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Capitulo I: Introduccién

CAPITULO L. Introduccion

Las aleaciones con memoria de forma conocidas por sus siglas SMAs
(Shape Memory Alloys) se caracterizan por presentar una transformacién
martensitica que les confiere las propiedades tnicas del efecto memoria de forma
(MF) y el efecto supereldstico (ES) (Figura 1.1)[Due 90, Ots 98, Yam 11]. En la
memoria de forma, un material que ha sido deformado en su fase martensitica,
al aumentar la temperatura recupera su forma original al alcanzar su fase
austenita. Por otro lado, en el efecto supereldstico, la aleacién en fase austenita
puede ser comprimida o estirada una gran extensién y al retirar la deformacién
recuperar la forma original. Estas propiedades pueden ser utilizadas para
generar una fuerza o movimiento (MF) y almacenar energia (ES) razones por las

cuales las SMAs son denominadas materiales inteligentes.

Figura L1: (a) Transformacién genérica entre las fase martensita y austenita. Curvas de tension-
deformacién que describen (b) el efecto memoria de forma y (c) el efecto supereldstico.
[Yam 11][Sch 06]
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En la actualidad, estos materiales tienen un gran impacto y desarrollo en
piezas de tamafio macroscépico como sensores o actuadores, dando lugar a un
numero considerable de aplicaciones notablemente diferentes de la mayoria de
los materiales de base metélica y que se encuentran presenten en muchos de los
objetos que nos rodean. Desde implantes dentales y material sanitario,
componentes de automoviles, elementos de robética, asi como en objetos de uso
cotidiano como gafas, termostatos, cafeteras o detectores de humo. Al ser un
material liviano, resistente y capaz de operar altas temperaturas son utilizados
como componentes aeroespaciales [San 06, Yam 11]. Pero también estdn
teniendo un gran interés cientifico e industrial para trabajar a micro y
nanoescala, donde los esfuerzos se han visto centrados en la obtencién y
caracterizaciéon de peliculas delgadas en el desarrollo de la industria de la
microelectrénica y recientemente hay una nueva drea en la bdsqueda de

alternativas para fabricar estructuras tridimensionales en el orden de esta escala
[Miy 09, San 08, San 09, Cho 16, Gom 17].

Figura I.1: Aplicaciones de las aleaciones con memoria de forma [Jan 13][Cho 16].
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El desarrollo de las aleaciones con memoria de forma se inicia cuando en
1932 el fisico sueco A. Olander observé el efecto supereldstico en una aleacién
de Au-Cd [Ola 32]. Posteriormente, en 1938 Greninger observé la aparicién y
desaparicion de la fase martensitica al enfriar una aleacién de Cu-Zn. Pero no es
hasta 1959 cuando Kurdjumov da las primeras explicaciones del fenémeno. En
1963 Buehler desarrolla la aleacién Ni-Ti con un efecto memoria de forma muy
acusado, denominando al material Nitinol [Bue 63]. A partir de entonces se
comenzaron a investigar y desarrollar nuevas familias de aleaciones como las
basada en el sistema Cu-Zn y Cu-Al [Ots 98].

En las dltimas dos décadas se ha dedicado la mayor parte del esfuerzo de
I+D, a nivel internacional, al desarrollo de SMA para altas temperaturas, esto es
por encima de 100°C, ya que ésta es la temperatura maxima de utilizacién del
Ti-Ni que es la SMA comercialmente mds extendida a nivel mundial, el
inconveniente que presentan es que es un material caro de producir y dificil de
mecanizar [Jan 14, Ma 10]. Sin embargo, a pesar de las mds de 20.000 patentes
relacionadas con las SMA a nivel mundial y las decenas de miles de
publicaciones cientificas, hasta ahora se ha prestado muy poca atencién al
desarrollo de SMAs con muy bajas temperaturas de transformacién que
permitan explotar sus potenciales aplicaciones a temperaturas criogénicas.
Como por ejemplo, en compresores, criostatos, controladores de temperatura o
incluso componentes en equipos de superconductividad. Esto es debido a la
dificultad cientifico-tecnoldgica para encontrar las concentraciones y elementos
aleantes idéneos para obtener las propiedades de memoria de forma y efecto

supereldstico a muy bajas temperaturas.

En este grupo de investigacién se ha realizado un gran ntimero de
trabajos sobre las aleaciones basadas en el sistema binario Cu-Al, concretamente
en las aleaciones ternarias Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be. El Cu-Al-Ni presenta muy
buenas propiedades termomecdnicas en el rango de 100-200 °C en estado
monocristalino. El proceso de crecimiento monocristalino conlleva el
encarecimiento del producto pero se evitan fenémenos como la fractura
intergranular producida por la tensiones en las juntas de grano. Y ademds, al

eliminar las juntas de grano se dificulta la difusién atémica y la creacién de
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precipitados que deterioran las buenas propiedades de las SMAs [Rec 96]. Otra
caracteristica importante de estas aleaciones es la dependencia de las
temperaturas de la transformacién martensitica con la concentracién de
aluminio y niquel, resultando una reduccién de ~23 °C por cada 1% en peso de
Ni y siendo la mas importante la concentracién de aluminio ya que un 0.1 % en
peso varia la temperatura ~19 °C [Rec 97b, Rec 02]. Podemos concluir que muy
pequefias variaciones en la concentracion pueden variar mucho las
temperaturas de transformacién aunque se puede controlar con gran exactitud
[Lop 20]. El inconveniente es que para obtener temperaturas de transformacién
muy bajas la concentracién de la aleacién se aleja del punto eutectoide y tiene
tendencia a precipitar las fases estables y, por lo tanto, empobrecer sus

propiedades mecénicas.

Por otro lado, se han estudiado las aleaciones Cu-Al-Be [Bel 91, Bel 93]
donde la adicién del berilio al sistema Cu-Al hace descender fuertemente la
temperatura ~89.3 °C por cada 0.1% en peso de Be, mucho més notable que el
Ni y Al en las aleaciones Cu-Al-Ni. Pero no se ha conseguido encontrar una
temperatura inferior a 120 K que evite la estabilizacién de la martensita
destruyendo la reversibilidad de la transformacién y por ello, el deterioro de

sus buenas propiedades mecdanicas.

A partir de estos estudios se ha decidido plantear la fabricacién de la
nueva familia de aleaciones cuaternaria Cu-Al-Ni-Be para trabajar a bajas
temperaturas esperando incluso superar la temperatura de ebulliciéon del
nitrégeno liquido (77.4 K). Para ello, se ha hecho uso de la experiencia que tiene
el Grupo de Metalurgia de la Universidad del Pais Vasco en las aleaciones Cu-
Al-Niy Cu-Al-Be.

Haciendo un breve resumen de lo que se estudiard mds detalladamente
en los siguientes capitulos de este trabajo. El estudio comienza partiendo de la
concentracién eutectoide del sistema ternario Cu-Al-Ni con el fin de evitar la
precipitacién de las fases estables y sustituyendo un pequefio porcentaje de Cu
por Be (en el intervalo de 0-0.6% en peso), manteniendo las concentraciones Al
y Ni invariantes debido a que como se ha comentando antes, estos elementos

varfan notablemente las temperaturas de transformacién. Con esta base es de

10
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esperar que al igual que ocurre en las aleaciones ternarias de Cu-Al-Be, la

adicién de Be disminuya las temperaturas de transformacion.

Con todos estos antecedentes se plantearon los objetivos siguientes para

llevar a cabo el presente trabajo:

¢ Elaborar la nueva familia de aleaciones Cu-Al-Ni-Be a partir de la
concentracion eutectoide 82.8%Cu-13.2%Al-4%Ni (% en peso) e ir sustituyendo
Cu por Be en intervalos de 0.05 % hasta llegar una aleacién méxima con 0.5% de
en peso de Be. Una vez obtenidas las aleaciones se procedera a elaborar los

monocristales.

