya que casualmente estos tienen una
proximidad inmediata entre si que lleva a pensar que pueden tener defectos cristalinos
en comun. La explicacion propuesta en la literatura [63,255] sugiere que la fase
martensita se estabiliza por medio de un mecanismo de anclaje. Este mecanismo apunta
a que durante la transformacion inversa, que ocurre durante la descarga mecénica,
algunas variantes pueden anclarse en torno al campo de tensiones que puede generar un
defecto o cimulo de defectos cristalinos. Esta situacion puede ser aditiva en el caso de
un ciclado continuo y terminar con la estabilizacion total de la fase martensita dentro
del volumen de material ensayado, tal como se observo en nuestro caso, donde

finalmente la respuesta mecéanica pseudoelastica proviene de una reacomodacion

reversible de variantes de martensita que exhibe el comportamiento tipico de una goma.
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El estimulo térmico aplicado fue suficiente para liberar el anclaje de la martensita
estabilizada y retornar a la fase que es estable a temperatura ambiente, fase 3. La
condicidon estructural de algunos pilares (2, 6, 11, 12) llevé a que este fendomeno se
repitiera durante el subsiguiente ciclado, mientras que en el caso de los pilares 5y 9, el
comportamiento supereldstico se recuperd y persistio hasta el ciclo 210. Para estos dos
ultimos pilares se debe resaltar el decaimiento progresivo de la pendiente del primer
tramo lineal de carga, tal como se puede observar en los cuadrantes inferiores de la
Figura 5.24. Como se vera mds adelante, este comportamiento no fue observado en el
resto de pilares que igualmente fueron ciclados hasta 200 ciclos. Esta situacion hace
pensar que en el interior de estos pilares sigue coexistiendo una pequefia fraccion de
fase martensita, cuya presencia promueve el facil crecimiento de esta fase durante la
carga mecanica, lo cual genera el decaimiento de esta pendiente, asi como también el
decaimiento de la carga critica de transformacion, que para estos pilares termino siendo
cercana a 500 uN, mientras que como se vera mas adelante, para los otros pilares de
comportamiento normal esta caida de la carga critica se estabilizo en un valor que fue

cercano a los 600 uN.

A continuacién se expone otro escenario probable que puede explicar el proceso
de estabilizacion mecénica de la fase martensita. Esta explicacion se fundamenta en el
siguiente razonamiento y evidencia experimental. En un ensayo de compresion la
energia que conduce la transformacidon martensitica provine de la tensidon mecanica
aplicada, y esta energia se invierte en la generacion y movilidad de las interfaces.
Durante dicho proceso, una fraccion de la energia aplicada es almacenada en el interior
de la estructura en forma de energia elastica que permite el ajuste de las pequefias
diferencias de volumen y de forma que hay entre las fases. Esta energia elastica esta
asociada a la microestructura y a la orientacion de las variantes de martensita, que en un
monocristal macroscopico presentan formas y longitudes caracteristicas (~5-200 um)
que son significativamente mas pequefias que el cristal. En muestras macroscopicas es
bien conocido que esta energia eldstica almacenada es un factor que promueve la
reversion de la transformacion cuando la tension mecanica aplicada inicia su descarga
[43]. En este orden de ideas, para estructuras con dimensiones semejantes a las
dimensiones tipicas de una variante, como es el caso de los micro-pilares aqui

ensayados, las variantes pueden cruzar toda la estructura, relajando la energia elastica
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de su frente de crecimiento en la superficie donde afloran. Esta liberacion de la energia
elastica en la superficie del pilar concede una mayor estabilidad a la fase martensita que
se ha formado, con lo cual, al retirar la tensidon mecanica la transformacion inversa
tendra lugar a valores mas bajos de tension [21]. Si esta condiciéon coincide con la
influencia de factores microestructurales, como los expuestos en el escenario del parrafo
anterior, la fase martensita podria verse estabilizada (anclada) a una temperatura
inusual, requiriendo asi de un estimulo térmico para revertir a fase austenita, tal como
fue el caso experimental que hemos descrito con anterioridad. Experimentalmente se ha
observado por medio medidas de calorimetria adiabatica que la transformacion inversa
se ve retrasada (estabilizada) como consecuencia de la relajacion de tensiones internas
[256]. Adicionalmente, y como veremos al final de este capitulo, se ha observado por
medio de ensayos de nano-compresion in situ-SEM que efectivamente una variante de
martensita pueden cruzar completamente la estructura de un pilar de dimensiones

micrométricas [20, 257].

El otro comportamiento que se observo en el resto de los pilares durante el ciclado
a 200 ciclos fue el comportamiento esperado, es decir, la exhibicion del efecto
superelastico de forma estable hasta el ciclo 200. En la Figura 5.25 (a), (b) y (c) se
presentan los ciclos 1, 100 y 200 para los pilares 3, 8 y 15 respectivamente. En estas
graficas se observa el proceso de entrenamiento tipico, por medio del cual la meseta de
transformacion (Plateau) directa cae en carga. Para el primer ciclo esta meseta es
cercana a los 700 uN, y con en ciclado tiende a estabilizarse a un valor cercano a los
600 uN. Es evidente que en el ciclo nimero 100 dicha estabilizaciéon ya se ha
alcanzado, dado que no existe una diferencia significativa entre las cargas asociadas a la
meseta de transformacion del ciclo 100 y del ciclo 200. En la Figura 5.25 (d) se presenta
de forma comparativa el ciclo 200 para los pilares 3, 8 y 15. De esta grafica se debe
resaltar la notable reproducibilidad que hay en el efecto superelastico que exhiben estos
pilares. De igual forma se destaca que la meseta de transformacion se estabiliza en torno
a los 600 uN para el ciclo 100. Noétese que para estos pilares no se observa el
decaimiento de la pendiente del tramo lineal de carga como consecuencia del ciclado;

como si ocurri6 en el caso de los pilares donde se estabilizd la fase martensita.
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Figura 5.25 (a) Ciclos 1, 100 y 200 del pilar 3. (b) Ciclos 1, 100 y 200 del pilar 8. (c) Ciclos 1, 100 y 200 del pilar 15.
(d) comparacion del ciclo 200 de los pilares 3, 8 y 15.

En la Figura 5.26 se presentan de forma comparativa los dos histogramas de
distribucion para el factor de perdidas 7 evaluado en el ciclo 1 y el ciclo 200. Se
recuerda que los pilares 2, 6, 11 y 12 no llegaron al ciclo 200 en estado supereléstico, y
por tal motivo no tienen la respectiva columna en el histograma. El valor medio del
n para el ciclo 200 es de 0.16 + 0.02, tal como se indica sobre la grafica. Aunque este
valor medio muestra una disminucion de 0.02 con relacion al valor observado en el
primer ciclo, es claro que esta magnitud continua dentro de los margenes de error, con
lo cual es preciso indicar que, excluyendo a los pilares que presentaron el
comportamiento andmalo, el factor de perdidas 7 presenta una notable reproducibilidad
dentro de un margen de 200 ciclos. Se debe recordar que una aleacion similar ya se ha
destacado por exhibir un potencial de amortiguacién mecanica excepcional a escala
nanométrica, donde el factor de perdidas observado ha sido de n = 0.190 + 0.003 [21].
Si bien el valor medio 7 observado en este conjunto de pilares micrométricos después
de 200 ciclos es ligeramente menor a este ultimo valor, su magnitud sigue siendo
notable para tales aplicaciones, mas aun si se considera que se ha obtenido después de

un ciclado importante, lo cual le confiere un valor adicional de fiabilidad.
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Figura 5.26 Histograma que muestra de forma comparativa la distribucion del factor de perdidas 1 evaluado en los
ciclos 1 y 200. El valor medio de 7 para el ciclo 200 es de 0.16 + 0.02, tal como se indica con la linea roja horizontal
y la banda de error de color gris.

En la Figura 5.27 se presenta, de acuerdo al formato inicial de la Figura 5.20, la

apariencia microestructural de los pilares después del ciclado.

)
= %
Figura 5.27 Imagenes de los pilares después de 200 ciclos. (a) Micrografia de SEM para el conjunto matricial de 4 x
4 pilares de seccion cuadrada. (b) Primer plano que muestra en la huella la corona de un pilar. (b) Imagen del
conjunto de pilares tomada por medio del modo in-situ SPM de sistema de nanoindentacion instrumentada. (d)
Superficie de la corona de uno de los pilares tomada por medio del modo in-situ SPM.

En estas imagenes se hace evidente la huella que por deformacion plastica se ha
generado en la corona de cada uno de los pilares. La anterior etapa de ciclado se realizo
durante el mes de octubre del afio 2012, y consistid basicamente en ciclar todos los

pilares del conjunto hasta un minimo de 200 ciclos, tal y como se ha presentado hasta
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ahora. Adicionalmente, se seleccionaron de forma aleatoria varios pilares de entre los
que presentaron el comportamiento superelastico de forma continua hasta el ciclo 200
para extender su ciclado hasta los miles de ciclos. Después de concluir esta etapa de
ciclado en octubre de 2012, la muestra se guardé bajo vacio de bomba rotatoria (~1x107
Torr) para iniciar el estudio de la reproducibilidad del efecto supereléstico en funcion

del tiempo, tal y como se presenta a continuacion.

5.3.2 Reproducibilidad superelastica durante el ciclado y el tiempo

La reproducibilidad del efecto superelastico en el tiempo se evalud en tres etapas
de ciclado. La primera se desarrolld en octubre del 2012, la segunda en diciembre del
2013, y la tercera y ultima etapa en abril del 2016. En total, este estudio se extendi6 a lo
largo de 42 meses (3.5 afios). En la Tabla 5.1 se presenta un compendio de todos los
ciclos ejecutados sobre cada uno de los pilares durante las tres etapas de evaluacion, y el

total de ciclos acumulados en cada uno de los pilares al final de este estudio.

Tabla 5.1 Compendio del nimero de ciclos ejecutados sobre cada uno de los pilares durante las tres etapas de ciclado
y el total acumulado. A excepcion de los pilares 2, 6, 11 y 12 donde se vio estabilizada la martensita (efecto goma),
todos los pilares terminaron el estudio presentando una respuesta superelastica. Se destacan los pilares 1, 7 y 10 que
fueron ciclados hasta miles de ciclos.

