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IN T E R A C C IÓ N  E N T R E  l'R E C riM T A D O S Y LA T R A N S F O R M A C IÓ N  

M A R T E N S ÍT IC A  EN M O N O C R IS T A L E S  DE CuA IN i C O N  M E M O R IA  DE

FO R M A

R E SU M EN

Para cierto rango de com posiciones quím icas de CuAINi, esta aleación exhibe los 

efectos m em oria de forma y pseudoelástico. Estos son producto de una transform ación 

m artensitica (TM ) term oeiástica inducida desde una fase (3 de alta tem peratura obtenida 

a tem peratura am biente en forma metaestable. Esta transform ación m artensitica puede 

ser inducida por enfriam iento o  por aplicación de carga mecánica.

Las aleaciones de CuAINi son prom isorias para su uso com o núcleo actuador en 

dispositivos que tengan que funcionar a altas temperaturas. Por lo tanto, resulta 

interesante investigar la respuesta term o-m ecánica de estas aleaciones para su uso 

específico a determ inados rangos de tem peraturas. Para esto, se estudian las aleaciones 

luego de ser som etidas a diversos tratamientos térm icos de envejecim iento.

En este trabajo se abordó el estudio de la respuesta term o-m ecánica de 

m onocristales de Cu-14.3%  A I-4.1% Ni (% peso) ju n to  con un análisis de la 

m icroestructura luego de som eterlos a envejecim ientos a 200 ®C y  250 ®C estando el 

m aterial en fase p. A raíz de estos tratam ientos térm icos se produce la precipitación de 

fases estables, con lo cual es primordial estudiar la interacción entre estos precipitados y 

las transform aciones m artensíticas inducidas para com prender el com portam iento del 

material.

Para este análisis se utilizaron técnicas de difracción de rayos X, m ediciones de 

resistencia eléctrica en función de la tem peratura, ensayos m ecánicos de tracción, 

m icroscopía óptica, m icroscopía electrónica de barrido (SEM ) y  m icroscopía electrónica 

de transm isión (TEM).

P a lab ra s  clave: M ateriales con m em oria d« forma; A leaciones base cobre; 

Transformaciones martensíticas; Tratam ientos térm icos; Precipitación.
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IN T K R A C T IO N  B E T W E E N  PR EC IIM TA TES AND M A R T E N S IT IC  

T R A N S F O R M A T IO N  IN SH A PE  M E M O R Y  CuAIN i S IN G L E  C R Y ST A L S

A B ST R A C T

For a weli-deflned chemical com position range o f  CuAINi, this alioy exhibits 

shape m em ory and pseudoelastic efTccts, Both eftects are producís o f  a ihennoelastic 

m aiiensitic transfonnation (M T) induced from a high tem peraiure p phase obtained al 

room lem peraturc in a m etaslable State. The m artensitic transform ation can be induced 

by cooling or by m eans o f  an applied meehanical load.

CuAINi alloys are prom ising for Iheir use in actuator devices ihal work at high 

tem peralures. Therefore, it is inieresting to study iis thermomechanical response for ils 

specific use at deiertnined ranges o f  temperature. So. the alloys are studied after being 

subjected to different thermal aging treatments.

In this work the iherm om echanical response o f  Cu-14.3%  AI-4.1% Ni (%wi.) 

single crystals was studied with a microstruciural analysis after thermat treatments at 

200 °C and 250 "C applied to the p phase. Due lo the thermal treatments, the 

precipitation o f  siable phases occurs. For this reason, it is im peraiive to study the 

interaction between ihe precipitates and the m artensitic transform ation induced in ihe 

alloy in order to undersland the m aterial behavior.

For the analysis, the following techniques were used; X-ray diffraction, electrical 

resistance vs. tem perature m easurem ents, tensile tests, optical m icroscopy, scanning 

electrón m icroscopy (SEM ) and transm ission electrón m icroscopy (TEM).

Key w ords: Shape memory materials; Copper base alloys; M artensitic transformations; 

Thermal treatments; Precipitation.

R Herschberg, Tesis Je  maestría. I  Sábalo. 2015



C anH ulo I: IN T R O D U C C IÓ N

1. a . C a rac te rís tic a s  generales de  las a leaciones con m em oria de form a

H llerschherg. Tesis de maesiria. /. Sábalo. 2015

Las aleaciones con memoria de forma (en inglés SMA: Shape M emory Alloys) 

presentan efectos term o-m ecánicos m uy distintos a las aleaciones convencionales, los 

cuales son posibles por la presencia de una transform ación m arlensitica (TM ) de 

características reversibles.

La prim era vez que se reportó la transform ación m artensítica en aceros fue a 

finales de 1890 por A do lf M artens, la cual es de carácter irreversible. El concepto de  la 

TM term oelástica, que explica en parte la reversibilidad de este cam bio de fase -  

indispensable para el efecto memoria de forma -  fue propuesto en 1949 por K urdjum ov 

y  Khandros, al estudiar de forma experim ental las transform aciones inducidas por 

tem peratura en aleaciones de CuZn y  CuAl [1]. Aún así, recién en 1963 se encontró la 

prim er aplicación ingenieril para esta clase de aleaciones cuando B uehier y  sus 

colaboradores descubrieron el NiTi m ientras estudiaban m ateriales aptos para protección 

contra el calor [2]. Ya para 1990, el negocio de las aleaciones con m em oria de form a a 

nivel mundial excedía los 30 m illones de dólares, y  crecía a un ritm o de 25%  anual. 

Además, se les han encontrado varias aplicaciones; estents cardiovasculares, 

interruptores eléctricos, marcos para anteojos, conectores electrónicos, arcos de 

ortodoncia, entre otros [3-6],

Las aleaciones con TM  term oelástica presentan varios efectos, com o por 

ejem plo, el de memoria de forma, el pseudoelástico, el de doble m em oria de forma y  el 

efecto gom a, siendo los dos primeros los m ás importantes. El efecto m em oria de forma 

consiste en deform ar de manera aparentem ente plástica al material estando por debajo de 

una cierta tem peratura (Mr), pero luego al aum entar su tem peratura por arriba de cierto 

umbral (Ar) la aleación recupera de manera total su forma m acroscópica. Esto puede 

observarse esquem áticam ente en el diagrama de tensión (o )  en función de deform ación



(e) en la Fig. 1.1 (a). Por otra parte, el efecto pseudoelástico consiste en recuperar su 

forma original tras haberle sido aplicada una carga mecánica, incluso cuando el material 

supera el rango de deform aciones del limite elástico (siem pre manteniendo la 

tem peratura por arriba del umbral Ar). Este com portam iento se encuentra ilustrado en el 

diagram a de tensión (ct) en función de deform ación (e) en la Fig. 1.1 (b). Estas 

propiedades singulares son generadas por transform aciones m artensíticas, ya  sean 

inducidas por carga aplicada o por temperatura.

Las únicas aleaciones que han alcanzado cierto grado de uso com ercial son las de 

NiTi y  las de base cobre, las cuales presentan características distintas. Las de NiTi 

poMcristalino presentan m ayores deform aciones para el efecto m em oria de forma (8%. 

m ientras que sólo un 4%  aproxim adam ente para las de base Cu), son térm icam ente más 

estables, presentan una m ayor resistencia a la corrosión, una m ayor ductilidad y  son 

biocom patibles. Por otra parte, las aleaciones de base Cu son m ucho más económicas y 

presentan un proceso de fabricación más simple, pueden ser fundidas y e.Mruidas al aíre 

con facilidad, tienen un mayor rango de posibles tem peraturas de TM y una mayor 

conductividad eléctrica y  térm ica. Ejem plos de las aleaciones base cobre son CuZnAl y 

CuAINi y  en algunos sistem as en los que se agrega un aleante en pequeñas proporciones 

para afinar el tam año de grano. La desventaja principal de este segundo grupo de 

aleaciones radica en que son altam ente susceptibles a la fractura intergranular, por lo 

cual son m uy difíciles de producir a escala industrial [6].

R Herschberg. Tesis de maestría, i  Sábalo. 2015

Fig. 1.1: Tensión (a ) en función de la deform ación (e) mostrando: (a) el efecto memoria 

de forma y  (b) el efecto pseudoelástico [7],



I. b. C a rac íe rís tic a s  generales de una tran sfo rm ac ió n  m artensítica

R Herschberg. Tesis de maesiria. /. Sábalo. 2015

La TM  es un cam bio de fase de prim er orden sólido-sólido, atérm ica, no difusiva 

y donde ios átom os se mueven a distancias m enores a las interatóm icas por una 

distorsión de corte de la estructura cristalina. Com o los átom os no difunden dentro  de  la 

matriz, la martensita hereda de su fase madre (p) la com posición quím ica, los defectos 

de la red cristalina y  el ordenam ienio atómico.

Com o esta transform ación no es difusiva -  los átom os de la red no m igran a  otros 

sitios de la red cristalina -  no hay cam bios de com posición quím ica de la m atriz y  la 

transform ación ocurre en tiem pos muy cortos e independientes de éste. Por lo cual, si la 

transform ación se induce por enfriam iento, a una dada tem peratura la aleación 

presentará un cierto porcentaje de m artensita generada, y  su cantidad sólo aum entará a 

m edida que la tem peratura decrezca. C abe destacar que la martensita generada presenta 

m enor sim etría cristalográfica que la fase madre.

A m edida que la transform ación tom a lugar, en la interfaz entre la fase P y  la 

m artensita se genera un plano invariante que no presenta ni rotaciones ni distorsiones 

prom edio • llam ado plano de hábito • lo cual perm ite que la energía de deform ación sea 

mínim a, aún cuando en el material se generan deform aciones de corte que incluso 

provocan un cam bio de volumen. Debido a que esta interfaz tiene la capacidad de 

moverse con facilidad es que a estas transform aciones m artensíticas se las denom inan 

“term oelásticas” . Este nombre se debe a que la variación total de energía libre consiste, 

principalm ente, en dos términos: energía elástica y  energía libre quím ica. De esta forma, 

la interfaz entre la fase madre y  la martensita se m ueve fácilmente variando la 

tem peratura, con lo cual la histéresis en las tem peraturas de transform ación es pequeña. 

Cuando se observa la m icroestructura resultante, la m artensita presenta forma de placas 

finas o  tipo agujas, tal com o se puede apreciar en la Fig. 1.2.

Cuando la martensita retransforma a la fase de  alta tem peratura, no se produce la 

nucleación de la fase madre, sino que, las placas de m artensita retroceden y  se vuelven 

cada vez m ás delgadas. M icroscópicamente hablando, lo que sucede es que todos los



átom os regresan a sus antiguas posiciones de equilibrio, generando que la muestra 

recupere su forma m acroscópica anterior.

R. Herschberg. Tesis de maesiria. /  Sábalo. 2015

Fig. 1.2: M icrografla óptica donde puede observarse martensita 2H en forma de agujas 

en una aleación C u -14.2% Al-4.2%  Ni (% en  peso) [3).