¢ Obtener el tratamiento térmico idéneo para congelar la fase austenita y

asi dotar al material de las propiedades de las SMAs.

¢ Conocer las temperaturas de la transformacién martensitica de cada una

de las aleaciones y de los monocristales elaborados.

¢ Obtener la relacién de la dependencia de la concentracién de berilio con

las temperaturas de transformacién martensitica.

. Para conocer las temperaturas de transformaciéon por debajo de la
temperatura del nitrégeno liquido es necesario la construccién de un nuevo

sistema de medida que permita obtener temperaturas préximas al helio liquido.

¢ Estudiar la microestructura de la fase austenita y martensita, para ello es
necesario realizar ensayos in-situ enfriando en el microscopio 6ptico y

electrénico de barrido.

¢ Conocer las propiedades mecdnicas mediante ensayos de deformacién

bajo carga y ensayos supereldsticos.

Una vez expuestos los objetivos de esta tesis doctoral se va a dar una
breve explicacién de los capitulos de los que estd compuesta, contando como

Capitulo I la presente introduccion.

11
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En el Capitulo II se ha realizado una revisién bibliogrifica de la
propiedades de la transformacién martensitica termoeldstica. A continuacion, se
ha presentado el estado del arte de las aleaciones que han conseguido alcanzar
las mds bajas temperaturas. Y por ultimo, se explican las aleaciones Cu-Al-Ni y
Cu-Al-Be prestando interés en las microestructuras de las fases metaestables y

martensiticas como varian sus propiedades con la concentracion.

En el Capitulo III se explica detalladamente el proceso de la elaboracién
de las aleaciones y su posterior crecimiento monocristalino especificando las
composiciones de los elementos partida y los equipo empleados. En segundo
lugar, se presentan las técnicas experimentales utilizadas para conocer las
propiedades termomecdnicas, haciendo hincapié en el equipo desarrollado en el

marco de la tesis.

En el Capitulo IV se inicia realizando un estudio del tratamiento térmico
adecuado para esta nueva familia de aleaciones y a continuacién se presentan
los resultados para las aleaciones policristalinas. Finalizando con la
dependencia de las temperaturas de transformacién con la concentracién de

berilio.

En el Capitulo V se presentan los resultados de la transformacién térmica
de los monocristales y la dependencia de la temperatura de transformacién con
la concentracién de berilio. Por ultimo, se presentan los ensayos in-situ en el
microscopio Optico y en el microscopio electrénico de barrido para la
observaciéon de la transformacién térmica y para la caracterizacion

microestructural.

En el Capitulo VI se presentan los resultados de las propiedades
termomecdnicas de una seleccion de monocristales. El capitulo aborda los
siguientes aspectos, la transformaciéon térmica bajo carga y el efecto
supereldstico, que son complementarios para la obtencién de la expresiéon de

Clausius-Clapeyron de la aleacién.

12



Capitulo I: Introduccién

Finalmente, en el Capitulo VII se realiza una sintesis de los aspectos
discutidos en relaciéon con los resultados experimentales y se presentan las

conclusiones obtenidas de todo el trabajo realizado.

13
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CAPITULO II. Revision bibliografica

En este capitulo se describe la transformacién martensitica, propiedad de
las aleaciones con memoria de forma (SMAs, Shape Memory Alloys)
responsable de la memoria de forma, el efecto supereldstico y alto
amortiguamiento. A continuacién se hace una revisién de las aleaciones que
hasta hoy han alcanzado las mds bajas temperaturas. Por dltimo, como se
desconocen las propiedades de las aleaciones Cu-Al-Ni-Be que se van a estudiar
en el presente trabajo, se van a describir las caracteristicas principales de las

aleaciones Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be en las que han sido basadas.

I1.1. Transformacion martensitica

I1.1.1. Introduccion

La transformacién martensitica es una transformacién en estado sélido
displaciva, de primer orden y con una deformacién homogénea de la red que
conduce a un cambio de estructura cristalina dominada por un mecanismo de
cizallamiento [Coh 79]. Una transformacién displaciva es aquella que ocurre sin
difusién, donde los desplazamiento atémicos son cooperativos y menores que
las distancias atémicas. Al no ser necesaria la difusién de dtomos a larga
distancia, no sélo se puede observar a altas temperaturas, sino que también
pueden tener lugar a temperaturas bajas donde los movimientos difusivos de
los 4dtomos son insignificantes [Way 83]. Otra consecuencia del caracter
displacivo es que dos dtomos inicialmente vecinos siguen siéndolo después de
que la transformacién haya ocurrido. De esta manera la nueva fase, martensita,
mantiene la misma composicién y orden atémico de la fase inicial, austenita
[Ahl 86]. El hecho de ser una transformacién de primer orden lleva asociado un
cambio de entalpfa durante la transformacién asi como una coexistencia de las

fases austenita y martensita en el equilibrio termodindmico.

La transformacién martensitica se puede clasificar en dos grupos [Ots
98]:  transformacion martensitica termoeldstica 'y no termoeldstica. En la
transformacién martensitica termoeldstica, la deformacién que produce la

transformacién es absorbida eldsticamente tanto por la matriz que rodea a la

17
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martensita como por la propia red y estructura de la martensita creada, de
forma que existe un equilibrio entre la energfa libre de Gibbs y otros térmicos
de origen no quimico que controla el avance de la transformacién [Wol 93, Ort
88, Kur 59]. Esta condiciéon es alcanzada en las interfases que se encuentran en
movimiento durante el enfriamiento, dando lugar a la transformacién directa 'y en
el calentamiento a la transformacion inversa. Por lo tanto, un cambio de
temperatura hace que el equilibrio se mueva, de manera que enfriando o
calentando se consigue hacer avanzar y retroceder la interfase
austenita/martensita. La fuerza motriz en este tipo de aleaciones es muy
pequefia, la interfase muy moévil bajo enfriamiento y calentamiento y la
transformacion es reversible, en el sentido de que la martensita vuelve a la fase
austenita en la orientacién original, este hecho es conocido como efecto de
memoria de forma [Lin 81]. Olson y Cohen [Ols 75] propusieron como condicién
necesaria y suficiente para que una transformacién martensitica se comporte
termoeldsticamente, que el cambio de volumen y forma asociada a la

transformacién no genere deformacién pldstica.

El otro grupo son las transformaciones no termoeldsticas, al contrario
que en el caso anterior, la fuerza motriz requerida para la transformacién es
muy grande y la interfase se hace inmévil a partir de que la martensita crezca
hasta un tamafio critico. La transformacién inversa tiene lugar en la mayoria de
los casos mediante la renucleacién de la matriz, lo que contribuye a que la

histéresis sea muy elevada y la transformacién no es reversible.

En el presente trabajo vamos a estudiar aleaciones con memoria de forma
que tienen una transformacién martensitica termoeldstica. Este tipo de
transformacién se puede inducir por temperatura, tensién o una combinacién
de ellas. En la figura II.1 se observa la fase austenita estable en el punto (1),

realizando un enfriamiento la transformacién a fase martensita comienza a la
temperatura Mg (martensite start) y el material estard completamente
transformado con variantes auto-acomodantes cuando alcanza la temperatura
Mp (martensite finish) encontrandose en el punto (2). Si se vuelve a calentar se

produce el proceso inverso, comienza a transformar a fase austenita a la

18
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temperatura Ag (austenite start) y estard completamente transformada cuando

alcanza la temperatura Ap (austenite finish) volviendo al punto (1). Si de nuevo

se vuelve a enfriar la aleacién (1 al 2), aplicando una carga mecdnica sobre la

fase martensitica se produce la reorientacién de variantes completdndose a una
tension of , obteniendo la situacién del punto (3). Al retirar la carga aplicada se

observa una deformacién remanente (4) que desaparece calentando el material
recuperando la forma original (1). Este hecho se conoce como efecto de memoria
de forma simple. Existe el efecto de memoria de forma doble el cual se consigue
mediante un proceso de entrenamiento del material, obteniendo que recuerde
su forma tanto en la fase austenita como martensita, imponiéndose asi las
formas geométricas de ambas fases. De manera que una vez “entrenada” la
aleaciéon se pueden alternar las formas geométricas (1) y (4) calentando y
enfriando. Por ultimo, partiendo del sistema donde el material estd a una
temperatura constante en fase austenita (1) es sometido a una carga mecdnica
alcanzando a una determinada tensién la fase martensita (5) , cuando esta carga
se anula el material recupera su forma inicial (1), este efecto se denomina

pseudoelasticidad o efecto supereldstico.