Pilar Oct. 2012 Dic. 2013 Abr. 2016 Total
P-1 200 2820 2000 5020
P-2 36" 84° 40" 160
P-3 200 26 200 426
P-4 200 32 100 332
P-5 210° 16 100 326"
P-6 152° 6" 20" 178°

\ p-7 1112 890 100 2102 \
P-8 208 26 100 334
P-9 350" 16 200 566"

\ P-10 2020 1010 200 3230 \
P-11 68" 6 207 94
P-12 50° 0 207 70°
P-13 200 16 200 416
P-14 200 16 200 416
P-15 200 16 120 336
P-16 200 16 200 416

* ciclos en supereléstico y efecto goma, ** ciclos totalmente en efecto goma

Los numeros resefiados con un asterisco corresponden a una mezcla de ciclos
asociados al efecto supereldstico y al efecto goma. Estos estan en su mayoria en la

primer etapa y corresponden a los pilares que recuperaron el comportamiento
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superelastico (P-5 y P-9) y a los que finalmente se quedaron con una respuesta en efecto
goma. Los nimeros marcados con doble asterisco corresponden a ciclos que en su
totalidad son de respuesta en efecto goma. A excepciéon de los pilares 2, 6, 11 y 12,
todos los pilares terminaron el estudio presentando un respuesta supereldstica que fue
reproducible a lo largo del tiempo de estudio. Esto significa un 75 % de fiabilidad
respecto a la respuesta superelastica en este conjunto de pilares. De forma representativa
se destaca el caso particular de los pilares 1, 7 y 10 que aparecen remarcados en la tabla.
Estos pilares fueron seleccionados para realizar el estudio en funcidon de miles de ciclos,
y su respuesta exhibi6 una reproducibilidad excepcional, tal como se expone mas

adelante.

En la Figura 5.28 (a) (b) y (c) se hace una presentacion representativa de los

ciclos observados en los pilares 1, 7 y 10 durante las tres etapas de ciclado.
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Figura 5.28 Ciclos representativos de las tres etapas de ciclado para (a) el pilar 1, (b) el pilar 7, y (c) el pilar 10.
Finalmente cada uno de estos pilares, P-1, P-7 y P-10, acumul6 un total de 5020,
2102 3230 ciclos respectivamente. De estas graficas se destaca la alta reproducibilidad
del comportamiento superelastico durante el ciclado y su estabilidad en el tiempo.

Notese que el primer ciclo (ciclo negro) de las etapas en cada pilar presenta un
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endurecimiento (tension critica y pendiente de transformacion elevadas) con relacion a
los otros dos ciclos representados (ciclo rojo y azul). Estos dos ultimos ciclos tienen una
forma semejante en las tres etapas. En la primera etapa de ciclado el endurecimiento del
primer ciclo se debe al inicio del entrenamiento del pilar y es una situacion tipica que se
ha observado en las SMA. En el caso de las siguientes dos etapas se debe considerar
que, aunque los pilares ya estaban entrenados y la muestra se guardo6 bajo vacio (~1x10
* Torr) durante los tiempo de reposo, una capa de 6xido se pudo haber generado en la
superficie de los pilares. En consecuencia, el endurecimiento que se observa en el
primer ciclo de estas dos etapas se puede atribuir a la resistencia mecénica de esta capa
de 6xido, que se vence durante los primeros diez ciclos, recuperandose la forma del
ciclo superelastico del pilar entrenado. Se debe recordar que los ensayos fueron
ejecutados bajo una atmosfera no controlada (ambiente), y que la muestra estuvo en el

equipo durante largos periodos de tiempo (maximo 4 dias).

En la Figura 5.29 (a) y (b) se presenta la distribucion del factor de perdidas n
durante las tres etapas de ciclado para los pilares 1 y 10. Los puntos negros
corresponden al ciclado de octubre de 2012, los rojos al de diciembre de 2013, y los

azules al ultimo ciclado en abril de 2016.
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Figura 5.29 Distribucion del factor de perdidas 7 en funcion de los ciclos durante las tres etapas de ciclado. (a) pilar
1, (b) pilar 10.
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Notese que las etapas de ciclado entre estos dos pilares son complementarias en el
orden de magnitud de los ciclos, es decir, en la primer etapa el pilar 1 se cicl6 hasta 200
ciclos y el pilar 10 hasta 2020 ciclos, mientras que en la Ultima etapa el caso fue
contrario, el pilar 1 se ciclo hasta 2000 ciclos y el pilar 10 hasta 200 ciclos. De estas dos
graficas se debe destacar la notable reproducibilidad que tiene el factor de perdidas 7 en
el tiempo, observandose una notable continuidad entre las etapas de ciclado. En ambos
casos se observa una ligera disminucion de este pardmetro durante los primeros ciclos.
En el caso del pilar 1 este decaimiento se observa durante las dos primeras etapas y se
extiende hasta el ciclo 1200, donde el factor de perdidas se hace constante. Para el pilar
10 este decaimiento se observa durante la primer etapa y su estabilizacion se alcanza en
los primero 100 ciclos. Esta diferencia se puede atribuir a la particular identidad de cada
uno de los pilares en cuanto a la estructura de defectos internos se refiere, y a las ligeras
diferencias en la condicion de contacto que se pueden presentan entre cada pilar y la
punta esfero-conica. No obstante, se puede observar que en ambos pilares la
disminuciéon del factor de perdidas desde el primer ciclo hasta la tendencia de
estabilizacion es de aproximadamente 0.05. Es de resaltar que a lo largo de los miles de
ciclos ejecutados, estos pilares mantienen un elevado factor de perdidas (coeficiente de
amortiguamiento), i > 0.1, de manera que estas estructuras conservan un notable indice
de merito para aplicaciones de amortiguamiento (ver ref. [21] y su informacion

suplementaria).

En la Figura 5.30 se presenta la evaluacion del factor de perdidas a lo largo de las
tres etapas de ciclado en el caso particular de algunos de los pilares que experimentaron
la estabilizacion mecanica de la fase martensita. Los puntos negros corresponden a los
ensayos realizados en octubre de 2012, los rojos en diciembre de 2013, y los azules en
abril de 2016. Nétese el comportamiento del pilar 2 (Figura 5.30 (a)), que presenta una
caida en el factor de perdidas entre los ciclos 30 y 40, se recupera y es estable hasta el
ciclo 120 donde vuelve a caer. En el pilar 6 (Figura 5.30 (b)) este comportamiento
también se observa, pero en este caso la recuperacion es efimera, ya que durante los
primeros diez ciclos después del calentamiento se vuelve a presentar la estabilizacion de
la fase martensita. El caso del pilar 9 (Figura 5.30 (c)) es excepcional, ya que este
presenta una estabilizacion de la fase martensita entre los ciclos 100 y 140, pero esta se

revierte de acuerdo al procedimiento ya descrito y el comportamiento superelastico se
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hace estable durante todas las etapas de ciclado. El pilar 5 también present6 este ultimo

comportamiento. En todos los casos se observa que de partida los pilares exhiben un

factor de perdidas caracteristico del efecto superelastico, con valores medios que estan

en 0.19 £ 0.02, 0.196 = 0.009 y 0.17 £ 0.01 para los pilares 2, 6 y 9 respectivamente. De

estas graficas se destaca la caida abrupta y posterior recuperacion del factor de perdidas,

cuya ocurrencia esta directamente asociada al proceso de estabilizacion de la fase

martensita y posterior recuperacion del efecto supereldstico por medio del estimulo

térmico, tal como se describi6 anteriormente. El factor de perdidas asociado a la

respuesta del efecto goma presentd valores medios de 0.08 +£0.01, 0.11 = 0.01 y 0.062 +

0.006 en los pilares 2, 6 y 9 respectivamente. Esto representa una reduccion de la

capacidad de amortiguacion mecénica entre el 40 % y el 60 %.
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Figura 5.30 Evaluacion del factor de perdidas 1 a lo largo de las tres etapas de ciclado. (a) Pilar 2, (b) Pilar 6, (c)

Pilar 9.
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Si bien la estabilizacion de la fase martensita representa una disminucion de la
capacidad de amortiguacion mecénica en estos pilares, se debe destacar que la magnitud
de 1 en esta condicidon (fase martensita) sigue siendo considerable para tales efectos.
Esto es importante si se tiene en cuenta que ahora no es necesario superar el limite que
impone la carga critica de transformacion, pues es importante resaltar que el efecto
superelastico solo puede disipar energia por encima de la carga critica, es decir, una vez

inducida la transformacion.

En la Figura 5.31 se presenta una grafica donde se desglosan las componentes
energéticas involucradas en el comportamiento supereléstico del pilar 1 a lo largo de las

tres etapas de ciclado.

@ Energiaaplicada @ Energia disipada @ Energia retorno

Dic. Abr.
; 2013 2016
1.8x10™ .
- 1.6x10°
6x10' L
1 -1.4x10°
; 1.4x10™ o0 [ . f%j
B v st P L1 2x10° o3
= 12x104 [ &
%0 LOxlOL- _—LOxlO ';:Z*
S 80x10% -8.0x10" =
: ] E)
6.0x10* PN -6.0x10"
4.0x10* -4.0x10"
T 5 T * T X T ¥ T L T L T " T Lt T ¥ T " T
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000 4500 5000
Ciclo

Figura 5.31 Componentes energéticas involucradas en el comportamiento superelastico del pilar 1 a lo largo de las
tres etapas de ciclado. Los puntos negros corresponden a la energia mecanica total aplicada por el indentador; los
puntos azules corresponden a la energia disipada por el pilar; y los puntos rojos corresponden a la energia que el pilar
retorna al medio. La escala energética se da en J/m’ (eje izquierdo) y en uN*nm (eje derecho).

Los puntos negros corresponden a la energia mecénica total aplicada por el
indentador; los puntos azules corresponden a la energia disipada por el pilar; y los
puntos rojos corresponden a la energia que el pilar retorna. El eje de la escala energética
se presenta en energia por unidad de volumen (J/m’) a la izquierda, y en fuerza por
desplazamiento (UN*nm) a la derecha. Estas ultimas unidades corresponden a las
respectivas areas calculadas sobre los ciclos (ver Figura 5.3), mientras que las primeras
corresponden a la respectiva conversion a Julios, dividiendo por el valor medio del
volumen de los pilares que se indico al inicio de esta seccion. En esta grafica se observa
la tendencia de estas componentes energéticas durante las tres etapas de ciclado, la cual

es consistente con la evolucion en la forma de los ciclos, tal como expone de forma
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representativa en la Figura 5.28 (c). A manera de ejemplo, nétese que la energia
aplicada corresponde al area bajo la curva de la linea de carga, con lo cual, al inicio de
cada etapa de ciclado en el tiempo esta se ve incrementada, tal como ya se describid
para la Figura 5.28. La caracteristica mas importante de esta grafica es que pone en
evidencia la alta capacidad de trabajo por unidad de volumen que estas microestructuras
monocristalinas pueden desarrollar de forma activa y/o pasiva (1x10” J/m®); cuyo orden
de magnitud coincide con el descrito por Krulevitch et al [185] para el caso de las
peliculas de Ni-Ti. Se debe recordar que este elevado potencial de trabajo por unidad de
volumen es una de las caracteristicas que justifica la investigacion de las SMAs a escala
micro- y nanométrica, con el objetivo de explotar dicha cualidad en el desarrollo de

nuevos dispositivos tecnoldgicos, como lo son los MEMS y NEMS.

En la Figura 5.32 se presentan tres micrografias de SEM donde se muestra el

cambio de aspecto que sufrid el conjunto de pilares durante los 42 meses que duro todo

el estudio.

2

Figura 5.32 Micrografias de SEM que muestran el cambio de aspecto que sufrio el conjunto de pilares durante los 42
meses que duro todo el estudio. (a) Antes de ser ensayados (octubre de 2012), (b) después de la primer etapa de
ciclado y (c) al final de la ultima etapa de ciclado (abril de 2016).