1. c. E s tru c tu ra s  c ris la linas

I.  c. 1. F a s e  p

Estas aleaciones presentan una fase madre p desordenada de estructura A2 (bcc) 

con una concentración electrónica (e/a) de aproxim adam ente 1,5. La Fig. 1.3 muestra un 

corte binario del sistem a ternario al 3%  en peso de Ni. y  se puede apreciar que la mayor 

estabilidad de p se encuentra aproxim adam ente para 14% en peso de Al.
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Fig. 1.3: Diagrama de fase para el sistem a tem ario de CuAINi, con Ni al 3%  en peso [3],

Para conseguir esta estructura a tem peratura am biente se debe enfriar 

rápidam ente desde el rango de tem peraturas en donde la fase m adre es estable - 

aproxim adam ente entre 800 ®C y  1000 °C. De esta manera se la puede obtener en forma 

m etaestable a tem peratura ambiente. A medida que la tem peratura decrece durante el 

tem plado, la estructura cristalina presenta dos ordenam ientos: el prim er ordenam iento 

(B2) es a prim eros vecinos; m ientras que el segundo ordenam iento es a  segundos 

vecinos (DO3). Las tem peraturas de ordenam iento B2 y  DO3 para C u-13.4%  A I-4.0%  Ni 

(% peso) son 707 “C y  522 °C respectivam ente [6).

La Fig. 1.4 m uestra ocho celdas bcc, correspondientes a la estructura del CuAINi. 

Sí se define com o la probabilidad de que un átom o i (Cu, Al, N i) esté en un sitio  j  (I,

II, III, IV); para la fase madre, en su estado desordenado (A2) es:

p ¡  =  p>> =  p / «  =  p . / v
( l - l )
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Fig. 1.4: Esquema donde se pueden visualizar las ocho celdas bcc. Los números 

rom anos indican sitios en la red cristalina. Esquema extraído de [8).

Para el caso del ordenam iento B2 se cumple: 

p i  ^  p i i  ^  p ía  =  p tv

Y para el ordenam iento DOj: 

p j = p ‘‘ = p¡“ *

Para el caso particular del CuAiNi [6]. el ordenam iento B2 se cumple;

CtfcWÍ
nf/í — D¡V
^CuAl

( 1.2 )

(1.3)

(1.4)

Y para el ordenam iento DO.i:

=  P c U  =  PcÍ ai *  Pm ( 1 .5 )



I. c. 2. E s lru c tu ra s  de las m artcn sitas  inducidas

K. Herschherg. Tesis de maestría. /  Sábalo. 2015

Las estructuras m artensiticas inducidas por enfriam iento o  por aplicación de 

carga m ecánica consisten en apiiam ientos de planos com pactos. Para caracterizar a  las 

fases m artensiticas se utilizó la notación Ramsdell, que con un número indica la cantidad 

de planos que se apilan en un periodo, m ientras que la letra indica la sim etría de la 

estructura resultante. Para el caso de la mariensita 18R (también llamada P’), son 18 

planos com pactos los que se apilan en un periodo y  tienen una sim etría rom boédrica, 

m ientras que para la 2H (llamada y’), consiste en 2 planos com pactos repetitivos y 

presenta una sim etría hexagonal.

Siguiendo el estudio hecho por Nishiyam a y  Kajiwara [9], se describe el cam bio 

estructural para la fase madre con estructura B2 (ver Fig.1.5), pero el razonam iento es 

sim ilar para el caso en que la fase madre presente una estructura DO,v A partir de  la 

estructura B2, se puede pensar que el plano (1 I0)b2 se encuentra apilado de la forma 

A iB iA iB i (Fig. 1.5 (b)). Cuando se genera el cam bio de fase, el plano (I 10)b2 cam bia a 

un plano más compacto (OOI)m (ver Fig. 1.5 (c)) al contraerse a lo largo de  la dirección 

[0 0 I]b2 y  elongando a lo largo de [ I I 0 ]b2, así el ángulo indicado cam bia desde 70° 32 ' a 

uno cercano a los 60°. Al momento en que el plano se vuelve com pacto com o se m uestra 

en Fig. 1.5 (c) se originan tres planos en la secuencia; A ,B ,C ... y  así se pueden originar 

distintas secuencias de apilamiento. Todas las m artensitas inducidas presentan el m ism o 

plano basal [>ero difieren en sus secuencias de apilam iento. Cuando se tiene en cuenta el 

ordenam iento, los átom os en el plano basal no forman hexágonos perfectos, sino que 

existe una distorsión debido a la diferencia de tam años atóm icos. Esta distorsión hace 

que la estructura (3’(18R) se convierta en m onoclínica, pero la estructura y’(2H) no se 

encuentra afectada por esta distorsión. La secuencia de apilam iento para cada estructura 

es:

•  I8R: A B ’ C B ’ CA^ C A ' B A ' B C ‘ B C  AC* A B '

• 2H; AB'
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(OüiIb,

(c)

B

A B C  

(d) 2H(1T)

Fig. 1.5: Cam bio estructural de B2 en la transform ación martensítica. (a): fase p con 

ordenam iento B2, (b ) ;  plano (I I 0 ) b2, ( c) : plano (OOI)m luego de la transformación 

m artensilica, (d): secuencia de apilam iento para y ’(2H). Esquema extraído de [3],

La diferencia entre los planos sin primar y los primados proviene del orden 

heredado de la fase matriz. En la Fig. 1.6 (a) puede apreciarse un plano basal típico de 

las estructuras m artensíticas m ientras que en las Fig. 1.6 (b) y  (c) se puede apreciar la 

secuencia de apilam iento para las estructuras y’ y  P ’ respectivamente.
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. ^ 5 .

tí

A »  C C100I A B C  
-OOQIij-»

(a) (e)4;[tfta(2T);i

Fig. 1.6; (a) Plano basal de una martensita, (b) y (c); secuencia de apilam iento para las 

estructuras y’ y  p ’ respectivam ente. Los circuios abiertos representan átom os de Al, los 

círculos cerrados los de Cu-Ni y  Cu-AI. Esquem a extraído de [10].

I. d . C a ra c te rís ticas  de  las tran sfo rm acio n es  in d u cid as  p o r te m p e ra tu ra

Una manera de inducir las TM a partir de la tase madre p es por enfriam iento, 

conocida com o transformación espontánea. Para determ inar estas tem peraturas 

características (Ms, Mr, As y  Ar) se mide alguna magnitud física que varía sensiblem ente 

con el cam bio de fase. En este caso se eligió la resistividad eléctrica, y  se la registra en 

función de la tem peratura de la muestra. Se m ide esta magnitud fisica por el m étodo de 

las cuatro puntas.

La martensita generada a partir del enfriam iento depende fuertem ente de la 

com posición quím ica de la aleación y  de los tratamientos térm icos aplicados a la 

m uestra. Debido a esto, se pueden inducir las m artensitas P’ ( 18R), y’ (2H ) o  una m ezcla 

de ambas. Al ser esta transformación inducida por temperatura, se pueden generar 24 

variantes distintas de una dada martensita.
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A  p a rtir  d e  la fa se  m ad re , la m u es tra  co m ien za  a  en fria rse  h as ta  lleg ar a  una 

tem p era tu ra  esp ec ífica , M s, en  d o n d e  co m ien za  la  T M . A  m ed id a  q u e  se  co n tin ú a  

en frian d o  la  a leac ió n , la  tran sfo rm ac ió n  m arten sítica  av an za  h a s ta  q u e  a lcan za  la  Mr, 

in d ican d o  q u e  la  m u es tra  se en cu en tra  co m p le tam en te  en  e s tad o  m arten sítico . A l 

ca len ta r la  m u estra  d e sd e  e s te  es tad o , la  tem p era tu ra  au m en ta  h as ta  q u e  a lcan za  la  A s, a 

p a r tir  d e  la  cua l la  m arten sita  co m ien za  a  re tran sfo rm ar a  la  fa se  m ad re . La 

re tran sfo rm ac ió n  co n tin ú a  h as ta  q u e  se  a lcan za  la  tem p era tu ra  Af, in d ican d o  q u e  la 

m u es tra  y a  se  en cu en tra  n u ev am en te  en  fase p.

L as T M  esp o n tán eas  fu e ro n  an a lizad as m ed ian te  m ed ic io n es  de  re s is ten c ia  

e léc trica  en  ftm ción  de la  tem p era tu ra . C o n  es ta  técn ica  se  o b tien en  cu rv as  s im ila res  a  

la s  q u e  m u es tra  la  F ig . 1.7. E n  e s ta s  cu rv as  se  p u ed e n  id en tifica r la s  cu a tro  tem p era tu ras  

ca rac te rís ticas  (M*, Mr, As y  A f) y  d o s  v ariab les  m u y  usadas:

•  E l ancho  de h is té resis : d ife ren c ia  en tre  M s y  A r

•  E l in te rv a lo  d e  tran sfo rm ació n : d ife ren c ia  en tre  M f y  M s - e n  o tra s  p a lab ras , el 

so b re en fn am ien to  n ecesario  p ara  p ro d u c ir  d e  m an era  co m p le ta  el cam b io  d e  fase.

R. H erschberg , T esis d e  m aestr ía , / .  Sába lo , 20 1 5
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F ig . 1.7: C u rv as  d e  re s is ten c ia  e léc trica  en  fu n c ió n  de  la  tem p era tu ra , p a ra  (a ) la 

tran sfo rm ac ió n  m arten sítica  a  2H  o (b ) 18R; (c ) en  caso  en  q u e  s e  tra te  d e  u n a  m ezc la  de

am bas [6].
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0,0041 -

enfriamiento
calentamiento

Ms= -36*C 
Mf= -92X  

As= -76X  
Af= -28"C

(b)
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T { X )
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F ig . 1.7: C u rv as  d e  re s is ten c ia  e léc trica  en  func ión  d e  la  tem p era tu ra , p a ra  (a) la  

tran sfo rm ac ió n  m arten sítica  a  2H  o  (b ) 18R ; (c ) en  caso  en  q u e  se  tra te  d e  u n a  m ezc la  de

am b as [6].
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E n caso  en  q u e  la m arten sita  in d u c id a  fu e se  la  18R , p re sen ta  u n  ancho  de 

h is té res is  d e  5 -15  ®C y un in te rv a lo  d e  tran sfo rm ac ió n  d e  10-40  ®C. E n  cam b io , la 

m arten sita  2H  tien e  u n  an ch o  d e  2 0 -5 0  ®C y un  in terv a lo  de 10-20  “C . A d em ás, p ara  la 

m arten sita  2H , la v a r ia c ió n  de  la  re s is ten c ia  e léc trica  cu an d o  la  m u e s tra  lleg a  a  la 

tem p era tu ra  M s es  m u ch o  m ás n o to ria  e n  co m p arac ió n  a  la  18 R  [6].