Figura II.1: Esquema del efecto memoria de forma simple, memoria de forma doble y efecto

supereldstico [Jan 14].
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II.1.2. Termodindmica y cinética de la transformacién martensitica

termoelastica

En una transformaciéon martensitica termoeldstica se puede observar la

coexistencia de la fase austenita y martensita bajo condiciones de equilibrio. La

estabilidad de las fases depende del balance energético (AGP™M) de las fuerzas

que producen la transformacién, dicho balance tiene un término de origen

quimico (AGS"M)y otro de origen no quimico (AGE&’M) (figura I1.2(a)). La

variacion de energia libre de Gibbs de origen quimico proviene de las diferentes
estructuras atémicas de las fases austenita y martensita. La variacion de energia

libre de origen no quimico tiene dos contribuciones. El primer término

(AGE"™)hace referencia a la energfa de deformacién eldstica entre la fase

austenita y martensita que se almacena durante la transformacién directa y se
libera en la inversa, que proviene de la acomodacién de los cambios de forma y
volumen asociados a la transformacién junto con la energia asociada a las
interfases. La segunda contribucién se denomina trabajo interno [Wol 93] o
trabajo de friccion (AWg,) [Ort 88] y tiene como origen la energia disipada en el
movimiento de las interfaces durante la transformacién directa e inversa. Este
término (AGEBM) es el responsable de la histéresis térmica que presentan las

transformaciones termoeldsticas.

AGP™M = AGHM+AGRg" (IL1)
AGNGM=AGg ™ + AW, (I1.2)

el

La transformacién en el caso ideal donde no hay contribucién de los
términos no quimicos tendria lugar a la temperatura T, donde las energias

libres de Gibbs de ambas fases son iguales, como se puede ver en la figura
I1.2(b). Para que la transformacién martensitica termoeldstica inducida térmicamente
tenga lugar es necesario que se produzca un subenfriamiento que genere una
variacion de la energfa libre de Gibbs negativa que actiie como energia motriz
de la transformacién para aportar la energia necesaria para generar las primeras

interfases y la energfa de deformacion eldstica asociada. Por ello, la

transformaciéon directa comenzard a una temperatura Mg<T) a medida que
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avanza la transformacién directa la energia almacenada se va haciendo mayor

(es mds complicado acomodar deformaciones) y se necesita mds
subenfriamiento que aporte una mayor AGq. Debido a esto, la energia eldstica
almacenada es la responsable de que la transformacién no se complete a la

misma temperatura sino que finaliza a una inferior Mg. Del mismo modo la
transformacién inversa comenzard para una temperatura Ag>T, finalizando a

otra superior Ag, como se observa en la figura I1.2(c) . En el caso de que no
existiera esta energia eldstica pero si el termino de trabajo interno, las
temperaturas Mg y Ag coincidirian y las Ag y Mg también, obteniendo un ciclo

de histéresis paralelo (figura IL2. (d)). En cambio, lo que ocurre es que ambos
términos energéticos estdn presentes y como consecuencia se tiene un ciclo de

histéresis con temperaturas que no coinciden en la transformacién directa e
inversa (Mg=Ap y Ag=Mg) donde la anchura de este ciclo corresponde con el

trabajo interno disipado (figura II.2 (e)) [Ort 88, Ots 98].

Teniendo en cuenta estas contribuciones, la situaciones de equilibrio para
la transformacién directa austenita(P)- martensita (M) (I1.3) e inversa (I1.4) se

pueden expresar:

P—M, AGH™™ — AGE™M + AWg, = 0 (IL.3)

el

M—P, —AGH™ — AGg™ + AWg, = 0 (I1.4)

el

Durante la transformacién directa AGg <0 de manera que esta energia
hace de energia motriz mientras que los términos AG,+WF, se oponen a ella. En

la transformacién inversa ocurre que la energia del termino eldstico AG,| nos es

devuelta y contribuye a favorecer la transformacién, actuando como energia

motriz, especialmente en los primeros pasos de ésta. Debido a esto la

transformacién inversa puede comenzar a una temperatura inferior T; donde
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(a)

(b) (c)

(d) (e)

Figura IL.2: (a) Dependencia de la temperatura con las energias libres de la fase martensita y la
fase austenita (P se refiere a la austenita y M a la martensita) [Ots 98]. Ciclo de la fraccién
transformada, si hay contribucién de: (b) la energia quimica, (c) la energia quimica y la energia
eldstica, (d) la energia quimica y el trabajo interno y (e) la energia quimica, la energia eldstica y

el trabajo interno [Ort 88] [Liu 14].

La transformacién martensitica termoeldstica, al ser de primer orden,
lleva asociado un calor latente a la transformacién AHQ. En las medidas de

calorimetria durante la transformacién directa se libera calor, por lo tanto, es
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una transformacién exotérmica, mientras que la transformacién inversa es
endotérmica ya que absorbe calor, de esta manera, se va a denotar Qy; y Qp el
valor absoluto de el calor medido durante la transformacion directa e inversa en
una transformacién martensitica termoeldstica inducida por temperatura.

Durante la transformacién directa parte del calor latente (—AHQP_)M) es

P-M

almacenado como energia eldstica (Eg

) o disipado como trabajo interno

(Wgp). En la transformacién inversa, el calor latente (AHQM_’P) es absorbido por

M-P

la aleacién y la energia eldstica es liberada (—E¢ "), por otro lado, el trabajo

interno (Wpi~F) pone de manifiesto la oposiciéon del movimiento de las
interfases durante la transformacion. Como consecuencia, el calor medido en la
transformacion directa e inversa se puede expresar como [Ort 88]:

P—M; —Qm = —AH"M+EEM + WhM (IL5)

el

el r

Las transformaciones martensiticas también se pueden inducir por una
tension aplicada al material, o incluso de forma mixta, con tensién y variaciones
de temperatura combinados. Ambas magnitudes estdn acopladas mediante una

relacién Clausius-Clapeyron [Chr 82]:

do ASEM AHEPM L7
dTO = SP—>M = _TOEP—>M ( ) )

Donde o es la tensién mecénica uniaxial, AS5"™ y AHS"Mson 1a entropia

y entalpfa asociada a la transformacién, e"Mes la deformacién asociada a la

transformacién y T, es la temperatura de equilibrio termodindmico que se la

considera como: T, = 2 (Mg + Ap)[Wol 93].
2

Para finalizar cabe indicar la diferencia de nucleacién de las martensitas
segin el tipo de transformacién. Esto es posible porque la fase austenita
presenta una simetria superior que la martensita. Los dominios de martensita
que tienen una misma orientacién cristalografica se denominan variantes. En la

transformacién térmica todas las variantes son equivalentes y tienden a formar
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grupos autocomodantes que minimizan el cambio de forma macroscépico. En
cambio en la transformacién inducida por tensién, ciertas variantes se

encuentran favorecidas con respecto a otras por la tensién [Ots 98].
II.2. Aleaciones para bajas temperaturas