163




Tesis Doctoral J.F. Gomez-Cortés

En conclusion, los resultados de este estudio demuestran que el efecto
supereldstico en micro-pilares monocristalinos de Cu-Al-Ni puede perdurar, sin
detrimento significativo, durante mas de 5020 ciclos de carga mecénica en compresion a
una deformacion constante de aproximadamente el 7 %. Este comportamiento
superelastico mostrdé una reproducibilidad excepcional a lo largo de un periodo de
tiempo de 42 meses (3.5 anos). La capacidad de amortiguaciéon mecénica que esta ligada
al efecto superelastico se evalué por medio del factor de perdidas #. Para el primer
ciclo, el valor medio de este pardmetro en el conjunto de pilares fue de n = 0.18 £ 0.02.
A partir de los pilares que fueron ciclados a miles de ciclos se observd que esta
magnitud puede decrecer ligeramente, hasta alcanzar su condicién de estabilidad, pero
manteniendo un valor de 1 > 0.1. Estadisticamente, durante todo el tiempo del estudio,
el efecto superelastico presentd una fiabilidad del 75% dentro del conjunto de pilares
evaluado. Se observo un comportamiento anémalo por medio del cual la fase martensita
se vio estabilizada mecénicamente en algunos pilares (4 pilares), lo cual, al final del
estudio, representdé una de perdida de fiabilidad del 25 %. Se comprobd que la
estabilizacion mecénica de la fase martensita se revierte facilmente con un estimulo
térmico (ligero calentamiento), recuperandose asi el efecto superelastico. El factor de
perdidas 1 en los pilares que presentaron la estabilizacion mecanica de la fase
martensita presentd un valor medio de n = 0.09. Por ultimo, se debe resaltar que el
efecto superelastico en micro-pilares monocristalinos de la SMA de Cu-Al-Ni puede
perdurar en el tiempo por mas de 42 meses (3.5 afios), exhibiendo a lo largo de este
periodo de tiempo mas de 5020 ciclos superelasticos de deformacion constante a ~7 %;
ostentando en cada uno de estos ciclos una densidad de trabajo por unidad de volumen
que se situ6 en el orden de ~I1x10” J/m’. La anterior informacién es un aporte
significativo al estudio de las SMAs a escala micrométrica que, a su vez, enaltece el
potencial que tiene la SMA de Cu-Al-Ni para posibles desarrollos tecnoldgicos en

sistemas micro- y nano-métricos, como lo son los MEMS y los NEMS
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5.4 Evaluacion de la superelasticidad en funcion de la frecuencia y la

amplitud.

5.4.1 Superelasticidad en funcion de la frecuencia

En la Figura 5.33 se presenta una micrografia de SEM que corresponde a un pilar
de 378 nm didmetro sobre el cual se evalud la superelasticidad en funcion de la
frecuencia. Dicha evaluacion se realizo sobre la tension critica para la transformacion
directa o, y la tension critica para la transformacion inversa oy, Otro parametro de
seguimiento fue la histéresis mecanica que surge de la diferencia entre las dos
anteriores, AOwis = O. — Oy,. Es preciso indicar que este es un estudio preliminar, donde
los resultados se presentan de forma descriptiva y su andlisis e interpretacion constituye
una primera aproximacion al entendimiento del comportamiento que se ha observado.
En consecuencia, con este trabajo se plantea un nuevo tema a desarrollar dentro de la

linea de investigacion.

Figura 5.33 Pilar de 378 nm de diametro efectivo sobre el cual se realizo el estudio de evaluacion de la
superelasticidad en funcidn del la frecuencia.

Sobre el pilar de la Figura 5.33 se aplicaron funciones de carga compuestas de 10
ciclos, en total, 17 funciones con una carga maxima de 45 uN. Cada una de estas
funciones (10 ciclos) tenia una frecuencia asociada. Las velocidades de carga y descarga
fueron ajustadas en cada una de las funciones para obtener frecuencias de evaluacion
desde 0.02 Hz, hasta 14 Hz, en otras palabras, la frecuencia viene definida como el

inverso del tiempo que asignamos al ciclo de carga y descarga. Por propositos
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estadisticos cada una de las funciones fue ejecutada por triplicado, dejando un tiempo
de espera entre cada ejecucion de 10 minutos para que el sistema pilar-punta se
estabilizara térmicamente. Se debe recordar que la transformaciéon martensitica inducida
por tension exhibe un efecto elastocaldrico (ver apartado 2.1.1.1) que puede modificar
la temperatura del pilar de un ciclo a otro, y en consecuencia, alterar la tension critica de
transformacion entre los ciclos, como efectivamente se evidencid en los resultados que

se presentan a continuacion.

En la Figura 5.34 se presenta un conjunto de graficas donde se expone la
respuesta supereldstica del pilar a cuatro frecuencias representativas de toda la gama
evaluada. En cada una de estas gréaficas se representan de forma comparativa tres ciclos
para una misma frecuencia. Estos ciclos se han rotulado con la letra C- y un nimero que
identifica al ciclo dentro de la secuencia de diez ciclos que componen la respectiva
funcion de carga (frecuencia). Los niimeros que estdn entre paréntesis identifican al
ciclo dentro del total de ciclos acumulados por el pilar. Es importante resaltar que este
pilar ya tenia mas de 180 ciclos acumulados en el momento de iniciar el estudio en
frecuencia, lo que significa que su respuesta superelastica ya presentaba un
entrenamiento mecanico. La Figura 5.34 (a) y (b) corresponde respectivamente a las
frecuencias de 0.02 Hz y 0.5 Hz. En el caso de la frecuencia de 0.02 Hz se presentan
comparativamente los ciclos 1, 2, y 5. Solo para esta frecuencia en particular se utilizd
una funcién de cinco ciclos. Para la frecuencia de 0.5 Hz se comparan los ciclos 1, 5y
10. Para las frecuencias de 7 Hz y de 14 Hz se presentan las dos graficas comparativas,
es decir, una donde se comparan los ciclos 1, 2 y 5, y la otra donde se comparan los
ciclos 1, 5 10. Estas graficas se presentan en este formato para mostrar la diferencia
progresiva que surge entre la tension critica (Ao.) de diferente ciclos de una misma
frecuencia. En todas las graficas de esta figura se aprecia como la tension critica o del
primer ciclo es mayor a la de los ciclos siguientes. También se indica la histéresis
mecanica (Aoy;; = O, — Oy,) sobre el primer ciclo de cada frecuencia. Las ondulaciones
sobre la forma de linea de los ciclos a 7 Hz y 14 Hz se deben a un proceso de oscilacion
resonante del transductor del nanoindentador que escapa al control electronico del

sistema.
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Figura 5.34 Graficas donde se comparan ciclos representativos para diferentes frecuencias. (a) 0.02 Hz, (b) 0.5 Hz,
(c)-(d) 7 Hz y (e)-(f) 14 Hz. El rotulo de C- corresponde al niimero del ciclo dentro de los diez ciclos de la funcion de
carga (frecuencia). Entre paréntesis se indica el numero del ciclo sobre el total de ciclos acumulados por el pilar.

La evolucion de los pardmetros 0., 04 Y Aouis a lo largo de los 10 ciclos de una

funcién de carga (frecuencia) se expone en la Figura 5.35 (a), (b) y (c) para las

frecuencias de 0.5 Hz, 7 Hz y 14 Hz respectivamente. Los puntos negros corresponden

a o, los rombos rojos a Aoy y los puntos azules a oy;.
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Figura 5.35 Evolucion de las tension critica para la transformacion directa o, (puntos negros), la transformacion
inversa oy, (puntos azules) y la histéresis mecanica Aoy;, (rombos rojos), en funcion de los ciclos de la funcion de
carga asociada a las frecuencia de (a) 0.5 Hz, (b) 7 Hz y (c) 14 Hz. La evolucién de la tension critica o, se ajusto a
una funcioén exponencial decreciente para obtener una constante T que sirva para ponderar la razon de decrecimiento
de o,.

De estas tres graficas se destaca que la magnitud del pardmetro oy permanece
casi constante a lo largo de los 10 ciclos, mientras que el parametro o, experimenta un
decrecimiento que se extiende de forma proporcional al pardmetro Aoy;s. Para analizar
estos resultados hemos ajustado la tendencia decreciente de los datos de o, por medio
de una funcion exponencial decreciente de la forma o, =M*exp(-x/7)+0p, donde M es
una constante, 0, es el valor al que tiende el decrecimiento de o, x es el numero de
ciclo, y T es una constante de tiempo que permite ponderar la rapidez con la que decrece
o.. En este sentido, T es inversamente proporcional a la velocidad de decrecimiento,
cuanto menor sea el valor de 7, mayor serd la rapidez de decrecimiento de o.. En

diversos procesos de relajacion se considera que el parametro decreciente alcanza su
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valor minimo durante el transcurso de cinco veces la constante de tiempo (57). En este
caso las unidades de la constante 7 no son unidades de tiempo, son unidades de ciclo, ya
que el ajuste esta en funcion de los ciclos. En la Figura 5.35 se traza el ajuste
exponencial por medio de una linea continua de color café, indicando en cada caso el
respectivo valor de la constante 7. De forma grafica se puede ver que la rapidez de
decrecimiento de o, aumenta con la frecuencia, lo cual es consistente con los valores
numeéricos obtenidos para la constante 7, que para las frecuencias de 0.5 Hz, 7 Hz y 14
Hz, present6 respectivamente los valores de 1.94, 1.45 y 0.85. En la grafica de 14 Hz,
Figura 5.35 (c), se pude ver que el decrecimiento de la tension critica o, alcanza un
valor constante a partir de cuarto ciclo, lo cual corresponde a un valor de
aproximadamente cinco veces su contante de tiempo (57 = 4.25). Este mismo analisis es

consistente para las otras dos graficas (0.5 Hz y 7 Hz) expuestas en la Figura 5.35.

La caida progresiva de la tension critica o, se entiende como una condiciéon por
medio de la cual se hace cada vez mas facil inducir la transformacion martensitica. Esta
condicién se puede explicar a partir de la pendiente de la ecuacion de Clausius-
Clapeyron (ecuacion 2.2), donde se relaciona la tension critica con la temperatura
(do./dT). De acuerdo a esta relacion, la disminucion de la tension critica esta asociada a
la disminucién de la temperatura, con lo cual, esto significa que la temperatura del pilar
se esta reduciendo progresivamente de un ciclo a otro, y que para la frecuencia de 14 Hz
esta caida de la temperatura es mas rapida. Este fenomeno esta asociado al efecto
elastocalérico que surge al inducir la transformacion martensitica por medio de un
campo mecdnico externo. Como ya se definid en capitulo 2, este efecto puede ser
estudiado a partir del cambio de la entropia en condicion isoterma, o del cambio de la
temperatura en condicion adiabdatica [47]. En nuestro caso, para poder aproximarnos a
una condicion isoterma debemos reducir la frecuencia de excitacion al minimo posible,
la cual, en el equipo utilizado, es de 0.02 Hz. No obstante, atn asi nos es
experimentalmente inviable estudiar este efecto bajo esta condicion, ya que es necesario
medir el flujo de calor asociado a la transformacion directa e inversa. Ademas, debe
hacerse notar que la condicion isoterma a dicha frecuencia sigue siendo muy lejana, ya
que en la Figura 5.34 (a) se puede ver una caida importante en la tension critica, lo cual

indica un cambio de temperatura. Por otro lado, nos podemos aproximar a una
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condicién adiabatica por medio del aumento de la frecuencia de excitacion, de manera
tal que la disipacion de energia térmica durante el proceso de transformacion sea
minima, y en consecuencia, la temperatura del pilar cambie drasticamente, afectando asi
mismo a la tension critica que experimentalmente si podemos medir. En efecto, esta fue
la metodologia utilizada para estimar de forma indirecta el cambio de temperatura
asociado al efecto elastocalorico observado y se acompaiia del analisis que se presenta a

continuacion.