R. H erschberg , T esis d e  m aestr ía , I. Sábato . 2 0 ¡5

1. e . C a ra c te r ís t ic a s  d e  la s  t r a n s f o n n a c io n e s  in d u c id a s  p o r  c a rg a  a p lic a d a

O tra  fo rm a d e  in d u c ir e l cam b io  de  fase a  p a rtir  de  p e s  a  trav és  d e  la  ap licación  

d e  ca rg a  m ecán ica . E ste  tip o  d e  T M  d ep en d e  d e  u n  m ay o r n ú m ero  d e  v ariab les  en  

co m p arac ió n  a  las g en e rad as p o r cam b io  d e  tem p era tu ra : la co m p o sic ió n  q u ím ica  d e  la 

a leac ió n , e l tip o  d e  ca rg a  ap licada, la tem p era tu ra  del en say o  y  la  o rien tac ió n  c ris ta lin a  

d e  la  m u es tra  [11].

A l igual q u e  p ara  la tran sfo rm ac ió n  esp o n tán ea , las m arten sitas  q u e  p u ed en  

in d u cirse  d eb id o  a  cam b io s d e  ca rg a  ap licad a  son  la  18R  y  la  2H . A  d ife ren c ia  del caso  

an te rio r, la  m arten sita  g en e rad a  n o  p re sen ta  la s  2 4  v arian tes , s ino  q u e  sim p lem en te  

p re sen ta  u n a , la  m ás fav o rec id a  p o r el fac to r d e  S ch m id  (llam ad o  ^i). E ste  facto r 

re la c io n a  e l án g u lo  q u e  fo rm a el e je  tensil co n  la  no rm al al p lan o  d e  h áb ito  (<|>) jim to  con  

el án g u lo  q u e  fo rm a  la  d irecc ió n  d e  c iza llad u ra  d e  la  T M  co n  el e je  ten sil (9):

M = c o s ? > c o s 0

La F ig . 1.8 m u estra  u n  g rá fico  d e  ten sió n  ( a )  en  fu n c ió n  d e  la  d e fo rm ac ió n  (e) 

p a ra  el caso  en  q u e  la  m arten sita  in d u c id a  fu e se  la  18R -  s iem p re  y  cu an d o  la 

tem p era tu ra  del en say o  fu e se  m ay o r a  Af. L a  p rim er p arte  d e  la  cu rv a  se  co rre sp o n d e  a 

u n a  d efo rm ac ió n  lineal q u e  in d ica  u n a  d efo rm ac ió n  e lás tica  d e  la  m u es tra  según  la  L ey  

de H ooke. L ueg o  se  lleg a  a  u n a  ten sió n  c r ítica  (Cc), en  la  cua l se  o rig in a  el cam b io  de  

fase. A  m ed id a  q u e  co n tin ú a  la  tran sfo rm ac ió n  m arten sítica , la  m u es tra  s ig u e  sien d o  

d e fo rm ad a  a  ca rg as  re la tiv am en te  co n stan tes. Al d escarg a r, la  tran sfo rm ac ió n  re tro ced e  

-g e n e ra n d o  as í u n  ancho  d e  h is té res is  -  hasta  q u e  lleg a  a  u n a  seg u n d a  ten s ió n  c r ítica  (d e
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re lran sfo rm ac ió n ), en  la  q u e  el m ateria l v u e lv e  a  ten er co m p le tam en te  la  e s tru c tu ra  d e  la 

la se  m ad re . A l co n tin u a r d escarg an d o , la  d efo rm ac ió n  se  h ace  m en o r p e ro  en  e s ta  ú ltim a  

e ta p a  la  d ism in u c ió n  de la  ca rg a  ap licad a  se  co rresp o n d e  n u ev am en te  c o n  la  L ey  d e  

H o o k e , y  re cu p era  en  su  to ta lid ad  su fo rm a  m acro scó p ica  in ic ia l. E ste  e s  el llam ad o  

e fec to  p seu d o e lástico .

R. H erschberg , Tesis d e  m aestría , /. Sábalo , 2015

F ig . 1.8: G rá fico  d e  ten sió n  en  func ión  de la  d e fo rm ac ió n  p a ra  el caso  en  q u e  la

m arten sita  in d u c id a  fu e se  18R  [6].

P o r  o tra  p arte , cu an d o  se  induce la  m arten sita  2 H  p o r  ap licac ió n  d e  ca rg a , el 

g rá fico  d e  ct en  func ión  de  e  re su lta  se r b astan te  d ife ren te  (F ig . 1.9). A l igual q u e  en  el 

caso  an te rio r, a  m ed id a  q u e  se  au m en ta  la  ca rg a  ap licad a , la  d e fo rm ac ió n  axunenta 

s ig u ien d o  u n a  re lac ió n  lin ea l h as ta  q u e  se  co m ien z a  a  in d u c ir la  m arten sita . P e ro  en  este  

caso , a  m ed id a  q u e  au m en ta  la  d efo rm ac ió n , la m u estra  p u ed e  m o s tra r  g ran d es 

v ariac io n es  d e  ca rg a  ap licad a . A d em ás u n a  v e z  que se  q u ita  to d a  ten s ió n  so b re  la 

m u estra , la  p ro b e ta  p re sen ta  u n a  d efo rm ac ió n  rem an en te  ap a ren tem en te  p lá s tica . D eb ido  

a  q u e  d ich a  d e fo rm ac ió n  co n sis te  en  m arten sita  q u e  no p u d o  re tran sfo rm ar cu an d o  la 

c a rg a  h ab ía  s id o  rem o v id a , e s  n ecesario  ca le n ta r  la  m u es tra  a  tem p era tu ras  su p erio res  a

15



Af para que vuelva al estado p inicial. Así la aleación recupera su forma macroscópica 

inicial, y  este es el llamado efecto m em oria de forma.

Tam bién es posible que se induzca una m ezcla de ambas (Fig. 1.10).

R. Herschberg. Tesis de maestría, l. Sábalo, 2015

(%)

Fig. 1.9: Gráfico de tensión en función de la deform ación para el caso en que la 

martensita inducida fuese 2H [6].
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Fig. 1.10: Gráfico de tensión en función de la deformación para el caso en que la 

martensita inducida fuese una mezcla de 18R y 2H [6],
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C abe destacar la diferencia del significado de Oc cuando se habla de  este lipo de 

aleaciones en comparación a los metales tradicionales. En el contexto de este trabajo de 

tesis. Oc se refiere a la lensión necesaria para que la transform ación m artensitica resulte 

ser inducida; en cam bio para los m etales convencionales, se refiere a  la tensión a la cual 

la m uestra com ienza a sufrir una deform ación plástica.

R. Herschberg. Tesis de maesiria. I  Sábalo. 20 IS

1. f. D iag ram as tic o  vs. T  - R elación de  C lausius-C lapeyron

Cuando la martensita es inducida por aplicación de carga m ecánica, existe una 

relación entre la tensión crítica de transform ación y la tem peratura del ensayo, del lipo 

C lausius-Clapeyron. Esta relación es única para cada tipo de m artensita que se induzca.

Para derivar la relación C lausius-Clapeyron, se considera:

•  Una m uestra a la que se le aplica una fuerza a una dada temperatura;

•  El sistem a de dos fases (m atriz y  martensitica), en equilibrio term odinám ico a una 

tem peratura To en ausencia de fuerzas aplicadas;

•  La deform ación elástica en ambas fases es despreciable frente al cam bio de longitud 

generada por la transformación;

•  La energía para nuclear la fase m artensitica es independiente de la tem peratura y de 

la tensión aplicada;

•  El cam bio de volumen durante la transform ación es despreciable, por lo cual la 

deform ación £ puede aproxim arse por la deform ación de corte y.

Después de estas consideraciones, la relación de C lausius-C lapeyron puede ser 

expresada en térm inos de la tensión resuelta ( t ,  definida com o el producto entre la 

tensión aplicada y el factor de Schmid), la tem peratura (T), el volum en de la m uestra 

(V), la deform ación de corte (y) y el cambio de entropía de la transform ación (AS):

d z  AS
J r  Vy (1-7)
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R. H erschberg , T esis  d e  m aestría . /. Sábalo . 2015

O 10 20 
Temperatura de ensayo (*C)

30 40

F ig . 1.11: D iag ram a  a -T . L os p u n to s  co rresp o n d en  a  Oc cuando  la  m arten sita  ind u cid a

b a jo  ca rg a  e s  la  18R  [6].

F ig . 1.12: E sq u em a  d e  ten s ió n  en  fiinción  de la  tem p era tu ra  [3].
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A  p a rtir  d e  la  F ig . 1.11 se ve  la  re lac ió n  lineal en tre  ten sió n  c r ítica  y  tem p era tu ra  

d ad a  p o r la  ec u ac ió n  d e  C lau siu s-C lap ey ro n  (ec . 1.7), e  im p lica  q u e  en  el ra n g o  de 

tem p era tu ras  d e  en say o , e l cam b io  de  en tro p ía  e s  in d ep en d ien te  d e  la  tem p e ra tu ra  p ara  

u n  d e te rm in ad o  tip o  de tran sfo rm ació n  m arte n s ític a  [12,13].

P o r o tra  p arte , la  F ig . 1.12 m u estra  q u e  el e fecto  p seu d o e lástico  p u ed e  se r p o sib le  

o  n o  d ep en d ien d o  de la  m agn itud  de la  ten sió n  d e  fluencia . T am b ién  se p u ed e  v e r q u e  el 

ran g o  d e  tem p era tu ras  d e  en say o  d e fin e  si e l e fecto  p ro d u c id o  e s  el p seu d o e lá s tico  o  el 

d e  m em o ria  d e  form a. D e es ta  m anera . la re lac ió n  C lau siu s-C lap ey ro n  d e fin e  e l ran g o  d e  

ten s io n es  c r ítica s  y  tem p era tu ras  p ara  q u e  lo s  e fec to s p seu d o e lástico  y  m em o ria  de 

fo rm a sean  posib les.

R. H erschberg , Tesis d e  m aestr ía , / .  Sábalo , 2 0 ¡5

I. g. Características de los precipitados y productos de tratamientos térmicos

P a ra  la  co m p o sic ió n  q u ím ica  no m in al es tu d iad a . C u -14.3%  A l-4 .1 %  N i (% p eso ), 

co m o  cau sa  d e  lo s  tra tam ien to s  de  en v e jec im ien to  rea lizad o s p u ed e n  p ro d u c irse  

p rec ip itad o s  co m p atib les  co n  la  fase y  (F ig . 1.3). E sta  fa se  (CU9AI4) tien e  u n a  es tru c tu ra  

co m p le ja  b cc  fo rm ad a  fx>r 3 x 3 x 3 ce ld as  u n id ad es  bcc , co n  m ay o r co n ten id o  d e  A l que 

la  fa se  m ad re  y  u n a  d ife ren c ia  d e  d is tan c ia  in te rp lan a r d e  ap ro x im ad am en te  1%  [14]. 