El presente trabajo tiene como interés de partida el estudio de una nueva
familia de aleaciones que exhiba unas temperaturas de transformacién muy
bajas, sea estable térmicamente y tengan las propiedades de memoria de forma
y efecto supereldstico. Esto es debido a que hasta ahora se ha prestado muy
poca atencién a este tipo de aleaciones por su dificultad cientifico-tecnolégica
para obtener las temperaturas de transformacién y las propiedades de memoria
de forma y efecto supereldstico a muy bajas temperaturas. A continuacién, se

hace un repaso de las aleaciones que han alcanzado bajas temperaturas.
IL.2.1. Aleaciones con base Ti

Las aleaciones de Ti-Ni tienen una transformacién martensitica
termoeldstica con una histéresis en torno a 30 K y exhibe unas excelentes
propiedades de memoria de forma y efecto supereldstico. La dependencia de las
temperaturas de la transformacién de fase martensitica con la composicién estd
descrita desde que Wang, Buehler y Pickard describieron, cerca de la
estequiometria, el sistema binario Ti-Ni [Wang 65]. La variacién de la

concentracion de Ni hace que las temperaturas de transformacién cambien,
concretamente la Mg permanece constante hasta valores precisos de esta

dependencia han sido publicados [ Fre 10] un contenido de niquel de 49.7% Ni

(% en at.) y a partir de ahi comienza a decrecer. Este hecho, se explica porque la
fase Ti,Ni comienza a precipitar [Tan 97]. Afiadiendo un tercer elemento al

sistema Ti-Ni-X, las temperaturas de transformacién también varian. Se ha
encontrado que el Cr, V, Pd, Au, Zr o Cu son buenos candidatos para obtener

temperaturas de transformacién mds bajas como se puede ver en la figura 1.3
[Ots 05]. Con la adicién de cobre, se ha conseguido obtener una temperatura Mg

de 120 K, segin se puede ver en los trabajos de revisién [Due 90, Ots 05] y en

los trabajos mds recientes sobre estas SMA donde también se ve que la adicion
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de Cr en el sistema binario decrecen las temperaturas pero no tanto como en el
caso del cobre [Yam 11, Fre 15]. Lo mismo puede decirse incluso para las

aleaciones de Ti-Ni-Nb desarrolladas para los acoplamientos a bajas
temperaturas patentados con el nombre de Cryofit® y cuya temperatura Mg

estd también por encima de 120 K [Due 90].

(a) (b)

—— Lindquist-Wayman
u i Nig,Pd,)
80 - ® T (Nig Pty
+++-Honma -
B.,7 % ---- Eckelmeyear
40 P Thoma,Kao m Hi
et Angst.Thoma, Kao N, | )/

ZriotTi/.é

aMs (K)

(b) x(at%)

Figura IL.3: Dependencia de la temperatura Mg con la concentracién de Ni en las aleaciones Ti-

Ni [Fre 10].(b) Dependencia de la temperatura de transformacién con la adicién de un tercer

elemento a la familia de aleaciones Ti-Ni-X [Ots 05].

Las aleaciones Ti-Nb fueron desarrolladas como sustitutas de las Ti-Ni
en aplicaciones biomédicas. En su estudio se encontré que un 1% at. de Nb
puede variar hasta 40 K las temperaturas de transformacién (figura I1.4) [Kim
04, Kim 06]. Ademds afiadiendo un tercer elemento se puede jugar con las

propiedades termomecdnicas o las temperaturas de transformacién. Afiadiendo
un 1 at% de Ta o Sn, Mg decrece 30 K y 35 K respectivamente en la aleacién Ti-

22Nb [Miy 06]. Un 1% at. de Pt hace decrecer la temperatura de transformacién
160 K, es decir, cuatro veces mds que el Nb como sustituto de este pero es
menos efectivo para aumentar la tensién de deformaciéon de las aleaciones
supereldsticas Ti-Nb [Kim 07]. El Sn hace decrecer la temperatura 150K con un
incremento del 1 % at. en las aleaciones Ti-16Nb-Sn [Tak 02]. E1 Mo también
decrece la temperatura 120 K con 1% at. en las aleaciones 21Nb-2Mo y Ti-18Nb-

3Mo [AlZ 10]. El 1% at. Cu decrece la Mg 100 K [Hor 07]. Y el Al decrece Mg 40
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K por cada 1 % at. [Fuk 04, Ina 07] .El resultado es que ninguna de estas

aleaciones tienen temperaturas de transformacién por debajo de 120 K.

Figura IL.4: Dependencia de la Mg con el Nb en las aleaciones Ti-Nb [Kim 06]

I1.2.2. Aleaciones con base Cu-Zn

En el caso de las aleaciones binarias de Cu-Zn se encontr6 una
concentraciéon en la cual la temperatura de transformacién termoeldstica Mg

estd a 30 K, con una histéresis de transformacién muy grande de 48 K [Pop 64].
El problema que tiene es la inestabilidad, con una fuerte tendencia a la
precipitacién de las fases estables incluso a relativamente bajas temperaturas
[War 74]. Es por ello, por lo que la hace inviable para aplicaciones practicas. En
consecuencia a este hecho, se desarrollé la familia de aleaciones ternarias de

Cu-Zn-Al teniendo en cuenta que la adicién de Al aumenta la temperatura de
transformacion Mg. Las SMAs de Cu-Zn-Al presentan temperaturas de

transformacién martensitica termoeldstica por encima de 150 K, ya que las
concentraciones requeridas para temperaturas mds bajas las vuelven a hacer
muy inestables metalirgicamente e inviables para aplicaciones practicas [Ots
98, Del 78]. La adicién de otros elementos aleantes, como el Mn, no mejora esta

situacién y de hecho los acoplamientos Permacouple® patentados para baja

temperatura con estas aleaciones, presentan una temperatura Mg superior a

220 K [Due 90].
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I1.2.3. Aleaciones con base Cu-Al

Las aleaciones binarias de Cu-Al presentan la transformacién
martensitica termoeldstica con altas temperaturas de transformacién, siendo
muy inestables por la fuerte tendencia a la precipitacion de las fases estables
[War 74]. Por ello se las ha aleado con otros elementos como el niquel, berilio y

manganeso.

La familia de Cu-Al-Ni ha sido ampliamente estudiada y la ecuacién de
la dependencia de las temperaturas de transformacién con la concentracién de

aluminio y niquel estd precisamente establecida [Rec 99a, Rec 02, Lop 20]. La
temperatura Mg mds baja obtenida para estas aleaciones estd por encima de 120

K, debido a que con las concentraciones requeridas para obtener bajas
temperaturas de transformacién, la aleacién tiene tendencia a precipitar las

fases estables [Per 06], perdiéndose las propiedades propias de las SMA.

Las aleaciones de Cu-Al-Be fueron desarrolladas para tener la Mg en un

rango entre medias y bajas temperaturas [Bel 91, Bel 93] ya que la adicién de Be
decrece fuertemente las temperaturas de transformacién. Sin embargo, la
temperatura de transformacién mds baja conseguida para la maxima adicién de

Berilio (0,65 Be %peso) fue de 126 K, esto es todavia por encima de 120 K. Por
otra parte, cabe indicar que estas aleaciones presentan un orden atémico DOj;
[Jur 95], que facilita los procesos de difusién a corta distancia (en comparacién
con el orden L2,), de modo que estas aleaciones son fuertemente sensibles a los

procesos de estabilizacién de la martensita [Gon 03, Kus 04a] que destruye la

reversibilidad de la transformacion martensitica.