Para apreciar el comportamiento del cambio de la tension critica en funcion de la
frecuencia, en la Figura 5.36 se presenta una grafica donde se expone el cambio de la
tension critica Ao, entre el primer y quinto ciclo de cada una de las funciones de carga

asociadas a las frecuencias.
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Figura 5.36 Diferencia entre la tension critica Ao, del ciclo 1 y ciclo 5, en funcion de la frecuencia f(Hz) y de la
velocidad de deformacién de/dt (s™). Los puntos rojos corresponden a la frecuencia impuesta por la funcion de carga,
y los rombos negros corresponden a la velocidad de deformacion que se obtuvo como respuesta. La linea azul se
traza para indicar la tendencia observada en los puntos.

En esta grafica, Ao, se representa en funcion de la frecuencia en Hz (puntos
rojos), y en funciéon de la velocidad de deformacion del pilar de/dt en s (rombos
negros). En este caso debemos indicar que la frecuencia corresponde a la sefial de
excitacion que se impone por medio del equipo, mientras que la velocidad de
deformacion corresponde a la respuesta que exhibe el pilar. La linea azul se traza
solamente como indicador de la tendencia que presentan los puntos. En esta tendencia

se puede observar un comportamiento casi constante de Ao, hasta aproximadamente los
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10 Hz, frecuencia a partir de la cual este pardmetro experimenta un incremento acusado.
En una primera aproximacion podemos indicar que esta inflexion puede estar asociada a
un cambio de régimen, entre unas condiciones que son cercanas al régimen isotermo y
las que son cercanas al régimen adiabatico. A partir del cambio en la tension critica
asociado a la frecuencia de 14 Hz (méaxima frecuencia evaluada), Ao, = 31 = 5 MPa, y
considerando la relacion de la pendiente de la ecuacion de Clausius-Clapeyron descrita
para la transformacion 3 = y3’ bajo compresion en la SMA de Cu-Al-Ni, do./dT = 2.3
MPa/K [103, 104], hemos estimado el cambio de temperatura asociado al efecto
elastocalérico observado en AT = 13 £ 2 °C, cuya magnitud esta en buen acuerdo con

los valores reportados para la escala macroscopica [55].

En la Figura 5.37 se presenta la histéresis mecanica Aoy en funcion de la
frecuencia en Hz (puntos rojos), y en funcion de la velocidad a la que se aplica la
tension sobre el pilar, do/dt en MPa/s (rombos negros). Se debe aclarar que en este caso
el factor de perdidas 7 no se pudo utilizar como indicador de seguimiento, ya que su
calculo se dificultdé por el efecto de la oscilacion resonante que se presentd a altas
frecuencias (ver Figura 5.34 (c), (d), (e) y (f)). Se decidi6 utilizar a la histéresis
mecanica Aoy;; como un pardmetro de seguimiento que tambien puede interpretarse

como un indicador de la friccion interna o capacidad de amortiguacion mecanica.
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Figura 5.37 Histéresis mecanica Aoy, en funcion de la frecuencia /' (Hz) y de la velocidad de aplicacion de la tension
do/dt (s™). Los puntos rojos corresponden a la frecuencia impuesta por la funcién de carga, y los rombos negros
corresponden a la velocidad de deformacion que se obtuvo como respuesta. La linea azul representa el ajuste lineal
realizado de acuerdo a la ecuacion expuesta en la grafica.
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De la grafica que se presenta en la Figura 5.37 se puede observar que la histéresis
mecanica Aoy;; aumenta con la frecuencia del ciclado, es decir, Aoy;; aumenta a medida
que aumenta la velocidad a la cual se aplica la tension mecanica sobre el pilar. Este
comportamiento coincide con la teoria y los estudios que sobre friccion interna hay al
respecto. Esta ampliamente documentado que la friccion interna (también conocida
factor de perdidas 1) es proporcional a T, donde este tlltimo parametro es la velocidad
con que se conduce la transformacion martensitica, en el caso térmico, la rampa de
enfriamiento o calentamiento [258, 259, 260]. En el caso particular de este estudio, la
fuerza que conduce la transformacion martensitica es la tension mecanica, de manera
que haciendo una analogia con los estudios de friccion interna en funcion de la
temperatura tenemos que la friccion interna (1) es proporcional a g, que seria la
velocidad con que se aplica la tension sobre el pilar, o dicho de otra forma, la frecuencia
de ciclado que se representa en la Figura 5.37. En esta grafica se presenta un ajuste
lineal a partir del cual se obtiene que la razon de cambio de la histéresis mecanica Aog;s
con relacion a la frecuencia es de aproximadamente 3 MPa*s. Es importante aclarar y
resaltar que el parametro de frecuencia en estos ensayos de nano-compresion no juega el
mismo papel que la frecuencia wen los ensayos de friccion interna [258], donde su

equivalente es T, la fuerza que conduce la transformacién martensitica.

5.4.2 Superelasticidad en funcion de la amplitud de deformacion

El estudio de la superelasticidad en funcion de la amplitud de deformacién se
realizd sobre una serie de pilares de diferente didmetro. En este estudio las cargas
maximas de los ciclos de nano-compresion se incrementaron de forma progresiva para
evaluar la amplitud de deformacion en la respuesta supereldstica de los pilares. En la
Figura 5.38 se presentan tres niveles de amplitud (deformacién) impuestos a cuatro
pilares de diferente didmetro (desde los 2 um hasta 275 nm) antes de sufrir una
deformacion plastica como consecuencia del incremento de carga. Es importante
recordar que en los pilares de didmetros superiores a 900 nm ya existe un deformacion
plastica en la corona (huella del indentador), y que esta deformacidon se genera y

estabiliza durante los primeros ciclos (ver Figura 5.21).
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Figura 5.38 Tres niveles de amplitud de deformacion impuesta a cuatro pilares de diferente diametro, (a) 2077 nm,
(b) 1593 nm, (c) 436 nm, (d) 275 nm. Junto a cada ciclo se indica la magnitud de deformacién y tension, asi como
también el nimero del ciclo sobre el total de ciclos acumulados por cada pilar. Sobre el ciclo de mayor amplitud de
cada pilar se indica la pendiente del tramo lineal de descarga.

Sobre las graficas de esta figura se indica el didmetro del pilar, las magnitudes de
deformacion y tension de cada ciclo, asi como también el numero del ciclo

correspondiente dentro del total de ciclos acumulados por el respectivo pilar. También
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se sefiala la pendiente del tramo lineal de la descarga en los ciclos de mayor amplitud.
El valor de esta pendiente corresponde a un modulo elastico aparente de la fase
martensita. Nos referimos a un moédulo elastico aparente porque este puede contener
contribuciones de diferentes variantes de martensita, es decir, no corresponde a la
respuesta elastica de un monocristal orientado de esta fase. Su sefialamiento sobre las
graficas se hace con propdsitos orientativos para ser considerados en posteriores
estudios. De estas graficas se destacan los altos niveles de deformacion reversible, los
cuales pueden alcanzar el 10 %. Asi mismo, se destacan los altos niveles de tension
mecanica que se pueden aplicar antes de observar deformacion plastica, en este caso, los
valores estan por encima de 1 GPa (Figura 5.38 (b), (c) y (d)) para los pilares de

diametro nanométrico.

En la Figura 5.39 se presenta el comportamiento particular de un pilar de didmetro

efectivo d=379 nm.
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Figura 5.39 Respuesta superelastica al aumento de tension mecanica sobre un pilar de diametro d=379.

En este pilar se observa que a 1.3 GPa se da la primer sefial de deformacion

plastica. Esta deformacion se manifiesta por medio de un escalon (pop-in en inglés) de
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aproximadamente 12 nm de desplazamiento, y que posteriormente no se recupera
durante la descarga mecanica. Notese que los tres ciclos de la parte superior de esta
grafica corresponden a la secuencia de ciclos C-140>C-141->C-142, y que la primera
deformacion plastica se induce en el C-141. Con esta referencia queremos destacar que
la deformacion pléstica inducida a 1.3 GPa no suprime ni altera de forma significativa
la respuesta superelastica de los ciclos siguientes, tanto es asi que la respuesta
superelastica se extiende hasta el C-160, tal y como se muestra en la secuencia inferior
de esta figura. En esta secuencia inferior (C-160>C-170>C-186>C-187) se muestra
un nuevo incremento de carga que termina inhibiendo la respuesta superelastica,
generandose como consecuencia una respuesta pseudoeléstica tipo efecto goma en el C-

187.

En la Figura 5.40 se presentan diferentes ciclos donde se observo la primer sefial
de deformacion plastica (pop-in) por el incremento de la tensidn mecanica en cuatro

pilares diferentes.
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Figura 5.40 Ciclos superelasticos con amplitud hasta deformacion plastica para cuatro pilares de diferente diametro.
(a) 1593 nm, (b), 378 nm, 435, y 337 nm.
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En la Figura 5.40 (a) se muestran tres ciclos para un mismo pilar (d~=1.6 um). En
este caso se observa nuevamente que la introduccion de una ligera deformacion plastica
no suprime ni altera de forma significativa el comportamiento superelastico durante los
ciclos de nano-compresion subsiguientes. Para este pilar, la primera sefial de
deformacion plastica (pop-in) se observa a ~890 MPa. En la Figura 5.40 (b) se exponen
tres ciclos que corresponden a tres diferentes pilares con didmetros inferiores a 500 nm.
De esta figura se debe destacar que en estos pilares la primera sefial de deformacion
plastica (pop-in) se da por encima de 1 GPa. Para poder explicar porque la deformacion
plastica en pilares micrométricos (>1 um) se alcanza a tensiones mas bajas que en los
pilares de menor diametro (< 500 nm) es necesario recordar que los ensayos de nano-
compresion se realizaron por medio de un indentador esfero-conico de 2 um de radio.
Esta condicion geométrica del indentador lleva a que la carga mecanica sea transmitida
sobre la corona de los pilares por medio de un frente convexo. Para los pilares de menor
didmetro (< 500 nm) este frente de carga es practicamente plano, lo cual significa una
distribucion de carga en su corona mas homogénea. En el caso de los pilares de mayor
diametro (> 1 um) este frente de carga representa una ligera concentracion de tension en
la parte central del area de la corona, con lo cual, se hace relativamente mas facil
introducir una ligera deformacion pléstica en el entorno de la huella ya existente creada
durante el primer ciclado de pre-ajuste (ver Figura 5.21) estos pilares. En cambio, en los
pilares con didmetros inferiores a 900 nm, aunque no se aprecia huella en la corona,
cabe pensar que el pequefio pop-in observado corresponde a un ligero aplastamiento de
la superficie superior del pilar (corona), ya que no se ha observado en el SEM ninguna

evidencia de deformacion en la superficie lateral de estos pilares.