A d em ás, p re sen ta  un  o rd en am ien to  D 83 (g ru p o  espacia l P 43  m ) [15] y  d o s  vacan cias 

su b s titu c io n a le s  en  su e s tru c tu ra  [16].
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I. Ii. C am b io s en Ihs tran sfo rm ac io n es m arten siticas  tra s  tra ta m ien to s  de 

eiivejvcim iento: A ntecedentes

R. Herschberg. Tesis de maestría. I. Súbalo. 2015

C om o ya se ha citado anteriorm ente, estas aleaciones poseen una am plia gama de 

aplicaciones debido a los efectos pseudoelástico y  m em oria de forma. Además, ai contar 

con la presencia de Ni, la difusión atóm ica y la precipitación de fases estables se ve 

retardada a tem peratura am biente y  superiores. Sin embargo, debido a que el material 

será som etido a diversas tem peraturas superiores a ambiente, es necesario realizar 

estudios sobre la m icroestructura y la evolución de las tem peraturas características y 

tensiones críticas de TM  después de diversos tratam ientos térm icos realizados a distintas 

tem peraturas y  por diferentes periodos.

Con respecto a envejecim ientos sobre muestras de CuAINi m onocristalinas, de 

sim ilar com posición quím ica a  la utilizada en este trabajo de tesis, existen en la 

bibliografía estudios realizados para diversos tratamientos térmicos. Por un lado, 

Corbellani y  col. [17] estudiaron el efecto de los envejecim ientos a temperatura 

am biente y  encontraron que la Ms podía aum entar hasta 10 ®C luego de 15 días de 

tratam iento y  que a medida que transcurría el tiem po la Mj tendía a  estabilizarse. Este 

efecto tiene sus orígenes en la m ovilidad de vacancias retenidas y  con un posterior 

ordenam iento a  segundos vecinos.

ü as tien  y col. [14] estudiaron la evolución m icroestructural de CuAINi con 

recocidos a 150 "C de hasta 100 h. encontrando precipitados y m uy pequeños, 

distribuidos de forma heterogénea en la m atriz pero prefercncialm ente cercanas a 

dislocaciones. Tam bién vieron variaciones en la Ms de hasta 20 °C causadas por 

ordenam ientos en la red cristalina, y  con m ayores tiem pos de envejecim iento, el 

aum ento en la Ms llegaba a un estado asintótico. Con respecto a probetas de tracción 

envejecidas y  posteriorm ente ensayadas, encontraron que las tensiones criticas de 

transform ación y  retransform ación dism inuían con el tiem po de tratam iento, habiendo 

un descenso más notorio en la tensión crítica de retransformación.
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Estudios realizados por Rodríguez y  Guenin m ostraron que envejecim ienlos a 

distintas tem peraturas generaban prim eram ente ligeros aum entos en las tem peraturas 

características, y  a m edida que aum entaban la tem peratura de recocido, éstas cam biaban 

de forma m ás pronunciada. Además encontraron que a m ayores tem peraturas de 

tratam iento térm ico, la TM se degradaba más rápidamente. Adjudicaron estos cam bios a 

ordenam ientos a primeros y  segundos vecinos, y  a la precipitación de fases estables [18].

Por otra parte, Recarte y  col. [19] estudiaron muestras envejecidas a 200 °C y 

encontraron aum entos en las temperaturas características que com ienzan a originarse 

con procesos de ordenam iento a segundos vecinos. Kennon y  col. [20] reportaron que 

envejecim ientos hechos a temperaturas entre 200 ®C y  450 ®C resultaban en la pérdida 

del efecto memoria de forma la cual se veia precedida por un aum ento de dureza causada 

por la precipitación de fases estables y  estim aron el tiem po resultante para que el 

CuAINi perdiese el efecto memoria de forma.

H. Herschherg. Tesis de maestría. I. Sábalo, 2 0 /5

1. i. M otivación <le esle tra b a jo  de tesis

Las aleaciones con memoria de forma m ás estudiadas hasta el día de hoy han 

sido las de NiTí [6], pero presentan las desventajas de tener un costo m uy alto de 

producción, al igual que sus propiedades se degradan cuando el m aterial es som etido a 

tem peraturas m ayores a ambiente.

Frente a estos inconvenientes, la m ejor alternativa es utilizar aleaciones base Cu, 

ya sea CuZnAl o  CuAINi. Entre estas dos, la presencia del Ni dism inuye la difusión 

atóm ica, por lo cual conserva sus propiedades de efecto m em oria de forma y 

pseudoelástico a tem peraturas mucho m ayores a  ambiente. Estudiar y  descubrir la 

evolución de sus propiedades con su resultante m icroestructura tras haber som etido al 

material a tratamientos de envejecim iento es imperativo para poder desarrollar 

dispositivos que utilicen al máximo las propiedades únicas de estas aleaciones.
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El objetivo principal de esta tesis es obtener y  som eter a m onocristales de 

CuA iN i a tratam ientos de envejecim iento a diversas tem peraturas durante distintos 

períodos; analizar cóm o cambian sus propiedades características y  estudiar la evolución 

de su m icroestructura. Por últim o, encontrar una correlación entre los cambios 

niicroestructurales y en sus propiedades con vistas a prever la vida útil del material 

com o núcleo actuador a tem peraturas superiores a ambiente.

K H erschberf’. 7'esis Je  maestría, I. Súbatcy. 2013
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r a n íf u in  2: M E T O D O S  E X P E R IM E N T A L E S

2. a . O bfcnción  de  la aleación CuAIN i y crecim ien to  de  m o n o cn sla lcs

R ¡lerschherg. Tesis de maesiria. /. Sábalo. 2015

Las aleaciones de CuAINi se obtuvieron a partir de los m etales de alta pureza Cu 

99 999o/„ (vjj 99.99«/o y Al 99.99%. Estos fueron cortados y  atacados quím icam ente para 

rem over capas de óxido, con un posterior lavado con agua y secados. Luego fueron 

pesados para obtener 50 g  o  100 g  de aleación, dependiendo si se deseaba crecer 2 o 4 

m onocristales respectivamenle.

Debido a que los metales presentan tem peraturas de fusión m uy dispares. 

(1450 °C, 1083 ®C y 660 “C para N i, Cu y  Al respectivam ente) se realizó el proceso de 

aleación en dos etapas. Prim eram ente se preparó una aleación de Cu*Ni, para lo cual 

estos elem entos fueron fundidos en un hom o de arco bajo atm ósfera de argón. Una vez 

obtenida ésta, se agregó Al y  se encapsularon en una am polla cilindrica de cuarzo. Se 

realizó vacio a la ampolla m ediante bom ba mecánica hasta apro.'timadamente 

10"  ̂ m m H g y  se purgó con argón. Al sellar la cápsula se dejó en ella una atm ósfera de 

argón de 10 mmHg. Luego se realizó la fusión en un hom o resistivo a 1100 ®C. y  se 

agitó la cápsula varias veces para asegurar la homogeneidad de la aleación. 

Posteriorm ente se templó en agua y  hielo.

El lingote cilindrico de 50 g (100 g) de aleación se dividió en dos (cuatro) partes 

y se cortaron longitudinalm ente para com pensar posibles gradientes de com posición. 

Cada una fue pulida quím icam ente con una solución de ácido nítrico al 50%  en agua 

destilada, y  reencapsulada en am pollas de cuarzo bajo atm ósfera de argón (Fig. 2.1). El 

crecim iento de los monocristales a partir de la aleación tem arla se realizó m ediante el 

método de Hridgman. Este consiste en el m ovim iento de la cápsula a lo largo de un 

horno vertical resistivo. Como éste presenta un perfil de tem peratura, se trabajó con un 

perfil (Fig. 2.2) tal que la tem peratura m áxim a sea de aproxim adam ente de 1097 ®C y un 

gradiente de tem peratura en la zona de fusión de 10®C/cm.
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301

aleacióa

7 0 1

140 mm

6 mm

Fig. 2.1: Cápsula utilizada para el crecim iento de monocristales deC uA IN i [6].

Distancia desde la boca del homo (cm)

Fig. 2.2: Perfil de tem peratura del horno resistivo usado para el crecim iento de 

m onocristalesdo CuAINI; distancia = O cm  se corresponde a la boca superior del horno.
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Se colocó la zona de mayor diám etro de la ampolla, donde se encontraba la 

aleación, en la zona más caliente del horno. Esta tem peratura al ser levem ente superior a 

la de fusión de la aleación, facilita el llenado de la parte m ás estrecha de la cápsula (cuya 

forma adoptará finalmente el m onocristal) con la aleación fundida. Una vez llenada, se 

elevó la cápsula para que su extrem o inferior, cuyo aspecto se asem ejaba al de  un lápiz, 

se encontrase en la zona de mayores tem peraturas del hom o. Luego se procedió al 

descenso de la m ism a a una velocidad aproxim ada de 2 cm /h. Al m overse lentam ente a 

largo del horno, se produce la solidificación de la aleación ternaria con una única 

orientación cristalina. Puesto que la punta es lo prim ero en solidificar, ésta actúa com o 

"sem illa” para que el monocristal resultante creciese con una m ism a orientación. Una 

vez term inado el proceso de crecimiento, se retiró la cápsula del horno y  se la tem pló 

rápidam ente en agua y  hielo, rom piéndose la cápsula y  extrayendo finalm ente el 

m onocristal de CuAINi, que posee una forma sim ilar a la de un lápiz de aprox. 12 cm  de 

largo y 5 mm de diámetro.

Para corroborar que efectivam ente el “ lápiz” de CuAINi fuese m onocristalino y 

que en el proceso no se originaron precipitados de fases estables, se realizó un pulido 

m ecánico con papeles abrasivos de grit 400, 600, 800 y  1200 a lo largo del cristal, con 

un posterior ataque quím ico en una solución de ácido nítrico al 50%  en agua destilada y 

se lo observó en un microscopio óptico.

R Herschberg. Tesis de maestría. /. Sábalo. 2015

2. b. P rep a rac ió n  de m u estras  y  observación  m ed ian te  m icroscop ía e lec tró n ica  de 

b a rrid o

Debido a que la motivación de este trabajo de tesis es la de estudiar el efecto que 

produce la realización de tratamientos térm icos de envejecim iento sobre m uestras de 

CuAINi m onocristalino con su consecuente precipitación de fase y, resulta im perativo 

asegurarse que estos monocristales no presenten precipitados de fases estables antes de 

realizarle cualquier estudio. Para ello, se observaron las muestras en un m icroscopio
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electrónico de barrido (SEM  por sus siglas en inglés) previo a la realización de los 

tratam ienios de envejecim iento.