La familia de Cu-Al-Mn fue inicialmente desarrollada como una aleacién

mds ductil de base Cu-Al para temperaturas medias y bajas, llegando a

obtenerse temperaturas Mg de 150 K con variaciones de composicién [Kai 96,

Sut 99]. Aunque un trabajo de esa época indicé una Mg de 92 K [Zak 96], tales
temperaturas no han sido reproducidas y en posteriores trabajos sobre estas

aleaciones [Zhe 07, Li 09] las temperaturas Mg mds bajas encontradas son de
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120 K y 117 K respectivamente. Ademds dependiendo de la composicién
quimica de la aleacién la dependencia de la composicién con la temperatura de
transformacién varia como se puede ver en las figura IL.5 (a) y (b) [Zhe 07]. Si
bien recientemente [Nii 18] se han publicado resultados de una aleacién con
efecto supereldstico hasta 4 K. Pero no se indica la dependencia de las
concentraciones para obtener diferentes temperaturas de transformacién. En un
estudio se obtuvo que la temperatura de transformaciéon es mds sensible a la
concentraciéon de Al que de Mn, pero las aleaciones con menos cantidad de Al y
mayor de Mn tienen mejores propiedades supereldsticas con un incremento de
la ductilidad [Mal 08]. Nuevamente, la adicién de un cuarto elemento aleante
hace que las temperaturas varien como se puede ver en la figura IL.5(b).
Elementos solubles en la aleacién como Ag, Ni y Sn hacen que la temperatura
decrezca linealmente, mientras que para otros menos solubles como el Ti o Co

la dependencia no es lineal [Sut 99].

(a) (b)
600 4
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400 ]
300 4
200 ] ®)
-~ 100 4
% 2
g% o
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2001
300 4 (1) Cu(79-81)wt.%- Al (8-9.5)wt.%.- Mn(10.9-12)wt.%
(2) Cu(81-85)wt.%- Al (10-1D)wt.% . Mn(5-7.5)wt.%
-400 4 (3) Al(20-25)wt.% .- Mn(5-10)wt.%
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Figura IL5: (a) Dependencia de las concentraciones de Cu,Al y Mn con la temperatura Mg [Zhe

07]. (b) Dependencia de las concentraciones del cuarto elemento aleante en la familia de

aleaciones Cu-Al-Mn-X [Sut 99].

En base a estos resultados, se ha decidido desarrollar en el marco de esta
tesis doctoral una nueva familia de aleaciones cuaternarias Cu-Al-Ni-Be
tomando como base el sistema Cu-Al-Ni. La adicién de berilio podria mejorar
las propiedades mecdnicas y aumentar el rango de temperaturas donde se
induzca la martensita 3’ (con pequefio ciclo de histéresis). Como el berilio no

afecta a la concentracion eutectoide, las concentraciones de Cu-Al-Ni se van a
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fijar préximas a la concentracién eutectoide de dicho sistema ternario. De esta
manera, cabe esperar que el sistema cuaternario evite la estabilizacién de la

martensita que se genera en las aleaciones Cu-Al-Be.

II.3. Cristalografia de las aleaciones con memoria de forma con
base Cu-Al

I11.3.1. Introduccion

En primer lugar, se van a explicar las propiedades de las aleaciones del
sistema Cu-Al y a continuacién las de las ternarias Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be. Cabe
esperar que como la nueva familia de aleaciones cuaternaria Cu-Al-Ni-Be
estudiada en la presente memoria tiene muy poco contenido de Be las

propiedades sean similares a las de Cu-Al-Ni.

En las aleaciones de base Cu-Al y en general en las aleaciones en base a

un metal noble, la transformacién martensitica se produce a partir de una fase
metaestable llamada fase austenita . Como se puede observar en el diagrama
de fases del sistema binario Cu-Al (figura I1.6), la fase 3 desordenada es estable
en un amplio rango de concentraciones a altas temperaturas hasta que a 567 °C

tiene lugar una descomposicién eutectoide en las fases y rica en Al y la a rica en
Cu.

Para inducir la transformacién martensitica en las aleaciones Cu-Al es

necesario congelar la fase § de manera que quede retenida por debajo de la

temperatura donde es estable, para ello se realiza un enfriamiento rdpido desde
esta fase. El tratamiento térmico necesario para obtener la fase § metaestable es
un tratamiento en solucién solida a alta temperatura y un posterior templado a
bajas temperaturas. La fase (3 presenta la estructura ctibica desordenada A2 (Im-
3m) y al realizar el temple sufre una transicién desorden-orden a la fase ctibica
DOj ordenada (Fm-3m) donde se duplica el pardmetro de red [Lan 08] (figura
I1.7).
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Figura IL.6: Diagrama binario Cu-Al, la regién sombreada en gris corresponde con la fase 8
[Mas 86].

(a) (b)

Figura IL.7: (a) En la parte superior se presenta la estructura ctibica desordenada A2 (Im-3m) y
en la inferior la fase ctbica ordenada DOy (Fm-3m) donde se duplica el pardmetro de red

respecto a la fase A2 desordenada. (b) Esquema de las fases obtenidas a partir de la fase f§ segin

el proceso de enfriamiento.
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La transformacién martensitica se produce a partir de la fase f
metaestable cizalldandose los planos {110} en la direccién [1-10] y provocando
faltas de apilamiento. De este modo, los planos basales de las estructuras

martensiticas derivan de los planos {110}. Debido a que la martensita hereda el
orden de la fase 3, obtendremos diversos ordenamientos atémicos en el plano

basal de la martensita en funcién de la fase .

Existen tres tipos diferentes de martensitas segtin la secuencia de

apilamientos [Del 94]:

- o: tiene un apilamiento ABC... donde el cizallamiento inhomogéneo

ocurre por maclado.

- f’: tiene una secuencia de apilamiento ABCBCACAB... donde el
cizallamiento inhomogéneo ocurre por una irregular o regular

distribucién de apilamientos desordenada.

- Y': estd caracterizada por un AB... o ABAC... donde el cizallamiento

inhomogéno ocurre por maclado.

Como la martensita hereda el grado de orden de la fase f, a partir de la

fase p se pueden obtener diferentes martensitas [Del 94], de modo que:

- Lafase B, desordenada, da lugar a las martensitas o', 'y y’

- Lafase B, orden DO;, da lugar a las martensitas o'y, f'1 v v'1
- Lafase f,, orden B2, da lugar a las martensitas o'y, ' > y Y >

- Lafase B3, orden L2;, da lugar a las martensitas o'z, B3y ¥'3

Si por el contrario la velocidad de enfriamiento es lo suficientemente
lenta como para mantenerse dentro del diagrama de equilibrio, se producird
una descomposicién en las fases estables a y y. La fase estable a tiene una
estructura cdbica centrada en las caras, donde el aluminio estd en solucién
s6lida sustituyendo los dtomos de Cu (Fm-3m). El pardmetro de red depende

de la concentracién de aluminio pero estd comprendido entre 0.361 y 0.366 nm.

La fase a, es una estructura ctibica ordenada (Pm3m) con fronteras de antifase
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periédicas [Duv 71]. La fase y; es una estructura cdbica ordenada de

estequiometria compleja préxima al CugAl, ( P43m, a= 0.8699 nm) apareciendo

en las zonas ricas en aluminio del diagrama de fases.

En lo que sigue se van a exponer las propiedades mds importantes de las

aleaciones ternarias Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be.
I1.3.2. Aleaciones Cu-Al-Ni
I1.3.2.1. Diagrama de fases

Las aleaciones Cu-Al-Ni se basan en la adicién de niquel al sistema
binario Cu-Al, reduciendo notablemente las temperaturas de transformacion.