Como observacion final de este estudio de la superelasticidad en funciéon de la
amplitud de deformacion se destaca la situacion expuesta en la Figura 5.41. En esta
figura se presenta la estabilizacidn mecéanica de fase martensita como consecuencia de
una alta tension mecénica (~1.2 GPa) aplicada sobre un pilar de diametro efectivo di=
553 nm. En la Figura 5.41 (a) se presenta la respuesta superelastica del ciclo C-200 de
este pilar a una tensiébn mecénica cercana a los 320 MPa. En la Figura 5.41 (b) se
presenta una secuencia de tres ciclos continuos donde se puede observa que la alta
tension mecanica (~1.2 GPa) induce la estabilizacion de la fase martensita, dando

origen a una respuesta pseudoelastica tipo efecto goma para el ciclo C-209. Después de
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este ensayo a alta carga, se ejecutaron nuevamente ciclos de nano-compresion a baja
carga (~320 MPa), tal y como se puede ver el en la secuencia de tres ciclos de la grafica
de la Figura 5.41 (c). De esta ultima grafica se debe destacar que la respuesta
supereldstica se recupera in situ bajo una sucesion de ciclos de nano-compresion.
Notese que el primer ciclo (C-211) de esta serie de ensayos ain exhibe una respuesta
pseudoelastica tipo efecto goma, pero en el ciclo inmediatamente siguiente el pilar
retorna a su condicion inicial (fase austenita), lo cual genera un desplazamiento del
indentador que en la grafica se interpreta como un desplazamiento hacia el componente
negativo del eje horizontal (strain). Otra caracteristica que se debe destacar de esta
figura tiene que ver con el factor de perdidas 7. Notese que este pardmetro disminuye
en aproximadamente el 36 % cuando la tension méaxima pasa de 320 MPa a 1200 MPa.
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Figura 5.41 Estabilizaciéon mecanica de la fase martensita como consecuencia de un incremento importante de la
tension mecanica sobre un pilar de 553 nm de didmetro. (a) Ciclo supereldstico a baja tension (~320 MPa), (b)
estabilizacion mecanica de la fase martensita (efecto goma) por incremento significativo de la tension (~1200 MPa),
(c) recuperacion del comportamiento superelastico durante el ciclado del efecto goma a baja tension (~320 MPa).

5.5 Ensayos in situ-SEM

En el marco de este trabajo de investigacion se realizaron ensayos mecanicos in
situ-SEM sobre pilares de seccion circular y de seccion cuadrada. Estos ensayos
constituyen una primera aproximacion al desarrollo de posteriores estudios de
caracterizacion in situ, encaminados a desvelar los procesos y mecanismos que ocurren
a escala micro- y nano-métrica con relaciéon a la transformacién martensitica en la
aleacion de Cu-Al-Ni, al tiempo que se obtiene informacidn valiosa para la ingenieria
de MEMS u otros posibles desarrollos tecnologicos. En este sentido, los resultados que
se presentan a continuacidon son en su gran mayoria de caracter cualitativo, a excepcion
del primer ensayo de nano compresion sobre un pilar de seccion circular [257], cuya
tension critica de transformacion fue utilizada en el estudio del efecto del tamafio (ver

Figura 5.14). En la Figura 5.42 se presenta una imagen de captura de pantalla que
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corresponde al final de un ensayo de nano-compresion in situ-SEM. A la izquierda de
esta figura se presenta la respuesta supereldstica del pilar, y a la derecha una micrografia
de SEM del pilar y la punta de diamante. La imagen de SEM en este caso se toma en el
modo video, por lo que presenta una menor definicion. Se debe recordar que, a
diferencia de la punta esfero-conica utilizada en los anteriores ensayos (realizados en el
nanoindentador TI-950), la punta utilizada en estos ensayos de nano-compresion in situ-
SEM es plana, con un didmetro de 1 um.
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Figura 5.42 Ensayo de nano-compresion in situ-SEM de un pilar de seccion circular con didmetro efectivo d; = 838
nm. (Izquierda) Respuesta superelastica. (Derecha) Micrografia de SEM del pilar y la punta.

En la Figura 5.43 se presentan dos micrografias de SEM tomadas en estado de
carga mecanica estacionaria para poder usar una barrido electréonico més lento (mayor

definicion) durante el ensayo de nano-compresion.

Figura 5.43 Imagenes de SEM tomadas durante un ensayo de nano-compresion sobre un pilar de seccion circular. (a)
contacto punta-pilar antes de aplicar la carga (b) contacto punto-pilar durante la carga maxima. En ambas
micrografias los puntos rojos corresponden a la delimitacion de la silueta del pilar bajo condicion libre de tension
mecanica externa. En la micrografia (b) se observa como la silueta del pilar desborda ligeramente la delimitacion de
los puntos rojos cuando la carga maxima es aplicada.
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La Figura 5.43 (a) corresponde a la condicion de contacto punta-pilar sin carga
mecanica, y la Figura 5.43 (b) corresponde a la condiciéon punta-pilar bajo carga
mecanica maxima (250 uN). La silueta del pilar en condicion de ausencia de carga
mecanica se ha delimitado en ambas micrografias por medio de lineas punteadas rojas.
Esta delimitacion se hace para resaltar la deformacion en compresion longitudinal y en
expansion lateral que experimenta el pilar bajo carga la mecénica (Figura 5.43 (b)). A
partir de estas imagenes podemos hacer una estimacion del ensanchamiento del pilar de

aproximadamente 60 nm.

Uno de los objetivos de los ensayos in situ-SEM es poder evidenciar los cambios
microestructurales que se dan durante la transformacion martensitica inducida por
tension mecéanica. Desde el punto de vista experimental en un SEM, es conveniente
tener una superficie plana para poder observar dichas caracteristicas microestructurales
que estan asociadas a la red cristalina. En este sentido se tallaron pilares de seccion
cuadrada para los ensayos que se presentan a continuacion. En la Figura 5.44 (a) y (b)
se presentan imagenes de SEM tomadas durante un ensayo de nano-compresion sobre
un pilar de seccién cuadrada en las respectivas condiciones de contacto punta-pilar sin

carga y punta-pilar bajo carga maxima (320 uN).

Figura 5.44 Imagenes de SEM tomadas durante un ensayo de nano-compresion sobre un pilar de seccion cuadrada.
(a) contacto punta-pilar antes de aplicar la carga (b) contacto punto-pilar durante la carga maxima. En ambas
micrografias los puntos rojos corresponden a la delimitacion de la silueta del pilar en condicion libre de tension
mecanica externa. En la micrografia (b) se observa como la silueta del pilar desborda ligeramente la delimitacion de
los puntos rojos cuando la carga maxima es aplicada.

Igual que en el caso de los pilares de seccion circular, en estas dos micrografias se
ha delimitado con puntos rojos la silueta del pilar en ausencia de carga mecénica para
hacer notar la deformacion en compresion longitudinal y en expansion lateral. La

informacion mas relevante de este ensayo es cualitativa y proviene de la imagen del
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pilar bajo carga, pues sobre su lateral frontal es posible observar la presencia de dos

familias de variantes de martensita que atraviesan todo el cuerpo del pilar.

Esta caracteristica se presenta de forma mas detallada en las micrografias de la
Figura 5.45, donde se sefialan las dos orientaciones diferentes de las variantes (flechas
sobre la izquierda) y su punto de intercepcion (flecha sobre la derecha). Las tres
imagenes de esta figura corresponden al mismo ensayo, solamente se cambia la
configuracion del contraste para revelar de forma madas clara la presencia de las
variantes. Desde el punto de vista cualitativo esta informacion es de gran utilidad para
poder entender y argumentar los planteamientos expuestos en los estudios anteriores
(efecto del tamaiio y el ciclado), ya que es evidencia inequivoca de que las variantes de
martensita pueden atravesar de forma homogénea todo el cuerpo del pilar, liberando en
la superficie parte de su energia elastica, al tiempo que se promueve una posible
estabilizacion de faltas de apilamiento en los puntos de la superficie donde estas
variantes afloran. Asi mismo, estos dos ensayos de nano-compresion in situ-SEM
muestran la deformacion lateral (ensanchamiento) que sufre el pilar bajo carga, la cual
constituye un argumento clave para el desarrollo del modelo del efecto del tamafio sobre

la tension critica para inducir la transformacion martensitica.

Figura 5.45 Detalle de la Figura 5.44 (b) donde se ve la presencia de dos familias de variantes de martensita que
atraviesan todo el cuerpo del pilar. Las flechas rojas sobre la izquierda indican las diferentes orientaciones de las
variantes y la flecha de la derecha indica el punto donde estas se interceptan. Misma imagen en diferentes contrastes.
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El ultimo ensayo mecénico in situ-SEM que se realiz6 en el marco de la presente
memoria, se ejecuto sobre el anterior pilar de seccidon cuadrada y se resume en la
imagenes de SEM de la Figura 5.46. Para este ensayo se desplazo lateralmente el pilar
con relacion a la punta de diamante, de manera que quedaran fuera de eje (Figura 5.46
(a)). En esta configuracion, el desplazamiento uniaxial de la punta de diamante flexiona
al pilar con uno de sus laterales (Figura 5.46 (b)). El desplazamiento final de la punta
causo una flexiono en el pilar de 31.5° fuera del eje, generando un desplazamiento de
1.3 um (Figura 5.46 (c)). Al retirar la punta el pilar recupera completamente su posicion
inicial (Figura 5.46(d)). Este procedimiento se repitid tres veces con una recuperacion
total. En esta primera aproximacion a los ensayos de flexion se observa que el
desplazamiento reversible que pueden experimentar estas micro-estructuras bajo esta
configuracion es realmente notable, lo cual representa una caracteristica de gran
importancia para la ingenieria de los MEMS, donde estos desplazamientos pueden ser

utilizados, por dar un ejemplo, en el desarrollo de micro-valvulas o micro-compuertas.