Una vez obtenido el lápiz de CuAINi, se cortó transversalm ente un pequeño 

disco y  se lo fijó a un dispositivo que permitía sujetarlo fácilmente para su posterior 

pulido. Luego utilizando una pulidora autom ática fue pulida m ecánicam ente utilizando 

papeles abrasivos de SiC de grit 400. 600 y  800 y  entre cada papel fueron sum ergidas en 

alcoliol y  lavadas utilizando una lavadora ultrasónica y  secadas con aire caliente. Tras 

term inar con los papeles abrasivos se procedió a un pulido m ecánico m ucho más 

delicado, usando pasta de diam ante con granulom etrías de 6, 3 y  I ^m . las cuales eran 

em bebidas en sus respectivos paños sintéticos de pelo corto con alcohol etílico. Cuando 

se cam bió el papel grit 800 para pulir con la pasta de diam ante, se procuró que la 

superficie de la m uestra fuese del tipo espejo. A medida que se continuó con 

granulom etrias menores, las lineas de pulido generadas por los papeles abrasivos 

desaparecían, dejando una superficie com pletam ente lisa y  reflejante, sin ninguna línea 

de pulido presente. Para cada grano de diam ante se utiliza un paño distinto para que el 

pulido m ecánico sea uniform e y  de una sola granulom etría. Durante esta segunda pane 

del proceso se evitó el contacto de la m uestra ni de ningún material de laboratorio con el 

agua. El disco al tener durante esta etapa una superficie extrem adam ente reactiva, el 

contacto con el agua le generaría una capa de óxido superficial. Con respecto a los paños 

y  al plato de la pulidora, la limpieza con alcohol es necesaria porque la pasta de 

diam ante es sólo soluble en alcohol.

Una vez term inado el pulido mecánico en su totalidad se procedió al ataque 

quíniico. Para eso. se utilizó com o electrolito una solución de 15% ácido nítrico en 

metanol, usando un cátodo de cobre y com o ánodo la muestra sujetada a una pinza de 

acero inoxidable. M ediante una fuente de tensión constante, se aplicaron entre 2 y 4 

pulsos de 11 V, con una duración aproxim ada de 4s. Posteriorm ente la muestra fue 

enjuagada en metanol, luego en alcohol y  secada con aire caliente para luego ser 

analizada en el SEM de CITEDEF -  Phillips 515 con una sonda EDAX 9000, operado a 

20 kV, Durante esta etapa es importante evitar de forma constante el contacto de la 

superficie del disco con cualquier otro objeto que pudiese mancharla o  arruinarla.

K Herscfiberg. Tesis de maesiria. I. Sábalo. 2015
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Una vez colocada la muestra dentro del SEM, se procedió a exam inarla de forma 

exhausiiva. En caso de que no presentase ningún tipo de precipitados (Fig. 2.3) o 

inclusiones, se com enzó a determ inar qué tipo de ensayos se realizarían con ese 

m onocristal de CuAlNI. En caso en que se presentasen precipitados de fases estables, se 

realizaron recocidos de alta tem peratura a 930 ®C durante un m ínim o de 8 h con un 

posterior tem plado en agua y  hielo. Estos recocidos eran repetidos durante varios días, 

con el fin de que los precipitados de fases estables se disolviesen en la m atriz de la fase 

m adre p. En caso de ser necesario, se corta otro disco a partir del lápiz de CuAINi y  se lo 

prepara para ser nuevamente analizado en el m icroscopio electrónico de barrido.

R. Herschberg. Tesis de maestría, l. Sábalo. 2 0 /5

Fig. 2.3: M icrografia SEM de uno de los precipitados de fases estables.

2. c. M étodo de L auc de d ifracción  de ravos X

Debido a que por las características inherentes al m étodo de fabricación de los 

m onocrisiales no es posible la predeterm inación de la orientación cristalina de los 

mismos, se recurrió al Método de Laue de difracción de rayos X para determ inarla. Para 

esto se utilizó un difractóm etro Philips PW 3710 con tubo de cobre operado a 40  kV y 

20 mA. En alguna oportunidad se utilizó un tubo de cobalto operado a 40 kV y 30 mA.
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Una vez obtenido el lápiz monocristalino. se realizó un corte transversal 

obteniendo un disco de aproxim adam ente de 5 mm de diám etro con 2 mm de espesor y 

con papeles abrasivos de SiC de grit 400 y  600 se pulió m ecánicam ente la superficie 

expuesta a la radiación. Ya teniendo la muestra (M ) preparada, se la llevó al 

difractóm etro -en donde se la colocó sobre un soporte y enfrente de ésta se habían puesto 

previam ente una película radiográfica (P). un colim ador (C) y la fuente de radiación 

(Fig. 2.4).

K. Uerschber)>. Tesis Je  maestria. /. Sábalo. 2015

< —  D ^

Fig. 2.4: Esquema del M étodo de Laue por difracción de rayos X [6].

El principio de este ensayo consiste en que. a partir de la fuente de Cu o de Co. 

se generan rayos X, que al atravesar el colim ador (C), dispuesto en el agujero central de 

la película (P), inciden sobre la m uestra (M ). Los haces difractados por la muestra 

inciden sobre la película, generando una serie de spots que individualm ente se 

corresponden con alguna familia de planos que cum ple con la condición de Bragg. Et 

ángulo de Bragg guarda una relación con la distancia entre la muestra y  la película (D, 

fijada en 3 cm ) ju n to  con la distancia entre cada spot individual al centro de la película

(r):

tan(l 80“ - 2 6 ) = - ^ ( 2 . 1)

Se expuso la m uestra a la radiación durante 20 min en prom edio y  luego la placa 

fue revelada en un cuarto oscuro. La Fig. 2.5 m uestra cómo queda la placa después de 

esie proceso.
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Para poder obtener la orientación cristalina de la muestra, se procedió a trasladar 

los spots generados sobre un papel calco apoyado por encim a de la red de WultY 

utilizando una red de Greninger. Con el uso de esta red, se calculó la distancia angular 

de cada spot individual al centro de la película, y  con esa ubicación, d ibujarla sobre el 

papel calco.

a. Herschberg. Tesis de maesiria. I  Sábalo, 2015

Fíg. 2.5: Placa revelada. C ada spot corresponde a alguna familia de planos que cum ple

con la condición de Bragg.

Cuando se trasladaron los spots, se m idieron las distancias relativas angulares 

entre sí. Para ello, se rotó el papel calco sobre la red de W ulff para que dos -  o  m ás -  

puntos se encontrasen sobre uno de los m eridianos centrales, y  así finalm ente m edir la 

distancia angular entre ellas. La distribución angular entre los puntos y  sus intensidades 

relativas fueron finalmente com parados con distintos estereogramas de redes cúbicas 

generados por un programa de com putadora (W inW ulfT 1.4.0 Stereographic Projections, 

JC rystalSoft 2006-2011). Una vez encontrada la proyección estereográfica que se 

ajustaba a la distribución de spots generada, se determ inó la dirección correspondiente al 

centro de la película, coincidente con la orientación cristalina de la m uestra analizada. Se 

aceptó un error de 2® en la determinación de las distancias angulares.
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C on la información encontrada a  partir de este ensayo se pudo tener una mejor 

idea de qué destino darle al m onocristal. Aquellas m uestras cuya orientación se 

encontraba cerca del (100) fueron destinadas a ensayos de tracción; aquellas cercanas al 

(110) fueron destinadas para m uestras para m icroscopía electrónica de transm isión; y 

aquellas cercanas al (111) para ensayos de resistividad en función de la temperatura. El 

criterio usado para determ inar el futuro uso del monocristal fue:

• La tensión crítica para la transform ación (Oc) aum enta a medida que la orientación 

cristalina se aleja del (100) {Fig. 2.6). Así, hay cierta posibilidad de que la tensión de 

fractura sea m enor que Ot, generando la rotura tem prana de la probeta.

•  En caso en que la orientación sea cercana a (110), los spots de difracción 

correspondientes a  los precipitados y son m ás intensos, los cuales son ideales para 

luego ser observadas en el m icroscopio electrónico de transmisión (TEM).

■ M uestras con cualquier orientación cristalina son aptas para estudiar los efectos de 

los envejecim ientos sobre las transform aciones m artensíticas inducidas por 

enfriam iento [ló ] . Así, com o orientaciones cercanas al (1 1 1) son desfavorables tanto 

para realizar ensayos mecánicos com o para estudiar los precipitados m ediante 

técnicas de m icroscopía electrónica de transm isión, se utilizaron éstas 

específicam ente para realizar ensayos de resistividad en función de la temperatura.

R. Herscliberg. Tesii de maestría. /. Sábalo. 2015

£ (%)

Fig. 2.6: D iferentes curvas de a  vs, E a distintas orientaciones del eje tensil en 

transform aciones P para monocristales deC uA iN i [2IJ.
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2. (I. M edición de  resistencia eléctrica en función de  la te m p e ra tu ra  p o r el m étodo 

de las c u a tro  pun tas

R. Herschberg. Tesis de maesiria. I  Sábalo. 20 ¡5

Para poder determ inar las tem peraturas características de la transform ación 

m artensitica (Ms, Mr, Aj, Ar) es necesario m edir una propiedad física que cam bie 

abruptam ente cuando la muestra sufre una transform ación de fase. En este caso, se midió 

la caida de tensión de la m uestra en función de la tem peratura (directam ente 

proporcional a la resistencia eléctrica) y se utilizó el método de las cuatro puntas.

El equipo fue construido en CITED EF y  está com puesto por un m ultrm etro 

HP34401 A, un módulo de adquisición de tem peratura USB-TC, un conector DB9 y  una 

fuente de corriente constante (regulable de O a 200 mA) de tipo Howland, que posee una 

entrada de control con la cual se selecciona su polaridad.

Para poder realizar este ensayo, prim ero se debe preparar la muestra. A partir del 

lápiz m onocristaltno de CuAINi, se realizaron cortes utilizando una cortadora con hoja 

diam antada a lo largo del eje del cristal, para obtener m uestras de aproxim adam ente

2.5 cm de largo. 0.5 cm  de ancho y  2 mm de espesor. Se estim a que utilizando un 

monocrislal entero se pueden llegar a obtener hasta 16 m uestras para esle tipo de 

ensayos. Ya obtenidas, se pulieron mecánicam ente con un papel abrasivo de SiC de grit 

600 para que los cables de conexión pudiesen quedar bien soldados a la muestra.

Luego, se procedió a soldar 5 cables a la muestra: dos que aplicaban una 

corriente constante y  controlada, dos que medían la caída de potencial, y  una term ocupla 

tipo K que registraba la tem peratura de la muestra. Los cables que aplican corriente y 

m iden la caída de potencial tienen 0.2 mm de diám etro y  m ediante el conector se 

conectan al multím etro y  a la fuente de corriente (Fig. 2.7).
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F ig . 2 .7 : E sq u em a  d e  co n ex io n ad o  del eq u ip o  [22].

U n a  v ez so ld ad o s lo s  cab les, la  m u es tra  se  co lo có  en  u n  co n ten ed o r d e  la tón . E ste  

co n ten ed o r e s  ce rrad o  y  tien e  xma g eo m etría  q u e  m in im iza  la  co n v ecc ió n  d en tro  del 

m ism o . P ara  en fria r la  m u es tra  e s te  co n ten ed o r llev a  ad o sad o  u n  ded o  fr ío  de  co b re  q u e  

se su m erg e  en  u n  te rm o  d e  n itró g en o  líqu ido , u tilizan d o  u n  s is tem a de g u ías  q u e  p e rm ite  

c a m b ia r la  p o rc ió n  del ded o  fr ío  d en tro  del n itró g en o  líqu ido . D e  e s ta  fo rm a se  p u d iero n  

a lcan za r tem p era tu ras  m ín im as  de  -1 2 0  “C . P a ra  lu eg o  ca le n ta r  la  m u estra , se u tiliz a  un  

ca le fac to r q u e  p e rm ite  v a r ia r  la  v e lo c id ad  d e  ca len tam ien to  a l e s ta r  co n ec tad o  a  un  

co n tro lad o r d e  p o ten c ia  (F ig . 2 .8).