Una consecuencia de la adicién de niquel es la reduccién de la difusién del

cobre y el aluminio, lo que hace que la fase § sea mds estable, de manera que la
frontera entre la fase B y la fase (B y y,) se desplaza hacia concentraciones

mayores de aluminio [Mwa 85]. La concentracién eutectoide se desplaza hacia

concentraciones mds altas de aluminio segtin la siguiente relacion [Muk 88]:
Cg(%Al) = 11.65 + 0.39 - %Ni (IL.8)

La transformacién martensitica que tiene lugar a partir de la fase f§ se
encuentra en el rango de concentraciones del 13-15 % Al 'y 3-6 % Ni (% en peso).
Al ser un compuesto ternario el diagrama de fases tiene cuatro componentes,
con el fin de estudiar el efecto de la temperatura sobre las aleaciones ternarias
es mds util realizar cortes en el diagrama manteniendo una concentracién fija de
alguno de los elementos. En la figura II.8, se presenta un diagrama de fase Cu-
Al-Ni para el 3% de Ni (% en peso) [Sun 90].
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Figura I1.8: Diagrama de fases de la aleacién Cu-Al-Ni para un 3% de Ni (% en peso) [Sun 90].

Observando que existe una fuerte relaciéon de la composicién con las
temperaturas de transformacién V. Recarte et al. [Rec 97b, Rec 02] realizaron un
estudio en monocristales de Cu-Al-Ni con distintas concentraciones obteniendo

la relacién:
Ms(2C) = 2433 — 169.6 - %Al — 19.1 - %Ni (% en peso) (I1.9)

En esta ecuacion se puede ver la fuerte dependencia de las
concentraciones de Al y Ni con la temperatura, resultando una reduccién de las
temperaturas de transformacién de ~20 °C por cada 1% en peso de Ni y siendo

la mds importante la concentracién de aluminio ya que un 0.1 % en peso varia

la temperatura Mg~17 °C.

Recientemente se ha realizado una correccién de esta dependencia de la
temperatura Mg con la concentracién de Al y Ni. La ecuacién anterior hace

referencia a monocristales de Cu-Al-Ni que han sido sometidos a un

tratamiento de solubilizacién a 900 °C durante 30 minutos y un posterior temple
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a 0 °C para congelar la fase . En cambio en este nuevo estudio, se ha afiadido

posteriormente al tratamiento un envejecimiento a 180 °C durante 24 h para

completar el ordenamiento atémico L2, [Lop 20].

Ms(K) = 2973 — 187 - %Al — 23.6 - %Ni (% en peso) (IT.10)

I1.3.2.2. Descripcion de las fases estables y fases martensiticas

La fase austenita § presenta a alta temperatura una estructura ctbica

centrada desordenada A2 (Im3m), de pardmetro de red a=0.291nm (figura I1.9)
[Rod 89]. Para evitar la descomposicién eutectoide y obtener una aleacién que

exhiba las propiedades termomecdnicas es necesario, al igual que en el sistema
binario Cu-Al, realizar un tratamiento en solucién sélida a 900 °C durante 30
minutos y un temple a 0 °C, seguido de un tratamiento de envejecimiento a 180
°C durante 24 h para congelar la fase 3. Durante este proceso se producen dos
ordenamientos: uno a primeros vecinos del tipo B2 con grupo espacial Pm3my

pardmetro de red a= 0.291 nm que se denomina f, [Nak 90] y otro a segundos

vecino que da lugar a una estructura L2, con grupo espacial Fm3m y pardmetro

de red de a= 0.582 nm, donde se observa que al realizarse este segundo

ordenamiento se ha duplicado el pardmetro de red, a esta fase se le denomina
denominado B3, ya que se determiné el orden L2; por difraccién de neutrones
[Per 02] (figura I1.9). Estas temperaturas de transicién desorden-orden A2-B2 y

B2- L2, se midieron mediante resistividad eléctrica [Rec 97a].
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Figura I1.9: (a) Fase austenita 33 a alta temperatura: estructura cubica centrada desordenada A2 (Im3m),
a= 0.291 nm [Rod 89]. (b) Fase B2 tras el ordenamiento a primeros vecinos: fase 3, (Pm3m), a= 0.291

nm (c) Tras el ordenamiento a segundos vecinos: fase 3, L2; (Fm3m), a= 0.582 nm [Rec 97a].

En el caso de no realizar un tratamiento térmico adecuado para congelar
la fase B3 y si la velocidad de enfriamiento es lo suficientemente lenta como
para mantenerse dentro del diagrama de equilibrio, se producird una
descomposicién en las fases a, y; 0f,". La fase y; es una fase intermetélica

compleja que se encuentra dentro del rango de concentraciones ricas en

aluminio. El pardmetro de red es a= 0.87350 nm [Per 03] prdcticamente 3 veces

el de la fase § y grupo espacial P-43m. La fase aes la fase del Cu con una
estructura cabica centrada en las caras, donde el aluminio y el niquel entran en

solucién solida sustituyendo los dtomos de cobre. El pardmetro de red es
a= 0.3608 nm [Sun 90] y el grupo espacial Fm-3m. La fase ', es una fase ctbica

ordenada del intermetdlico Ni-Al con pardmetro de red a= 0.289 nm y grupo

espacial Pm-3m. La gran afinidad del niquel y aluminio tienden a formar esta
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tase dentro del diagrama ternario y también a ordenarse a primeros vecinos en
la fase B, ordenada (esta fase (3, aparece con ‘ en el diagrama de fases [Sun 90]

porque todavia no se habia definido la nomenclatura martensitica [Del 94], se
realiza esta indicacién para no llevar a confusién con las fases martensiticas, ver

figura I1.8).

Por otro lado, si se realiza el tratamiento térmico en solucién solida
congelando la fase 33 a bajas temperaturas puede tener lugar la transformacién

martensitica termoeldstica. De la misma forma que ocurre en el sistema Cu-Al,

ésta tiene lugar con la cizalladura de los planos {110} en la direccién <1-10>

(figura I1.10). Los tres tipos de martensitas resultantes son: o', " 3, Y’ 3.

Figura II.10: Fase L2;: Imagen del plano de cizalladura {110} para obtener los tres tipos de

martensita.

La martensita '3 es la mds termoeldstica con una histéresis térmica

entorno 10-20 K. La estructura cristalina fue resuelta por Tokonami et al. [Tok

79] con un grupo espacial A2/m, apilamiento 18R y los siguientes pardmetros

cristalinos: a= 0.4430 nm, b= 0.5330 nm, c= 3.819 nm y = 89.0 °.

En este trabajo la celda unidad utilizada es la descrita por Ibarra et al.
[Iba 06a] obtenida a partir de los resultados de difracciéon de neutrones, segin la

nomenclatura de las tablas internaciones de cristalografia. El apilamiento es 6R
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en vez de 18R y la estructura es monoclinica con un grupo espacial C2/m

(figura I1.11) siendo los pardmetros cristalinos:

a=1.38017 nm, b= 0.52856 nm, c= 0.43987 nm y =113.6 °

Figura II.11: Imagen de la celda unidad de la martensita p’; (6R) [Iba 06a].

La martensita y’; tiene una estructura cristalina ortorrémbica, grupo

espacial Pnmm (figura 11.12) y los siguientes pardmetros de red [Iba 06a],

obtenidos a partir de los resultados experimentales de Ye et al. [Ye 90]:

a= 0.53424 nm, b= 0.42244 nm, c= 0.43896 nm

Figura I1.12: Imagen de celda unidad de la martensita y'; (2H) [Iba 06a].

La martensita a’; solo se puede observar en la transformacién inducida

por tensién y para tensiones elevadas. La estructura cristalina es monoclinica ,
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grupo espacial A2/m (figura I1.13) y tiene los siguientes pardmetros de red [Tok
79]:

a= 0.4500 nm, b= 0.5235 nm, c=1.276 nm y = 89.2°

Figura I1.13: Imagen de la celda unidad de la martensita o3 (6R) [Tok 79].

I1.3.2.3. Descripcion cristalografica entre la correspondencia de la fase

B3y las variantes de la fase martensitica §’;

La fase 33 de alta temperatura posee un orden L2,, que es una estructura

ctibica centrada en las caras [Rec 97a]. Como se ha visto la transformacion

martensitica termoeldstica tiene lugar con la cizalladura de los planos {110}g.