Figura 5.46 Ensayo de flexion in situ-SEM sobre un pilar de seccion cuadrada. (a) punta y pilar fuera de eje. (b)
avance uniaxial de la punta. (c) flexion final de 31.5° fuera del eje y 1.3 um de desplazamiento lateral. (d)
Recuperacion total de defromacion por flexion al retirar la punta.
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En conclusioén, los ensayos mecanicos in situ-SEM realizados en el marco de esta
tesis permitieron evidenciar de forma directa la deformacion longitudinal y transversal
que sufre un pilar de diametro sub-micrométrico durante un ensayo de nano-
compresion, asi como también el importante desplazamiento elastico durante un ensayo
de flexioén. Asi mismo, también se evidencio que las variantes de martensita inducidas
por medio de estos ensayos pueden cruzar de forma homogénea todo el cuerpo de estos
pilares. Esta informacion cualitativa fue de gran utilidad en la interpretacion de las
medidas realizadas en los diferentes estudios, especialmente para la argumentacion
expuesta en el efecto del tamano sobre la superelasticidad. Finamente, a partir de estos
ensayos, hemos explorado una nueva via de caracterizacion por medio de los ensayos de
flexion, donde hemos visto la posibilidad de alcanzar desplazamientos reversibles que

son considerables.

5.6 Conclusiones

Se demostré experimentalmente que el tamafio, en escala de longitud, tiene un
notable efecto sobre la tension critica o, necesaria para inducir la transformacion
martensitica (efecto supereldstico) en la SMA de Cu-Al-Ni. Este efecto se hace evidente
cuando el diametro de los pilares monocristalinos de dicha SMA es inferior a 900 nm, y
se manifiesta por medio de un incremento acusado de o. al reducir el didmetro de los
pilares. Se verifico que este efecto del tamafio no se debe a artefactos generados durante
el tallado de los pilares por medio del FIB; y se comprobd también que el efecto del
tamano persiste durante un ciclado de mas de 100 ciclos de nano-compresion. Se
presentd una interpretacion fisica para el efecto del tamafio, que se fundamenta en la
nucleacion homogénea de la fase martensita, a partir de la cual se ha propuesto un
modelo atomistico de caracter eldstico que permite cuantificar completamente el efecto

del tamafio observado.

Se estudi6 el efecto superelastico durante el ciclado y su reproducibilidad en el
tiempo sobre un conjunto de 16 micro-pilares de seccidon transversal cuadrada y
dimensiones semejantes. Los resultados muestran que la superelasticidad en micro-
pilares monocristalinos de Cu-Al-Ni puede perdurar sin detrimento significativo durante
mas de 5020 ciclos de nano-compresion y con una deformacién constante de

aproximadamente el 7 %. Este comportamiento supereldstico mostrd una
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reproducibilidad excepcional a lo largo de un periodo de tiempo de 42 meses (3.5 afios).
Se evalud la capacidad de amortiguacion mecanica del efecto superelastico por medio
del factor de perdidas 7, que presentd valores superiores a 0.1, con buena
reproducibilidad en el tiempo. Se midié la capacidad de trabajo por unidad de volumen
que estas microestructuras monocristalinas pueden desarrollar de forma activa y/o
pasiva, obteniendo valores del orden de 1x10” J/m’. Se observé un comportamiento
anomalo por medio del cual la fase martensita se estabiliza mecanicamente en algunos
pilares, dando lugar a un comportamiento pseudoeléstico tipo efecto goma. Con
relacion al efecto supereldstico, la capacidad de amortiguacion del efecto goma, en
términos del factor de perdidas 7, se ve disminuida entre un 40% y un 60%. La

fiabilidad del efecto superelastico dentro del conjunto de pilares estudiado fue del 75 %.

Se estudio el efecto supereldstico en funcion de la frecuencia (0.02 Hz — 14 Hz)en
un pilar de didmetro efectivo d; de 378 nm. Este estudio permiti6 observar y cuantificar
el decaimiento de la tension critica o, como consecuencia del efecto elastocalorico que
surge de la transformacion martensitica. Se estimé el cambio de temperatura AT
(enfriamiento) asociado al efecto elastocaldrico en 13° + 2°. Adicionalmente, se observd
que la histéresis mecanica Aow;s se incrementa con el aumento de la frecuencia de
ciclado. Los ensayos de nano-compresion en funcion de la amplitud de deformacion
permitieron observar que los pilares estudiados pueden alcanzar maximos de
deformacion reversible cercanos al 10 %, y soportar tensiones mecanicas de hasta 1.3
GPa sin experimentar deformacion plastica. También se observd que la primera sefial de
deformacion pléstica (pop-in ~20 nm) se puede generar en pilares de diametro
micrométrico (~1.5 um) a tensiones cercanas a los 900 MPa, mientras que en pilares
con didmetros inferiores a los 500 nm esta deformacion plastica inicial (pop-in) se
observo dentro de un rango de tensiones de 1025 MPa y 1300 MPa. La introduccién de
un ligera deformacion plastica (pop-in) no suprime ni afecta significativamente el
posterior comportamiento superelastico de los pilares. El estudio de la superelasticidad
en funcion de la amplitud de deformacién también permitid observar que la que la fase

martensita se puede estabilizar mecdnicamente aplicando tensiones mecénicas elevadas

(~1.2 GPa).
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Se realizaron ensayos mecanicos in situ-SEM que permitieron evidenciar de
forma directa la deformacion longitudinal y transversal que sufre un pilar de diametro
sub-micrométrico durante un ensayo de nano-compresion, asi como también la
importante deformacion elastica que se da durante un ensayo de flexion. También se
evidencid que las variantes de martensita inducidas por medio de estos ensayos pueden
cruzar de forma homogénea todo el cuerpo de estos pilares. Finalmente, a partir de estos
ensayos, hemos explorado una nueva via de caracterizacion por medio de los ensayos de
flexion, donde hemos visto la posibilidad de alcanzar desplazamientos reversibles que

son considerables
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Se fabricaron peliculas delgadas (~1 wm) de la SMA de Cu-Al-Ni a partir del

aleado en estado sélido de multicapas elementales depositadas mediante la técnica de

evaporacion por bombardeo electronico (e-beam evaporation), concluyendo que:

X/
L X4

El sustrato de Si/SizsNy es adecuado para la fabricacion de peliculas de la SMA de
Cu-Al-Ni, ya que es estable durante el proceso de aleado en estado sélido de las
multicapas. Por el contrario, el sustrato de Si/SiO; result6 no ser adecuado.

La concentracion final de las peliculas delgadas de la SMA de Cu-Al-Ni se puede
ajustar de forma precisa por medio del control del espesor de las diferentes capas
elementales.

La microestructura de las peliculas delgadas se caracteriz6 por la presencia de
granos en configuracion columnar (granos planos), con una microestructura interna
de variantes de martensita.

Se determino la presencia de la fase martensita 3’ por medio de técnicas de
difraccion de electrones (EBSD y TEM).

La transformacion de fase inversa (f3’=>3) observada mediante calentamiento in
situ-TEM tuvo lugar dentro de un rango de temperatura de 230 °C — 260 °C.

El sobrecalentamiento (> 280 °C) de la fase B3’ durante el calentamiento in situ-
TEM condujo a la descomposicion eutectoide de esta fase, observandose esto por
medio de la formacién y crecimiento de dos tipos de precipitados que se ubicaron
preferencialmente en las fronteras de grano y puntos triples. Precipitados ricos en
Cu-Al que se identificaron mediante difraccion de electrones como fase o, y otros
de menor tamafio que corresponderian, segin los mapas cuantitativos de EDX en

modo STEM, al compuesto intermetalico NiAl.

La metodologia experimental desarrollada y los resultados obtenidos en el marco

del estudio de las peliculas delgadas es referente, y en este sentido, la tecnica de e-beam

evaporation se muestra como una tecnica de fabricacion viable para la obtencion de

peliculas de la SMA de Cu-Al-Ni.
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La técnica de nanoindentacién instrumentada es una técnica de caracterizacion

mecéanica de alta precision y sensibilidad que permite realizar ensayos de nano-

compresion a escala nanométrica sobre mico- y nano-pilares tallados por FIB. Esta

metodologia resulto ser de gran utilidad para observar y estudiar el comportamiento del

efecto supereldstico en la SMA de Cu-Al-Ni, permitiendo llegar a las siguientes

conclusiones:

X/
L X4

Se demostrd experimentalmente que hay un notable efecto de tamafio sobre la
tension critica o, necesaria para inducir la transformacion martensitica (efecto
superelastico). Este efecto se manifiesta por medio de un incremento acusado de o,
al reducir el didmetro de los pilares monocristalinos de dicha SMA por debajo de
900 nm, y sigue un crecimiento potencial de exponente n = -2. Se confirm6 que la
situaciéon de que, “cuanto mas pequeio, mas fuerte” (smaller is stronger), vista
inicalmente en plasticidad de metales, también es valida para la tension critica en la
superelasticidad.

Se ha elaborado una interpretacion fisica para el efecto del tamafio sobre la
superelasticidad que se fundamenta en la nucleacion homogénea de la fase
martensita. Para ello se ha propuesto un modelo atomistico de carécter elastico que
permite cuantificar completamente el efecto del tamafo observado.

El efecto superelastico es reproducible durante el ciclado y durante el tiempo. Los
resultados muestran que la superelasticidad en micro-pilares monocristalinos de
Cu-Al-Ni puede perdurar sin detrimento significativo por mas de 5000 ciclos de
nano-compresion a una deformacion constante de aproximadamente el 7 %. Este
comportamiento superelastico fue reproducible a lo largo de un periodo de tiempo
de 42 meses (3.5 anos).

Se evalu6 la capacidad de amortiguacion mecénica del efecto superelastico por
medio del factor de perdidas 7, presentando valores superiores 0.1 durante el
estudio del ciclado y la reproducibilidad en el tiempo.

Se observé un comportamiento anémalo por medio del cual la fase martensita se
estabiliza mecanicamente bajo los ensayos de nano-compresion, dando lugar a un
comportamiento pseudoeléstico tipo efecto goma. Dicha estabilizacion se revierte

facilmente por medio de un estimulo térmico (calentamiento).
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X/

¢ Se estudid el efecto superelastico en funcion de la frecuencia del ciclado. Este
estudio permitio observar y cuantificar el decaimiento de la tension critica o, como
consecuencia del efecto elastocalérico que surge de la transformacion martensitica.
Se estimé el cambio de temperatura AT (enfriamiento) asociado al efecto
elastocalorico en 13° + 2°. Adicionalmente, se observo que la histéresis mecéanica
Aoyis se incrementa con el aumento de la frecuencia de ciclado.

¢ Los ensayos de nano-compresion en funcion de la amplitud de deformacion
permitieron observar que los pilares monocristalinos de la SMA de Cu-Al-Ni
pueden alcanzar maximos de deformacion reversible cercanos al 10 %, y soportar
tensiones mecanicas de hasta 1.3 GPa sin experimentar deformacion plastica.

¢ Durante los ensayos en amplitud de deformacion, la primera sefial de deformacion
plastica (pop-in) se observo a tensiones cercanas a los 900 MPa en pilares de
diametro micrométrico (~1.5 um), y en el rango de tensiones de 1000 — 1300 MPa
para pilares con didmetros inferiores a los 500 nm. La introduccion de un ligera
deformacion plastica (pop-in) durante un aumento de carga mecanica no suprime ni
afecta significativamente al comportamiento supereldstico.