P a ra  la  to m a  d e  d a to s  se  u tiliz a  u n  p ro g ram a h ech o  en  L abV IE W , d e  la  em p resa  

N a tio n a l In stru m en ts, e l cua l m id e  la  ca íd a  de  p o ten c ia l en  la  m u es tra  a  m ed id a  q u e  se 

v a  v arian d o  la  tem p era tu ra . E l p ro g ram a  in v ie rte  la  p o la rid ad  d e  la  fu en te  y  en  cad a  u n a  

to m a  u n a  m ed ic ió n  d e  la  c a íd a  d e  ten s ió n . L uego , re a liza  im a sem isu m a  en tre  la s  dos 

m ed ic io n es  y  m ien tra s  reg is tra  la  tem p era tu ra  d e  la  m uestra . F in a lm en te  ex p o rta  los 

d a to s  a  u n  arch ivo  tx t. E sto  p e rm ite  re a liz a r u n  g rá fico  d e  la  c a íd a  d e  p o ten c ia l en  

fu n c ió n  de  la  tem p era tu ra . A  p a rtir  d e  és to s , fu e  p o s ib le  d e te rm in a r la s  tem p era tu ras  

ca rac te rís ticas  d e  la tran sfo rm ació n  m arten sítica  (M s, M f, A s, A f) usan d o  el c rite rio  de  

ap artam ien to  d e  la lin ea lid ad . A d em ás, se  reg is tró  el an ch o  de h is té res is  de  la  

tran sfo rm ac ió n  co m o  la  d ife ren c ia  en tre  A f y  Ms-
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(a) (b)

-► M uestra

(c) (d)

F ig . 2 .8 : (a) F o to  del eq u ip o  d e  m ed ic ió n  d e  re s is ten c ia  e léc tr ic a  en  fu n c ió n  de  la 

tem p era tu ra ; (b ), (c) y  (d ) d e ta lles  d e  có m o  se p o sic io n ó  la  m u es tra  al m o m en to  del

ensayo  [22].
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2. e. E nsayos m ecánicos

2. e. 1. P rep a rac ió n  de  las m u estras

A quellos monocristales de CuAlNi con orientaciones cercanas al (100), se los 

destina para hacer probetas de tracción. En general de cada cristal se pueden llegar a 

extraer 4 probetas. La preparación de las probetas constó de dos etapas. Prim ero se 

m ecanizó la parte central de cada probeta hasta llevarlas a un diám etro aproxim ado de

3.5 mm. Luego se seccionó el cristal en probetas y se rebajó la parte central (zona útil) 

de cada una de ellas hasta un diám etro de 3 m m  por electroerosión. Este proceso permite 

introducir daño m ínim o en las probetas (Fig. 2.9 y  Fig. 2.10).

<
\

monocrlstaí probeta

Fif». 2.9: Esquema m ostrando la manera en que se extrajeron del m onocristal las 

probetas para ensayos de tracción [6].

RJ-

05-

03 00-

Fig. 2.10; Esquema de las probetas de tracción (todas las m edidas en mm).
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Una vez obtenidas las probetas, se Ies realizó recocidos a 930 ®C con un posterior 

tem plado en agua y  hielo, para garantizar que la fase madre p estuviese presente de 

forma m etaestable a temperatura am biente en caso en que el m ecanizado hubiese 

producido algún cambio microestructural en las probetas. Luego se las m antuvieron a 

tem peratura am biente durante 5 días, para posibilitar que las m ism as se aproxim aran al 

estado de orden correspondiente. Luego se pulieron m ecánicam ente con papeles 

abrasivos de grit 400. 600, 800 y 1200 de su zona útil, con el fin de elim inar 

irregularidades superficiales productos del maquinado.

Posteriorm ente se realizó un pulido electrolítico de las probetas. C om o electrolito 

se utilizó ácido nítrico al 15% en metanol, cátodo de cobre y  com o ánodo el acero 

inoxidable de la pinza con la que se sujetaba la probeta. M ediante una fuente de tensión 

continua se aplicaron alrededor de 6 pulsos de 11 V de aprox. 4s de  duración cada uno. 

Luego se invirtió la probeta y  se realizaron otros 6 pulsos de igual duración. Por cada 

vez que se invirtió la probeta, se enjuagó sucesivam ente en alcohol m etílico y  agua 

destilada con un posterior secado. Asi, se obtuvo una superficie libre de rayas 

provenientes del pulido mecánico, sin rastros de oxidación, preparada para posteriores 

ensayos mecánicos. Este proceso se utiliza para elim inar sitios de nucleación y 

propagación de fisuras que puedan provocar la fractura de la probeta durante la 

realización del ensayo.

2. e. 2. F nsavos m ecánicos de tracción

R. Herachberg. Tesis de maestría. I. Sábalo. 2015

Para la realización de ensayos m ecánicos se utilizaron m áquinas de ensayos 

EMIC DLIOOO perteneciente a CITED EF e Instron 5567 con cám ara de tem peratura 

Instron 3119-005 de la División Fisica de M etales (CAB-CNEA). Debe definirse 

previam ente el m odo en la que serán ensayadas las probetas. Los ensayos pueden ser 

realizados en modo carga, deform ación o  desplazam iento.

Para esta clase de ensayos, donde la aplicación de una carga m ecánica genera una 

transform ación martensitica. no resulta ventajoso el uso de m odo carga porque las
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tensiones asociadas a un determinado porcentaje de cambio de fase pueden variar 

durante la realización del ensayo. Además, la presencia de un plateau (Fig. 1.8) genera 

dificultades al momento del experimento.

En caso de elegir el modo deformación, pueden surgir inconvenientes al 

momento de usar un extensómetro ya que el mismo puede interferir de manera negativa 

en el ensayo debido a la gran deformación que puede sufrir la probeta. Como 

consecuencia de esto, se trabajó en modo desplazamiento, fijando los límites mínimo y 

máximo del desplazamiento del pistón actuador o de los travesaños de la máquina.

Para la realización de ensayos pseudoelásticos se utilizaron bajas velocidades de 

deformación (0 .1-0.2 mm/min, ensayos cuasi-estáticos) y un sistema de mordazas como 

muestra la Fig. 2.11. Así, la muestra puede acomodarse a la deformación cuando se 

produce el cambio de fase. Los límites de desplazamiento para los ensayos se definieron 

con anterioridad, tomando como mínimo el comienzo de la deformación elástica de la 

fase p y como máximo el correspondiente a aprox. un 80% de la transformación 

martensítica.

R. H erschberg , Tesis d e  m aestría , l. Sába lo , 2015

*  Mordaza

► Muestra

I »

Fig. 2.11: Sistema de mordazas utilizado para la realización de ensayos de tracción a

temperatura ambiente.
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Para poder trazar las curvas de Clausius-Clapeyron (Fig. 1.11) a temperaturas 

mayores a las de ambiente, fue necesario mantener la temperatura constante en la 

probeta mientras simultáneamente se realizaba un ensayo de tracción en la máquina de 

ensayos EMIC D L  1000. Para esto se utilizaron unas mordazas especiales, encargadas 

de transmitir a la muestra la solicitación axil y de proveer la potencia térmica necesaria.

El conjunto está formado por un par de mordientes para fijar la probeta, 

resistencias tipo cartucho que proveen la potencia térmica y un sistema de crucetas que 

cumple la función de alinear la muestra con el eje de carga. La adquisición de datos 

(temperatura y desplazamiento) se obtiene con una termocupla del tipo K  y con un 

sensor LVDT. Las señales de los instrumentos son transmitidas a una placa USB-TC 

conectada a una PC donde se registran los valores mediante un software llamado 

LabVIEW. El dispositivo utilizado se puede observar en la Fig. 2.12 [23].

R. H erschberg , T esis d e  m aestría , /. Sábalo . 2 0  ¡S

Mordaza

P r o b e ta  d e  AMF

Cartucho calefactDr

Fig. 2.12: Detalle de la mordaza especial utilizada para ensayos de tracción a 

temperaturas mayores a ambiente (AMF: aleación con memoria de forma) [23].
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2. f. Microscopía electrónica de transmisión

2. f .1. Interacción entre los electrones y la materia

La microscopía electrónica de transmisión (TEM por sus siglas en inglés) es 

empleada para determinar microestructuras, parámetros de red, cambios de composición, 

defectos generados en una matriz, entre otras. La interacción entre los electrones de alta 

energía y la materia genera una gran cantidad de señales que son propias de la muestra y 

brindan información acerca de ésta [24].

Los procesos productos de esta interacción (Fig. 2.13) se clasifican en:

A. Difusión elástica: Procesos que cambian la trayectoria del haz incidente, 

manteniendo su energía constante (difracción de electrones y electrones 

retrodispersados).

B. Difusión inelástica: Procesos en donde se modifican la trayectoria y la energía del 

haz incidente (electrones secundarios, electrones Auger, fonones, entre otros).

Electrones 
retrodispersados

Electrones 
Auger

Haz incidente

Muestra

Electrones 
difractados 
elásticamente

Electrones secundarios 

Rayos X

Luz
visible

Electrones
transmitidos

Pares 
^  electrón - bueco

Rayos X 
Bremsstrahlung

Electrones difractados 
inelásticamente

Fig. 2.13: Esquema de las diversas señales producidas entre la interacción entre un haz 

de electrones de alta energía con la materia [24].
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2. f. 2. Teoría dinámica del contraste - Condición de dos haces

La imagen vista en un T E M  es producto de la interacción entre los electrones 

provenientes del filamento del microscopio al atravesar la muestra a ser observada. La 

interacción entre ambos es de carácter elástico: los electrones incidentes sólo ven 

afectados sus trayectorias manteniendo su energía constante. Se utiliza la teoría 

dinámica del contraste para analizar dicha interacción.

Esta teoría resuelve la ecuación de Schrodinger no relativista para un electrón de 

energía E que incide sobre un potencial periódico - el material - el cual se lo considera 

cristalino, infinito y sin defectos. Se proponen ondas de Bloch como soluciones a este 

problema y se trabaja para el caso particular de dos haces. Debido a que las ondas 

retrodispersadas son de baja intensidad, se descartan como soluciones a la ecuación de 

Schrodinger. Como condiciones de contorno se plantea el caso simétrico de Laue, que 

establece que los planos difi'actores son perpendiculares a la superíicie del material (Fig. 

2.14).