Este mecanismo genera un fuerte campo de tensiones en la matriz que rodea a
la fase martensitica recién nucleada. Para reducir esta tensién se produce una
deformacién de la nueva red, generada mediante maclado o faltas de
apilamiento. Estos mecanismos no cambian la estructura de la martensita,
produciendo deformacién homogénea de la red y generando un plano

invariante, sin rotar ni deformar, entre ambas fases [Ots 98].
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El plano de cizalla de la fase 35 va a corresponder con el plano basal de la

fase martensitica. Las estructuras ctbicas poseen 6 planos {110}g cada uno con

dos posibles sentidos de su normal. Saburi [Sab 79] describié las relaciones

cristalograficas entre martensitas para diferentes SMAs cuya fase B poseia un

orden B2 o0 DOj [Sab 79]y es vdlido para aquellas que posean un orden L2; [Iba
06b, Egi 17].

En el caso de la martensita f’; cada uno de los planos de cizalla {110} de
la fase B3 posee una direccién de cizalla con dos sentidos posibles (110), dando

lugar a 12 relaciones f3<>f'3. Se nombran mediante niimeros latinos del 1 al 6

asociado al plano basal del que proceden. Para diferenciar entre las 2 variantes
de un mismo plano basal, se prima una de ellas. Por dltimo, para cada una de
las 12 relaciones existen dos planos de hdbitat cristalograficamente
equivalentes. Los planos de hdbitat posibles para cada una de las 12 soluciones
anteriores se marcan con un signo (+) o (-) [Sab 80]. En este trabajo se ha
modificado la tabla de las soluciones que da Saburi para cada una de las
variantes [Sab 80], de acuerdo a la estructura de martensita utilizada dada por
[Iba 06a] y representada en la figura II.11. De este modo, se obtiene la tabla II.1

donde se muestran las 24 variantes posibles.

Las 24 variantes, las cuales estdn relacionadas por planos de macla,

aparecen formando 6 grupos de 4 variantes autoacomodantes. Los planos de
hébitat de las cuatro variantes estdn entorno de un polo {110}, para minimizar

la deformacién de la red [Sab 79]. Estos grupos autoacomodantes se denotan

con numeros romanos [Sab 80]. En la figura I1.14 se muestra la proyeccién
estereogréfica de la fase 5 con los grupos autoacomodantes correspondientes a

cada polo y en la figura II.15 la relacién de orientacién para los 6 grupos, todo

esto teniendo en cuenta la estructura cristalina utilizada por [Iba 06a].
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VARIANTES | (100) | [001] g | [010]4
. + (011) | [011] | [100]
(011) | [011] | [100]
y + (011) | [o11] | [100]
(011) | [011] | [100]
) + (011) | [o11] | [100]
(011) | [011] | [100]
o + (011) | [011] | [100]
(011) | [011] | [100]
3 + (1o1) | [101] | [010]
(1o1) | [101] | [010]
» + (101) | [101] | [010]
(101) | [101] | [010]
. + (1o1) | [101] | [010]
(101) | [101] | [010]
" + (101) | [101] | [010]
(1o1) | [101] | [070]
5 + (110) | [110] | [001]
(110) | [110] | [001]
5 + (110) | [110] | [001]
(110) | [110] | [001]
¢ + (110) | [110] | [001]
(110) | [110] | [001]
o + (110) | [110] | [001]
(110) [110] [001]

Tabla I1.1: Correspondencias entre la fase B3 y las 24 variantes de las fase martensita '3 con

una ordenacién 6R [Sab 79,Egi 17].
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(a) (b)

Figura II.14: (a)Proyeccién estereografica de la fase (3, las direcciones normales a los planos
basales estdn indicadas en rojo y el nimero al que corresponden en azul. Las normales a los

planos de habitat de la martensita '3 se han indicado mediante polo en verde segtn [Egi 17].

(b) Imagen de la estructura equivalente a la proyeccién estereogréfica de la fase 3.

Figura II.15: Relacién de orientacion de las diferentes variantes de martensita para los 6 grupos

autoacomodantes seguin [Sab 79, Egi 17].
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Cuando la deformacién es obtenida mediante maclado, la estructura
cristalogréfica de la martensita no varia, ya que dos cristales en relacién de
macla estdn relacionados por una operacién de simetria con respecto a un plano

0 a un eje de rotaciéon. Hay tres tipos de relacién de macla [Ots 98] :

a) Tipo I: proviene de un plano {110} de la fase 3 o un giro de 100°

entorno al eje [104] de la fase f'5.
b) Tipo II: proviene de un plano irracional o un giro de 80° entorno al eje

[104] de la fase f'5.
c) Twin compound: proviene de un plano {100} de la fase f; o un giro de

180° entorno al eje [102] de la fase p/s.

I1.3.2.4. Caracteristicas de la transformacion martensitica en Cu-Al-Ni

a) Influencia de la composicién en las temperaturas de transformacién.

La composiciéon de la aleaciéon no solo tiene una fuerte relacién con las
temperaturas de transformacién, también tiene una gran influencia en el tipo de
martensita inducida. En la figura I1.16 se puede ver el tipo de martensita segin
el porcentaje en peso de niquel y aluminio. Las regiones amarilla, verde y azul

indican las zonas de existencia de las martensitas f's, f'3+y'3, v'3 respectivamente

que estdn separadas por las lineas negras [Rec 97b]y la linea azul indica la

concentracion del eutectoide [Muk 88]. Se observa que un enriquecimiento de
aluminio en la aleacién favorece la martensita y'5 frente a la martensita p';,

siendo el efecto del niquel el contrario [Fri 89, Fri 90, Rec 97b, Rec 99a, Rec 02].
Existiendo una regién de concentraciones de coexistencia donde aparecen

ambas martensitas.
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Figura I1.16: Diagrama del tipo de martensita inducida térmicamente en funcién de las
concentraciones de aluminio y niquel [Rec 97b, Rec 02]. Las lineas negras indican las fronteras
entres las distintas regiones de las fases martensiticas. La linea azul hace referencia a la

concentracién eutectoide [Muk 88].

b) Influencia del grado de orden en las temperaturas de transformacién

En la transformacién martensitica no hay difusién y por ello, la
martensita hereda el orden de la fase austenita. Se ha observado que el
incremento del orden L2; a segundos vecinos frente al B2 que es a primeros

vecinos produce un incremento en las temperaturas de transformacién [Hum
89, Rec 97b]. La evoluciéon del grado de orden con tratamientos de

envejecimiento y su influencia en la transformacién fue estudiado en [Rec 99b,
Rec 99¢].

c) Dependencia de la orientacién con la deformacién supereldstica

La transformacién martensitica 3’5 puede ser inducida térmicamente

pero también por tensién. La tensién critica para la transformaciéon y la

deformacién médxima durante la transformacién dependen de la orientacién
cristalina de la fase 33 con respecto a la tensién critica aplicada como se puede
observar en la figura II.17 (a) en la que se muestra el efecto supereldstico para

distintas orientaciones cristalinas. El modulo de Young de la fase 3, que
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también depende de la orientacion cristalina del monocristal con respecto a la
tensién ha sido medido para las diferentes orientaciones de la fase fs,

obteniéndose que en la direcciéon <001> es 10 veces menor que en la <111>
(figura I1.17 (b)) [Hor 88].

(a) (b)

Temlle Slress {MPo)
S
T '\[ !

0 24 681002468 1002408608
Strain  (*W)

Figura IL.17: (a) Dependencia de la orientacién de las curvas tensién-deformacién para la

transformacién p3-f’3 en un monocristal Cu-Al-Ni. (b) Dependencia del modulo de Young con

la orientacién calculada para la fase f5 de las aleaciones Cu-Al-Ni [Hor 88].