¢ Se realizaron ensayos mecanicos in situ-SEM que permitieron evidenciar de forma

directa la deformacion longitudinal y transversal que sufre un pilar de diametro

sub-micrométrico durante un ensayo de nano-compresion, asi como también el

importante desplazamiento elastico que se produce durante un ensayo de flexion (>

lum). También se evidencié que las variantes de martensita inducidas por medio de

los ensayos de nano-compresion pueden cruzar de forma homogénea todo el cuerpo

de los pilares.

Finalmente se concluye que, desde el punto de vista de la ciencia bésica, todos los
resultados experimentales que se presentan en esta Tesis, junto a sus respectivas
discusiones y analisis, contituyen un valioso aporte al entendimento del comportamieto
de las SMAs a escala micro- y nano-metrica. Al mismo tiempo se proporciona
informacion que, desde el punto de vista de la ingenieria (metodologias de fabricacion,
y los datos de caracterizacion), llevar a la implementacién de la SMA de Cu-Al-Ni tanto

en MEMS, como en otros sistemas hibridos o compuestos.
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Anexo 1. Decapado por Bombardeo Ionico

Esta técnica consiste en retirar material de la superficie de una muestra haciendo
impactar particulas altamente energéticas, en este caso, iones de argon generados en un
plasma. El material que se remueve revela una microestructura que depende de la
naturaleza quimica y fisica de la muestra tratada (ej. peso atdmico y estructura
cristalina). En este proceso de decapado intervienen condiciones instrumentales como la
intensidad, energia y angulo de incidencia de los iones. Esta técnica se utilizé en el
marco de ese trabajo de investigacion para revelar la microestructura de las peliculas

delgadas (Capitulo 4)

El equipo utilizado en este trabajo fue un PECS™ (Precision Etching and
Coating System) modelo 682 de la casa comercial Gatan Inc.(Figura A-1.1), instalado
en el SGIKer de microscopia electronica y microandlisis de materiales de la UPV/EHU.
Este equipo incorpora tres cafiones para la generacion de plasma. El caidn central es
usado para la limpieza o decapado de las muestras, mientras los dos cafiones laterales
estan dispuestos para realizar recubrimientos por medio de la pulverizacion catodica de
cualquiera de los cuatro materiales disponibles en dos blancos duales que estan dentro
del equipo (blanco derecho: Grafito/Cromo; blanco izquierda Oro-Paladio/Wolframio).
El sistema también incluye un sensor (balanza de cuarzo) que monitoriza el espesor de
los recubrimientos, y una trampa de nitrogeno liquido que se usa para mejorar las
condiciones de vacio y condensar los vapores que se puedan producir durante los

procesos de decapado.

El voltaje de aceleracion para la formacion del plasma se puede ajustar en un
rango que va desde los 1.3 keV a los 10 keV. La corriente de los iones es controlada
individualmente para cada cafion por medio del flujo de gas, el cual se manipula por

valvulas de aguja.

Dado ese conjunto de pardmetros, al que se le suma el tiempo de ataque, fue
necesario realizar una serie de ensayos para encontrar las condiciones optimas de
decapado. Dicho proceso de optimizacion se realizo utilizando la muestra CINTT como

muestra piloto. En este sentido, se llevaron a cabo diferentes ensayos, tomando como
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punto de referencia un primer ensayo que llamamos PECS 0, cuyas condiciones se

recogen el la Tabla A-1.1 junto a las de los demas ensayos realizados.

 Cres [ <— Cafion decapado

para blancos

Blanco _ _.
izquierdo =

Pre-camara
muestra

C}rolel’de éﬁ'?o

y rotacion

neguiad
Model 682 VOlta_]e
PRECISION ETCHING COATING SYSTEM " S v

Figura A-1.1 Equipo PECS™ 682 utilizado en el decapado por bombardeo iénico de las muestras estudiadas.

Tabla A-1.1 Parametros de los diferentes ensayos PECS realizados.

Angulo Corriente Voltaje Rotacion Tiempo
©) (mA) V) (rpm) (min)
PECS 0 60 300 6 25 5
PECS 1 75 81 2.5 25 10
PECS 2 75 131 4 25 10

En la Figura A-1.2 se exponen las imdgenes de SEM para la muestra piloto
(CINTT) antes del primer ataque (Figura A-1.2 (a) y (¢)) y después de este (Figura A-
1.2 (b) y (d)). Las imagenes (a) y (b) fueron adquiridas por medio de la senal de los
electrones secundarios (SE), mientras que las imagenes (c) y (d) a partir de la sefial de
los electrones retrodispersados (BSE, COMPO). Se utilizaron las dos sefiales con el
objetivo de hacer un seguimiento observando la imagen topografica (SEI) y el contraste

dado por la orientacion cristalografica (COMPO).

En las micrografias tomadas antes del ataque, Figura A-1.2 (a) y (c), se pueden
observar las rayas que deja el pulido mecanico acabado con alimina de 0.05 um. Estas

rayas, que son de algunas decenas de nanometros de grosor en superficie, son
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consecuencia de una deformacidon plastica superficial que impide observar la
microestructura caracteristica del nuestra muestra, por lo que es necesario remover

dicha capa deformada por medio del decapado idnico.

Antes Después

UPV/EHU SEI 90KV X35000 100nm WD 9.9mm

UPV/EHU SEI 50KV X50,000 100nm WD 6.0mm

UPV/EHU COMPO 10.0kV X40,000 100nm WD 10.0mm

UPV/EHU COMPO 50kV  X50,000 100nm WD 6.0mm

Figura A-1.2 Micrografias de SEM para la muestra piloto antes del tratamiento PECS 0 ((a) y (c)) y después de éste
decapado ((b) y (d)). Las fotos (a) y (b) corresponden a iméagenes del detector SE, y las (c) y (d) al detector BSE
(COMPO).

Las micrografias tomadas después del ataque PECS 0 muestran que el tratamiento
de decapado por bombardeo i6nico efectivamente remueve el material de la superficie,
eliminando las rayas del pulido mecéanico y dejando expuesta la microestructura del
material, que en este caso, muestra la presencia de variantes de martensita y fronteras de

grano tanto en la imagen SE como en la BSE.

A partir de la micrografia SE (Figura A-1.2 (b)) se puede entender que el
decapado es un proceso de ataque preferencial, ya que genera una topografia asociada a
la orientacion de las variantes de martensita. En la micrografia COMPO (Figura A-1.2
(c)) se contrasta la diferencia en orientacion cristalina de las variantes y se revelan las

fronteras de grano (flechas rojas).

Después del proceso PECS 0 también se hacen evidentes unas estructuras
circulares con apariencia de gota en ambas micrografias, SE y COMPO (Figura A-1.2

(b) y (d)). Estas estructuras, que se indican sobre la micrografia de la Figura A-1.2 (b)
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por medio de flechas rojas, son artefactos que surgen del proceso de decapado. La
presencia de estos artefactos esta asociada a la redeposicion de material como

consecuencia de un ataque relativamente agresivo.

Bajo dicha hipotesis, se decidi6 aumentar el angulo de la muestra con relacion al
cafion del plasma, asi como también disminuir la corriente y el voltaje del ataque. En
este sentido, la muestra se pulid6 nuevamente (Figura A-1.3 (a)) para ser sometida al
proceso de decapado PECS 1 (ver Tabla A-1.1). Después de este tratamiento la muestra
se observo al SEM, notandose que en esta ocasion el ataque fue menos pronunciado y
las estructuras de redeposicion no estaban, tal como se puede ver en la Figura A-1.3 (b).
Este ataque se realiz6 durante 10 minutos, y en vista de que aun no se revelaban las
variantes de martensita, y que todavia se notaban ligeramente las rayas del pulido
mecanico, se realizaron otros 10 minutos de ataque bajo las mismas condiciones del
PECS 1. Después de los ultimos 10 minutos de ataque las variantes de martensita ya se
hacen visibles, pero persisten algunas leves marcas del pulido, tal como se puede ver en
la Figura A-1.3 (c). La Figura A-1.3 expone las micrografias tomadas durante las

diferentes etapas del decapado bajo las condiciones del proceso PECS 1.

En vista de que las condiciones del ataque PECS 1 eran muy moderadas y
demandaban mucho tiempo para obtener resultados favorables, se decidid potenciar el
ataque aumentando el voltaje y la corriente. Este nuevo ataque se llamé PECS 2 (ver
Tabla A-1.1). En la Figura A-1.4 se muestran los resultados obtenidos con este nuevo
ataque. Se puede apreciar que las marcas del pulido mecénico han desaparecido
completamente y la microestructura del material se observa mediante el detector de
electrones secundarios (imagen SEI Figura A-1.4 (b)) y su contraste cristalino (imagen
COMPO Figura A-1.4 (a) y (c)), exponiendo caracteristicas microestructurales propias
del material, tal como lo son las variantes de martensita y las fronteras de grano que son

evidentes en las tres micrografias de la Figura A-1.4.

En vista de los resultados obtenidos después del proceso de decapado por
bombardeo idnico bajo las condiciones PECS 2 (Figuras A-1.4 (a), (b) y (¢)), se decidio
adoptar este procedimiento como el proceso optimo para este sistema material en

particular.
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UPV/EHU X40,000 100nm

UPV/EHU X40,000 100nm WD 59mm

UPV/EHU SEl X40,000 100nm WD 5.9mm

Figura A-1.3 Secuencia del ataque PECS 1 en dos etapas. (a) superficie inicial, muestra pulida mecanicamente antes
del decapado ionico. (b) Después de la primera etapa PECS 1. (c¢) Después de la segunda etapa PECS 1.
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UPV/EHU COMPO 50kvV X20,000 1um

UPV/EHU SEI 50KV  X40,000 100nm WD 50mm

UPVEHU  COMPO 50KV X70000 100nm WD 5.0mm

Figura A-1.4 Micrografias de la muestra CINTT después del ataque PECS 2. En las tres micrografias se hace
evidente la microestructura de variantes de martensita dentro de os granos (a) imagen COMPO, (b) imagen SE,
(c).imagen COMPO.
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Anexo 2. Analisis de una posible influencia del tallado
por FIB sobre la tension critica

Un estudio riguroso del efecto que tiene el tamafio sobre la tension critica o
requiere de un andlisis donde se evalué la posible influencia que puedan tener otros
factores sobre dicho pardmetro de interés (o.). Como ya se menciond anteriormente en
el capitulo de revision bibliografica (Capitulo 2), diversos estudios han considerado la
potencial influencia que pueden tener los dafios colaterales que estan asociados al
proceso de tallado por FIB, a saber, la deformacién superficial de la red cristalina del
pilar, y la contaminacién por implantacién de Ga™. En este sentido, durante el desarrollo
experimental del presente trabajo de investigacion se procedidé con extrema cautela,

considerando dichos aspectos de acuerdo al analisis que se expone a continuacion.