■ t f e u K ü iy y s É A*-'

Fig. 2.14: Esquema del caso simétrico de Laue, que establece que los planos que 

difractan son perpendiculares a la superficie de la muestra, donde x representa el vector

de onda emitida [24].
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De esta forma, la intensidad del haz difractado (Ig) fuera de la condición de 

Bragg queda expresado en térm inos del espesor (t), la distancia de extinción (^g) y el 

vector de desviación (sj);

/ s

■in* í t t  
\  > f í  /

iH S g íg ^
(2 .2 )

C abe destacar que es un valor que depende del material, del orden atóm ico y 

del vector difractado, en tanto Se es el vector que m ide la desviación de la condición 

exacta de Bragg (Fig. 2.15).

Por otra parte, la intensidad del haz transm itido (lo) queda expresada como:

^0 =  1 -  ítf (2.3)

Fig. 2.15: Superficies de dispersión para la condición de dos haces para (a) la 

orientación exacta de Bragg y  (b) fuera de ésta, con un Sg positivo [25],

Cuando el electrón incide sobre la muestra se genera una serie de haces 

difractados, a la que cada uno se corresponde con una familia de planos cristalinos, Al
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rotar la muestra cristalina de manera tal que queden excitados solam ente el haz 

transm itido y un único difractado, el vector de onda del haz d ifractado difiere del 

transm itido en un vector de la red recíproca g.

Utilizando la apertura sobre el patrón de difracción se pueden obtener dos tipos 

de imágenes. Al seleccionar el haz transm itido, se logran elim inar todos los haces 

difractados por la muestra, y  se genera una imagen en campo claro (BF). En cam bio, si 

se selecciona uno de los haces difractados, se obtiene una imagen en cam po oscuro (DF) 

[261-

R. Herschberg. Tesis de maestría. I. Sábalo, 2015

2. r. 3. D istancia de  extinción

La longitud de extinción es un valor m uy utilizado en el análisis de  la 

m icroscopía electrónica de transm isión, el cual puede ser expresada como;

(2.4)

Este valor depende del volumen de la celda unitaria (Ve), de la longitud de onda 

del electrón incidente (X) y del factor de estructura de la aleación (Fg). A su vez, Fg se 

define com o la suma de fj de todos los átom os de la celda unitaria que se encuentran en 

la posición j (pj) multiplicadas por un factor, donde g es el vector de la red recíproca:

(2-5)

En particular para este trabajo de tesis, para el cálculo de se utilizó g = (2 2 4). 

Adem ás se tom ó X com o 0.0025 nm (correspondiente a electrones de energía de 

200 keV) y al volumen Ve com o 0.1988 n m \ siendo el parám etro de red igual a  5.836 Á. 

determ inado por O tsuka y  col. [27].

Por otra parte, a partir del análisis de la Fig. 1.4, se pueden observar que los sitios 

d e r c d j ( l .  II. III.IV ). son:
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> Para los átomos en I: (0,0,0); (0,'/2, V2); QÁ,0, Vt) ; (‘/2,‘/2,0)

>  Para los átomos en II: (Y ifi fi); ('/2,*/a,'/2,) ; (0,0, 'Á) ; (O, ‘/2,0)

>  Para los átomos en III: i'A,'Á,V4) ; (V4,%,V4) ; (y4,%,y4); (%,%,'/4)

>  Para los átomos en IV: ('/4,'/4,V4) ; ('74,̂ 4,W ) ; (y4,'/4,*/4) ;

Reemplazando estos valores en la ecuación (2.5) se obtiene:

í i = 4 ( / / + / H + / m + / / v )  (2 .6)

Debido a que la composición nominal utilizada para este trabajo de tesis es Cu- 

28.1% Al-3.7% Ni (% at) cuyo ordenamiento es del tipo DO3, Fg queda expresado en 

función de fcu Íai y íní como:

Fj =  16(0.682/c« +  0.2841/^ +  0.037/„¡) (2.7)

Reemplazando los valores de 1.777 A; 0.875 Á  y 1.763 A  para fcu Íai y Íní 

respectivamente [28], Fg toma un valor de 2.437 nm, el cual es multiplicado por un 

factor de corrección relativista, y así toma un valor final de 3.38 nm. Reemplazando en 

ec. (2.4) ̂  es igual a 73.75 run. En la Sección 2. f. 7 se verá cómo alternativamente, se 

puede calcular la longitud de extinción en base al método de haz convergente para 

g  = {224).

R. H erschberg , T esis d e  m aestr ía , 1. Sábalo , 2015

2. f. 4. P re p a ra c ió n  d e  m u estra s

A  partir del monocristal de CuAlNi, se cortaron pequeños discos de forma 

ovalada de aproximadamente 5 m m  x 6 m m  de diámetro que luego fueron sometidos a 

recocidos de 30, 60, 120, 180 y 300 minutos a 250 °C en un homo resistivo y luego se 

templaron al aire. A  partir de cada uno, se extrajeron dos discos de 3 m m  de diámetro 

mediante electroerosión, empleando una máquina Metals Reserch, modelo servomet 

SMD. Luego éstas fueron pulidas mecánicamente con un papel abrasivo de SiC de grit
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600 con el fin de que su espesor estuviese entre los 100 n m  y los 20 0 y de que 

ambas caras estuviesen libres de óxido y paralelas entre sí.

Posteriormente fue pulida electroquímicamente con un equipo marca Struers con 

una celda modelo Tenupol 3. Este sistema double-jei genera el pulido del disco que 

impulsa dos chorros de electrolito de forma simétrica hacia su centro (Fig. 2.16).

El electrolito está compuesto de:

❖ 500 mi de agua destilada

❖ 250 mi de alcohol etílico

❖ 250 mi de ácido ortofosfórico (mín. 85 %)

❖ 50 mi de alcohol propílico

❖ 5 g de urea

Elactrolrto

R. H erschberg . Tesis d e  m aestr ía . ¡. Sábalo . 2015

Bomba

Fíg. 2.16: Esquema del funcionamiento del sistema double-jet [24].

Se trabajó a una temperatura de aproximadamente 5 °C a una tensión constante 

de 12 V. Se termina el pulido automáticamente cuando se perfora la parte central del 

disco. Luego, la muestra íue enjuagada cuatro veces (durante 1 min por cada lavado) con 

agua destilada y secada con papel absorbente.

Finalizada la limpieza de la muestra, se la colocó en un portamuestras especial 

(Fig. 2.17) y puesta en el T E M  para su estudio. Se utilizó un microscopio Philips
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C M 2 0 0 U T  operado a 200 kV, perteneciente a la División Física de Metales (CAB- 

CNEA).

R. H erschberg , T esis d e  m aestr ía , l. Sábalo , 2015

b)

Fig. 2.17: (a) Diagrama del portamuestras y (b) detalle de la punta del portamuestras, en 

donde se coloca el disco de CuAlNi envejecido [29].

2. f. 5. Difracción de electrones de haz convergente

Históricamente, la difracción de electrones de haz convergente (CBED por sus 

siglas en inglés) fue ima técnica desarrollada por Kossel y Mollenstedt, la cual permite 

estudiar zonas nanométricas.

Para obtener un patrón de esta clase se procedió a converger el haz hasta obtener 

un diámetro nominal de 35 n m  sobre el disco de CuAlNi con el control de la lente 

condensadora 2 (lente C2, Fig. 2.18) para obtener una mayor convergencia de haz sobre 

la muestra y se pasó al modo difracción.

El patrón de difracción está formado por discos cuyos diámetros aumentan con el 

ángulo de convergencia del haz incidente - el cual depende de la abertura de la segunda
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lente condensadora (Fig. 2.19). Para obtener patrones de C B E D  en condición de dos 

haces, se rotó ligeramente la muestra desde el eje de zona [1 1 0]p para que la reflexión 

de g = (2 2 4) estuviese fuertemente excitada.

Al obtener patrones de difracción de C B E D  en condición de dos haces y en la 

condición de bajo ángulo 2a (Fig. 2.19.A), se observan franjas paralelas entre sí de las 

cuales se puede calcular el espesor local de la muestra (Fig. 2.20) (ver Sección 2. f. 7).

Cabe destacar que a medida que el ángulo de convergencia del haz incidente 

aumenta (a) (Fig. 2.19 B y C), los discos difractados comienzan a solaparse hasta que 

dejan de distinguirse de forma individual.

R. H erschherg , Tesis d e  m aestría , /. Sábalo . 2015

Eje óptico
-M a e r  ptBio de 
entrecnu^aáeiito

C1

SegiMido piB(o de 
ei<recnizmiento

C2 (enfocada) 

deC2

'Hat arfbcack>

M iieafc'a

Fig. 2.18: Esquema de un haz convergente de electrones [24],
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Fig. 2.19: Esquemas de patrones de difracción en haz convergente [24],

Fig. 2.20: Patrón de C B E D  en condición de dos haces con g = (2 2 4) fuertemente 

excitada, para una muestra tratada térmicamente a 250 °C durante 30 min.
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2. f. 6. D e te rm in ac ió n  d e l ta m a ñ o  de p rec ip ita d o s  y en  fu n c ió n  del tie m p o  de 

recocido

R. H erschberg , T esis d e  m aestría . Sábalo , 2015

Para estudiar la evolución del tamaño de los precipitados en función del tiempo 

de tratamiento térmico a 250 “C, se midió el diámetro medio de cada precipitado en 

micrografías de campo claro y campo oscuro con magnificación de 6000X y 8100X. 

Para cada tiempo de tratamiento térmico se midió un total aproximado de 150 

precipitados. Todas las mediciones realizadas sobre las imágenes obtenidas en el 

microscopio electrónico de transmisión fueron analizadas con el software ÍTEM (ÍTEM 

copyrigth©1986-2009. Olympus Soft Imaging Solutions GmbH).

2. f. 7 . D e te rm in ac ió n  de la d e n s id a d  d e  p re c ip ita d o s  y

Se define densidad de precipitados como número de precipitados en un dado 

volumen de la muestra, dado por supuesto que en dicha región el espesor es 

aproximadamente constante. Además, se seleccionaron áreas equivalentes a 

aproximadamente 3.1x10* nm^ (fotos correspondientes a una magnificación de ll.OOOX) 

al momento de contar los precipitados y.

Por otra parte, para detenninar el espesor local de la muestra (t) se utilizó la 

técnica de haz convergente en condición de dos haces para g = (2 2 4), para todas las 

muestras en los 5 tratamientos térmicos realizados. En la Fig. 2.20 se observa la imagen 

del patrón de difracción donde pueden apreciarse las franjas oscuras propias de la 

modulación de s en el disco correspondiente a la reflexión g.

Para relacionar las mediciones de x¡ (la distancia entre la franja central y cada 

una de las franjas oscuras) con t es necesario utilizar la ecuación (2 .2) de la intensidad 

del haz difractado. Al rotar la muestra un cierto ángulo a entonces es posible escribir Sg 

(Fig. 2.21) como:
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—  y , -  —  —  *5 ^ = p a = - =  - (2.8)

Donde L es la longitud de cámara nominal y d, la distancia interplanar 

correspyondiente a la reflexión g.