Para una composicién dada la temperatura y la tensiéon aplicada van a
determinar el tipo de transformacién martensitica que va a tener lugar. En la

tigura I1.18 se puede observar que si la aleacién se encuentra en la fase

martensita Y3 al aplicar una tensién se induce la martensita ”’;, mientras que
desde la fase 3 se induce la martensita ’;. Siendo la $”’; una fase metaestable y
la p’; una fase estable. Por ultimo, para tensiones elevadas, tiene lugar la

transformacion f”” 3—a’ 3 0 ' 3—>a’ 3 [Ots 79, Sak 89].
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Stress —>

Tensile

Temperature —>

Figura I1.18: Diagrama de fases en funcién de la tensién aplicada y la temperatura [Ots 79] para
las aleaciones Cu-Al-Ni. En este gréfico se ha utilizado el subindice 1 aunque segun la notacién

propuesta en este trabajo el subindice seria 3.

I1.3.3. Aleaciones Cu-Al-Be
I1.3.3.1. Diagrama de fases

Las aleaciones ternarias Cu-Al-Be desarrolladas inicialmente por Higuchi
et al. [Hig 82, Hig 88] y posteriormente por Belkaha y Guenin [Bel 90, Bel 91, Bel
93] son interesantes porque incorporando una pequefia cantidad de Be al
sistema binario Cu-Al se reducen considerablemente las temperaturas de

transformacién. En su trabajo determinaron la dependencia de las temperaturas
Mg en funcién de la concentracién de aluminio manteniendo la concentracién

de berilio constante y viceversa. Partiendo de los datos que se pueden ver en las

figuras I1.19 (a) y (b) se obtuvo la siguiente relacién para calcular la temperatura

Mg en funcién de la concentracién [Bel 90, Bel 91, Bel 93].

Ms(2C) = 1245 — 71%Al — 893%Be (% en peso) (I1.11)
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(a) (b)

Figura IL.19: (a) Representacién de las temperaturas Mg en funcién de la concentracién de Al (%
en peso) para una concentracién de 0.47% de Be. (b) Representacién de las temperaturas Ms en
funcién de la concentracién de Be (% en peso) para una concentracién de 11.7% de Al [Bel 90,
Bel 91, Bel 93].

Como se puede observar en la relacién existe una fuerte dependencia de

la concentracién de Be con la temperatura Mg. La variacién de un 1% de Be en

peso conlleva una variaciéon de casi 893 °C en la temperatura Mg. Por lo tanto,

variando ligeramente la concentraciéon de Be se pueden variar las temperaturas
de transformacién martensitica en un rango de temperaturas de 123-423 K.
Aunque esto presenta una gran ventaja por ofrecer un amplio rango de
temperaturas de transformacion el inconveniente es que hay que tener una
control muy preciso en la concentracién a la hora de elaborar las aleaciones. El
rango de concentraciones para que se pueda dar la transformacién martensitica

son concentraciones ricas en Cu, 10-13 % de Al y 0.3-0.7 % Be (% en peso).

La adicién de Be al sistema binario Cu-Al no varia la concentracién del
punto eutectoide ya que la cantidad de Be que se afiade a la aleacién no es muy
grande, sin embargo, la temperatura eutectoide se ve reducida [Bel 90, Bel 93].
En la figura I1.20, se muestra el diagrama de fases pseudo-binario para una
concentracion fija de 0.47 %Be. Al comparar con el diagrama binario de la

tigura I1.6, se observa que la temperatura eutectoide desciende unos 50 °C. Por

otro lado, la aleacién ternaria presenta una nueva regiéon (o+p+y;) entre la

temperatura eutectoide y la temperatura minima a la cual la fase f es estable.
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Figura II1.20: Diagrama de fases pseudo-binario del sistema Cu-Al-Be para una concentracién de

0.47% de Be (en peso) [Bel 90, Bel 91, Bel 93]. La fase y, que aparece en el diagrama nosotros la

denominamos y.
I1.3.3.2. Descripcion de las fases martensiticas

La fase austenita 3 presenta a alta temperatura una estructura ctbica
centrada desordenada tipo A2 (Im-3m), con pardmetro de red a= 0.2912 nm.

Para evitar la descomposicion eutectoide y obtener una aleacién que exhiba las
propiedades termomecdnicas es necesario congelar la fase f. Durante el

templado, de acuerdo con [Bel 91, Jur 95, Jur 97] la fase B sufre una sola

transicién desorden-orden pasando de una fase desordenada A2 a una fase 3;

con orden a segundos vecinos DO; (Fm-3m) y pardmetro de red a= 0.5825 A

[Mor 98].
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Figura I1.21: En la parte superior se presenta la estructura ctibica desordenada A2 (Im-3m) y en
la inferior la fase ctibica ordenada DO3 (Fm-3m) donde se duplica el pardmetro de red respecto

a la fase A2 desordenada [Mor 98].

Como la aleacién Cu-Al-Be se ordena en una estructura DO5; durante el
proceso de temple, se utiliza el subindice 1. Los tres tipos de martensitas

resultantes son: oy, 1" y v1.

La martensita ;" (18R) se induce en un amplio rango de temperaturas y

por ello existe poca informacién sobre las demds. Fue descrita por [Mor 98] con
los siguientes pardmetros cristalogréficos: a= 0.446 nm, b= 1.275 nm, c= 0.522
nm y y= 83.6°. Partiendo de las posiciones atémicas determinadas por Moreau
[Mor 98] y empleando el programa Structure Data Converter & Editor del
Bilbao Crystalographic Server [BCS] se ha determinado el grupo espacial
equivalente y compatible con las tablas cristalograficas. Se caracteriza por tener
una estructura cristalina monoclinica con 6 planos compactos (6R) y grupo

espacial Pm con los siguientes pardmetros cristalinos [Lop 15]:

a= 0.446 nm, b= 0.522 nm, c= 1.275 nm y f= 96.4°
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Figura II. 22: Tlustracién de la martensita 8’y (6R) [Lop 15].

La martensita 04" (6R) presenta una estructura monoclinica con los

siguientes pardmetros cristalograficos [Mor 98]:
a= 0.446 nm, b= 0.4475 nm, c= 0.522 nm
I1.3.3.3. Estabilizacion de la martensita

El mecanismo predominante en la estabilizacion de la martensita en
aleaciones de base Cu, es debido al bloqueo de las interfaces por los defectos
[Man 87]. Este mecanismo se considera efectivo cuando existe una alta
concentracién de vacantes en sobresaturaciéon provenientes del templado desde
altas temperaturas. La estabilizaciéon de la martensita trae consigo un aumento
de las temperaturas de la transformacién inversa y puede incluso inhibir
parcialmente la transformacion, este fenémeno se denomina hiperestabilizacién
de la martensita [Kus 04b]. En esta caso la transformacion inversa ocurre en dos
pasos, en el primero, la martensita transforma sin hiperestabilizar y en el
segundo la martensita hiperestabilizada a temperaturas mds elevadas. Esta
transformacién no se da por el movimiento de la interfase austenita/ martensita,
sino por renucleacién de la fase austenita dentro de la martensita [Kus 04a, Kus

04b] perdiendo el cardcter termoeldstico de la transformacion.
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La estabilizaciéon de la martensita es un problema comin en las
aleaciones de base Cu, siendo mds sensibles las Cu-Al-Be [Gon 03, Sap 03] que

las Cu-Al-Ni. Para evitar este hecho se realizé un estudio con el fin de encontrar

el tratamiento adecuado para obtener la fase austenita 3, metaestable y evitar la

estabilizacién de la martensita. El tratamiento consiste en un tratamiento en
solucién solida a 750 °C durante 30 minutos bajo atmédsfera de argén con
posterior templado en agua a 100 °C seguido de un envejecimiento de 24 h a
180 °C [Lop 13]. De esta manera se fomenta un aumento del orden DO; de la
fase B; y la eliminacién de la sobresaturacién de vacantes provenientes del

templado.
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