Para revelar alglin efecto secundario que pudiese estar asociado al procedimiento
de fabricacion de los pilares, se procedio a tallar una serie de pilares en tres centros de
investigacion diferentes, tal como se indica al final de la seccion 3.1.2. Este
procedimiento de verificacion demostré que, independientemente del equipo de FIB
utilizado, la tendencia del efecto del tamafio sobre la tension critica no se ve alterada, tal
como se observo y coment6 a partir de la Figura 5.14. Por consiguiente, se procedio a
analizar los pardmetros clave que pueden ser responsables de un posible dafio o

contaminacion.

Estudios realizados sobre muestras monocristalinas de Cu han mostrado que en el
corte o tallado de una pared por medio de FIB, bajo un voltaje de 30 kV y corrientes
relativamente altas (1 nA), no se generan dafos de amorfizacidon importantes en la pared
cuando el angulo de incidencia de los iones es aproximadamente paralelo a ésta, es
decir, un angulo rasante [261]. Considerando que la muestra aqui estudiada presenta un
contenido de Cu del 82 % en peso, y que las condiciones de tallado fueron de 30 kV en
condicion de haz rasante, y terminando el tallado de los pilares con corrientes de menor
intensidad que las de la anterior referencia (7.7 pA), cabe esperar que las paredes de los
pilares tallados presenten un comportamiento cercano al del estudio citado, con lo cual
las paredes de los pilares no presentaran una amorfizacién notable en su superficie. De
hecho, la amorfizacion superficial es una caracteristica que puede llegar a impedir la

transformacion martensitica, y esta situacion no se observd ni siquiera en los pilares de
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menor didmetro durante un ciclado a cientos de ciclos , tal como se presenta en el

siguiente anexo (Anexo 3).

En cuanto a una posible contaminacion con Ga, hay tres pardmetros que son
claves para tener en cuenta, el &ngulo de incidencia, el voltaje de aceleracion, y la dosis
de Ga'. Al respecto debemos reiterar que las paredes de los pilares aqui estudiados
fueron talladas con el haz de iones en incidencia rasante para minimizar la profundidad
de penetracion de los iones en las paredes. Estudios de simulacion computacional
predicen una profundidad de penetracion de los iones de Ga' en el Cu, a 4ngulo rasante,

de cerca de 12 nm a 30 kV y menos que 5 nma 5 kV [212, 219].

La concentracion atomica del Ga por contaminacion en las paredes laterales es
proporcional a la dosis, cuyo significado denota la cantidad de particulas absorbidas por
un sustrato y estd medida en numero de iones por unidad de superficie [219]. La dosis
es proporcional a la corriente del haz (medida en A=C/s), que para el caso de iones
(Ga"), es proporcional al nimero de iones por segundo (iones/s). Entonces la dosis
también es proporcional al tiempo de tallado [212, 262], con lo cual, la concentracion
de Ga por contaminacion es: Cg, =~ dosis = tiempo de tallado. Kiener et al. [212]
estudiaron, para diferentes condiciones de tallado y dosis, la posible contaminacién que
se genera durante el tallado por FIB en muestras monocristalinas de Cu [001]. Una de
las conclusiones a las que llegaron fue que incluso a 30 kV, para una corriente de 50 pA
y un tiempo de tallado de 1000 s, la concentracion de Ga (medida con una alta precision
por medio de la técnica Auger electron spectroscopy) permanece por debajo del 1 % at.,
con un espesor de penetracion inferior a los 3 nm (ver Figura 6a en [212]).
Considerando estos resultados previos se ajusto la metodologia experimental a
desarrollar en este trabajo, con el objetivo de usar dosis inferiores. En este sentido, por
ejemplo, para reducir el didmetro de un pilar de 900 nm a 600 nm (esto significa una
corteza cilindrica de 150 nm de espesor), se utilizé una corriente de 24 pA y un tiempo
de pulido de 83 s, con un paso final de 27 s con 7.7 pA. Esto significa que la dosis
empleada durante el tallado de los pilares estudiados en este trabajo es
aproximadamente 20 veces menor que la dosis minima indicada por Kiener ef al. [114].
A partir de este andlisis se puede concluir que en los pilares estudiados en este trabajo

de investigacion se puede esperar que la contaminacion de Ga alcance unos nandémetros
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de profundidad en las paredes, y que su concentracion en porcentaje atdbmico no exceda

el 0.1 %.

A pesar de la conclusion que se obtuvo a partir del anterior andlisis, en este
trabajo se realizé un experimento de verificacion tallando pilares con un voltaje de 5 kV
durante la reducciéon de los ultimos 150 nm de su diametro exterior, usando una
corriente de 15 pA y un tiempo de tallado de 220 s. Bajo estas condiciones se espera
una menor profundidad de penetracion del Ga y una menor concentracion de este
elemento en los pilares. No obstante, a 5 kV el haz de iones presentan un mayor
ensanchamiento que a 30 kV, lo cual disminuye la precision en su focalizacion,
llevando a que estos pilares presenten una mayor desviacion en el paralelismo de sus
laterales (cerca de 7°) con relacion a los de los pilares acabados a 30 kV, donde esta
desviacion se situd entre 2° y 4° para los pilares de menor diametro. Esta condicion da
lugar un ligero incremento del error sobre la medida de la seccion transversal efectiva
para estos pilares, cuya determinacion se realizd bajo el mismo criterio de medida
descrito en el apartado 5.1.2. Los ensayos de nano-compresion evidencian que los
pilares tallados a 5 kV exhiben un comportamiento superelastico similar al de los
tallados a 30 kV, y que su tension critica sigue la tendencia de estos ultimos, tal como
se puede ver en la Figura 5.14. En la Figura A-3.1 se muestra una micrografia de SEM
para uno de los pilares tallados a 5 kV y su respectiva respuesta superelastica durante
primer ciclo de nano-compresion. Este procedimiento experimental corrobora la
conclusion del parrafo anterior donde la contaminacién por Ga se considera minima y

su influencia despreciable frente al efecto del tamafio sobre la tension critica expuesto

en la Figura 5.14.

Depth (nm)
30 40 50 60
600 1 1 1 1 1 1

Stress (MPa)
(N1) peor

T {3
0.03 0.04 0.05 0.06 0.07 0.08 0.09
Strain

Figura A-3.1 Pilar tallado a 5 kV con su respectiva respuesta superelastica al primer ciclo de nano-compresion
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La tension critica para inducir la transformacion martensitica es un parametro
sensible a ligeros cambios de composicion y concentracion, por lo cual también se
podria argumentar que una pequefia contaminacion con Ga puede incrementar el valor
de este parametro, tal como se ha observado en el sistema Cu-Al-Be [263, 264], donde
un 0.1 % en peso de Be representa un disminucioén en la temperatura de transformacion
Ms de 89 °C, con un consecuente incremento de la tension critica. En este sentido, y
dado que la influencia del Ga sobre las temperaturas de transformacion en el sistema
Cu-Al-Ni-xGa no se encuentran descritas aun en la literatura, se desarrollo el siguiente

estudio para cuantificar la influencia del Ga sobre estos pardmetros de interés.

Se fabricé una serie de aleaciones del sistema cuaternario Cu-Al-Ni-xGa a partir
de una aleacion maestra de composicion semejante a la del monocristal sobre el cual se
tallaron los pilares. El lingote de esta aleaciéon maestra se homogenizo y se corto en
cinco trozos, de los cuales uno se conservo como muestra de referencia. Los otros
cuatro trozos se utilizaron para fabricar aleaciones con una adicion de Ga de 0.25, 0.5,
0.75 y 1 % en peso. Estas aleaciones se sometieron a un tratamiento térmico de 900 °C
bajo atmosfera de argon durante un tiempo de 1800 s, finalizando con un temple en
agua con hielo (este tratamiento fue igual al del monocristal estudiado). Posteriormente
se determinaron las temperaturas de transformacion de estas cinco aleaciones por medio

de medidas de DSC.

En la Figura A-3.2 se muestra la grafica de la temperatura de transformacion Ms
en funcion de la concentracion de Ga en % peso. Efectivamente se observa una
disminucion de la temperatura Ms al aumentar la concentracion de Ga. Los datos de esta
grafica se ajustaron a una relacion lineal de pendiente -45.4 K/Ga%;p.s. Ahora, teniendo
en cuenta la pendiente de la ecuacion de Clausius-Clapeiron (ecuacién 2.2) en una
aleacion de Cu-Al-Ni similar a la estudiada, do./dT = 2.2 MPa/K [103, 104], tenemos
que los resultados de este estudio predicen un incremento de la tension critica de
aproximadamente 100 MPa por cada unidad porcentual de Ga en peso (100
MPa/1%pes0Ga). Si consideramos que la contaminacion con Ga durante el tallado de los
pilares no sobrepasa el 0.1 % atémico, seglin la estimacion realizada anteriormente, es
de esperar que esta contaminaciéon con Ga cause una alteracion no superior a los 10

MPa, magnitud que cae dentro del rango de las barrar de error de la Figura 5.14.
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Figura A-3.2 Grafica de la temperatura de transformacion martensitica Ms en funcion de la concentracion de Ga en
porcentaje en peso para la aleacion cuaternaria Cu-Al-Ni-xGa. El ajuste lineal permite obtener la constante de cambio
de Ms en funcion de la concentracion de Ga.

A partir de los analisis expuestos en este anexo se puede concluir que los posibles
efectos secundarios del tallado mediante FIB (amorfizacion de la estructura y

contaminacion con Ga) no tienen una influencia significativa sobre el efecto del tamafno

sobre la tension critica o, que se expone en el apartado 5.2.
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Anexo 3. Ciclos superelasticos en serie hasta el Ciclo 200
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Figura A-2.1: Ejemplo de la
reproducibilidad del comportamiento
superelastico durante 200 ciclos de
carga y descarga mecanica en un pilar
de seccion circular con didmetro
efectivo d; = 293 nm.

En cada una de las tres graficas
se indica el namero del ciclo asociado
a un codigo de colores. Estas tres
series de ciclos estdn compuestas por
el primer ciclo de la respectiva
funcion de carga que estaba
compuesta por un total de 5 ciclos. Se
debe recordar que el efecto
elastocaldrico causa una ligera
reduccion de la tension critica de los
ciclos subsiguientes al primero. Por tal
motivo se extraen estos ciclos como
ciclos representativos de la evolucion
del comportamiento  superelastico
durante el ciclado.

En la Figura A-2.1 (a) se
observa un proceso de entrenamiento
por medio del cual la tensioén critica
disminuye durante el ciclado. Este
comportamiento ya habia sido descrito
en pilares de mayor diametro [206].

La tension critica o, evoluciona
rapidamente durante los primeros 50
ciclos, alcanzando una tendencia de
estabilidad se extiende hasta el ciclo
200, y situa a la o, entorno a los 400
MPa. A diferencia del caso descrito en
la referencia [206], donde la o, en
pilares de mayor didmetro cae hasta
los valores observados en la muestra
masiva. En ese caso, dicha situacion
se atribuy6 a la deformacion plastica
que se genera en la corona de los
pilares. Es de resaltar que el
indentador esfero-conico utilizado en
los experimentos de este trabajo no
genera huella (deformacion plastica)
en pilares de didmetros inferiores a
900 nm.
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