Por otro lado, se define la magnitud xa como:

í í = 2 0 = ^ - » L  =  ^
L d k (2.9)

Fig 2.21: Esquema de la esfera de Ewald para un haz de electrones incidentes para un

rango de ángulos (2a) [24].

Combinando las ecuaciones (2.8) y (2.9) es posible escribir Sg como:

(2 . 10)

Teniendo en cuenta que la ecuación (2.2) se anula cuando el argumento del seno 

es igual a un número entero de veces n, se obtiene:

Reescribiendo ec. (2.11), se llega a la ecuación (2.12):

(2.11)
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(2.12)

A  partir de un patrón de C B E D  se midieron las distancias entre la franja central y 

cada una de las oscuras (x i )  y la distancia entre ambos discos (xd) y, utilizando la 

ecuación (2.10), se calculó el valor de S g ‘ . A  partir de la medición de varios x¡, se graficó 

(SgVnO^ en función de (l/n¡)̂ , donde n¡ numera los mínimos de intensidad.

Al no ser posible conocer de antemano el valor n¡ de la primera franja oscura, se 

tomaron distintos valores de ni, y se determinaron distintos valores de t y de ̂  a partir 

de la ordenada al origen y de la pendiente respectivamente, a partir de la ec. 2.12 (Fig. 

2.22). Para determinar el valor del primer n, para luego obtener los valores finales de t y 

de se adoptó como n valido aquel que proporcionara un valor de más cercano al 

calculado en la Sección 2. f. 3. De existir dos valores posibles que satisficieran este 

criterio y con una diferencia de correlación lineal menor al 10%, se tomaba como válido 

el menor valor de n.

Fig. 2.22: Diagrama (SgVni)̂  vs. (1/ni)̂  utilizado para calcular el espesor y la longitud de 

extinción, correspondiente a la Fig. 2.20. En este caso en particular se utilizó n=3.
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Luego se tom ó una fotograna en campo claro centrada donde se realizó el cálculo 

del espesor y  se procedió a contar la cantidad de precipitados presentes. Para estim ar el 

núm ero de precipitados en caso de encontrarse alineados en cadena y  no fuese posible 

d istinguirlos individualm ente, se midió el área total de la cadena y  luego se lo dividió 

por el d iám etro medio al cuadrado (en otras palabras, se lo divide por el área de un 

precipitado ideal, suponiendo que son cuadrados perfectos cuyos lados son iguales al 

diám etro medio). Tam bién se procedió a rotar la m uestra en la zona de análisis porque 

ayuda a  distinguir a los precipitados individualmente.

Por últim o, se estudió la evolución de la fracción de precipitados y  con respecto a 

la m atriz con el tiem po de recocido. Esta fracción se calcula com o el producto entre la 

densidad de precipitados y el volum en de un precipitado ideal, cuyos lados son iguales al 

diám etro m edio calculado y  cuya altura es la mitad de éste.

H ílerschberg, Tesis de maesiria. I. Sábalo. 20¡5
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ran ítn lo  3: RESULTADOS Y DISCUSIÓN

H. Herschherg. Tesis de maestría. I. Sábalo. 2 0 /5

Una vez obtenidos los monocrisiales de CuAINi en su estado "virgen" (Cap. 2. 

Sección 2,a), fueron seccionados en m uestras para las diferentes técnicas de 

caracterización (Cap. 2, Secciones 2.c, 2.d y  2.e). Luego de los tratam ientos de 

envejecim iento a 200 °C y 250 ®C se volvieron a realizar estos ensayos con el fin de 

estudiar los efectos que pueden causar estos tratam ientos térm icos sobre las 

transform aciones m artensiticas y  en su m icroestructura. Se analizaron las consecuencias 

de los tratam ientos de envejecim iento sobre las TM  inducidas por tem peratura y sobre 

las inducidas por aplicación de carga mecánica. Finalmente, se realizó un estudio 

exhaustivo de la m icroestructura final por diversas técnicas de m icroscopía.

3. a . Efecto de los tra ta m ien to s  Icrm ícos a 200 °C

3. a . 1. Kfccto so b re  las tran sfo rm acio n es inducidas p o r te m p e ra tu ra

La transform ación m artensítica inducida por enfriam iento para la aleación de 

com posición quím ica nominal Cu-14.3%  AI-4.1%  Ni (% peso). previo a cualquier 

tratam iento térm ico, es del tipo P«-»2H {Fig. 3.1).

Se estudió el efecto de los tratam ientos térm icos de envejecim iento a 200 ®C 

sobre la transform ación m artensítica inducida por enfriam iento a través de m ediciones 

de resistencia eléctrica en ciclos de enfriam iento-calentam iento. De esta form a se 

registraron tanto las tem peraturas críticas de cam bios de fase (Ms. Mi. As y  Ar) com o la 

evolución en el tipo de martensita inducida. A partir de la Fig. 3.2 se puede observar una 

evolución en la transform ación martensítica, en donde pasa de ser del tipo p»-»2H a 

(Í*-»18R luego de 48 h de recocido a 200 “C. Aún así, tal com o se puede apreciar en las 

Figs. 3-3 y 3-4, a m ayores tiem pos de recocido la TM  se va degradando. Com o
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consecuencia de esto, los efectos pseudoelástico y memoria de forma van 

desapareciendo.

R. H erschberg , Tesis d e  m aestría , I. Sábalo , 2015

Tem peratura (®C)

Fig. 3.1: Transformación martensítica en muestras monocristalinas de composición 

nominal Cu-14.3% Al-4.1%Ni (%peso), en su estado virgen.
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Fig. 3.2: Evolución de la T M  luego de recocidos isotérmicos a 200 ®C, comparación con

la muestra en su estado virgen.
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T em peratu ra  (°C)

Fig. 3.3: Evolución de la transformación martensítica después de 52 h y 233 h de 

recocido a 200 °C, comparación con la T M  obtenida sin TT.
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Fig. 3.4: Transformación martensítica para tiempos muy largos de tratamiento térmico a 

200 °C (curvas negra y roja) y transformación martensítica para la misma muestra pero 

sin recocidos posteriores luego de 234 h de recocido (curva azul).
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En lo que respecta a la T M  inducida por enfriamiento se puede observar que este 

comportamiento presenta varias etapas a medida que se incrementa el tiempo de 

envejecimiento. Primero la transformación del tipo p<-»2H va aumentando su 

temperatura crítica Ms entre 30 y 50 °C con el tiempo de envejecimiento (ver Tabla 3.1). 

Luego cambia el tipo de transformación a una del tipo P«-^18R y a partir de ese cambio, 

la Ms no varía significativamente. Un ejemplo de esto puede verse en la Fig. 3.5, donde 

pueden observarse las curvas de una muestra luego de 174 h de envejecimiento a 

200 tiempo al cual ya la T M  cambió a p«-»18R. Este tipo de T M  se mantiene y 

también los valores de sus temperaturas características, como puede notarse en la curva 

de la citada figura luego de 194 h a 200 °C.

R. H ersckherg , Tesis d e  m aestría , /. Sábalo , 2015

Muestra Tiempo a 200'’C  (h) AM, r c )

Al

26 12
46 19

66 27

86 30
106 37
126 42
146 43
166 43

A2

16 34
36 36
56 38
80 38
100 40
140 43
160 50
180 50

Tabla 3.1: Evolución de M s en función del tiempo de recocido a 200 °C. A M s fue 

definida como la diferencia entre la Ms después de un cierto tiempo de recocido y la 

correspondiente en estado virgen. Las muestras Al y A2 pertenecen al mismo 

monocristal de composición nominal Cu-14.3Al-4.lNi (%peso).
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Temperatura (X)

Fig. 3.5: Transformación martensítica inducida por enfriamiento para una muestra con

174hy 194ha200 °C.

3. a. 2. Efecto sobre las transformaciones inducidas por aplicación de carga 

mecánica

El tipo de martensita que se induce por aplicación de carga mecánica depende de 

la orientación cristalina de la muestra, de su composición química, del tipo de carga 

aplicada y de la temperatura del ensayo [30]. Debido a esto fiie necesario primero 

caracterizar a las muestras en su estado virgen. Se encontró que la martensita inducida a 

temperatura ambiente para muestras monocristalinas de composición química nominal 

Cu-14.3% Al-4.1% Ni (%peso) en modo tracción es del tipo 18R. Luego, se realizaron 

ciclos pseudoelásticos a mayores temperaturas y se registraron las tensiones críticas de 

transformación (Oc) para cada temperatura (Fig. 3.6), en los que puede observarse que la 

tensión crítica aumenta con la temperatura de ensayo.
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Deformación (mm)

Fig. 3.6: Transfonnación martensítica inducida por aplicación de carga mecánica del 

tipo 18R a dos temperaturas de ensayo distintas para una dada una muestra virgen.

De esta forma se realizaron diagramas a-T, llamados rectas de Clausius 

Clapeyron (rectas CC) (Capítulo 1, Sección l.f) para cada muestra previo a cualquier 

tratamiento térmico y se determinaron sus respectivas pendientes. En la Fig. 3.7 se 

presenta un tipo de diagrama que se obtuvo para una muestra virgen. Según la ec. 1.7, 

para este tipo de transformación martensítica, la pendiente de la recta C C  se encuentra 

cercano a 1 MPa/K [6] en tensión resuelta. Para el caso en particular que se presenta en 

la Fig. 3.7, se obtuvo un valor de la pendiente de (0.95+0.01) MPa/K, el que es muy 

cercano al que reporta la bibliografía.

Para estudiar el efecto de los tratamientos térmicos sobre este tipo de cambio de 

fase, se realizaron recocidos isotérmicos a 2 00 ‘’C sobre la muestra a distintos tiempos. 

En función de éstos, se realizaron nuevos ensayos mecánicos a distintas temperaturas y 

se grafícaron nuevos diagramas <j-T y se los comparó con el obtenido para la muestra en 

su estado virgen.
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Temperatura de ensayo ("C)

Fig. 3.7: Diagrama ct-T para una muestra sin tratamiento térmico, de orientación 

cristalina del eje tensil (001), con factor de Schmid \i = 0.48. Los puntos corresponden a 

una transformación inducida por aplicación de carga mecánica del tipo P«-» 18R.

La Fig. 3.8 muestra los diagramas o-T para una muestra antes y después de 

diversos tratamientos isotérmicos a 200 “C. Puede observarse que la recta C C  se 

desplaza hacia la derecha a mayores tiempos de recocido, lo que significa que a una 

dada temperatura de ensayo, CTc es cada vez menor. Por otra parte, al no observarse 

cambios en las pendientes de las rectas, AS del cambio de fase (ec. 1.7) es independiente 

del tiempo del recocido. Como consecuencia de estos resultados, se asocia el efecto del 

tratamiento térmico con un corrimiento en la Ms (cuando la recta C C  toma un valor de Oc 

equivalente a cero, la temperatura correspondiente es la M s). De esta forma, también se 

puede pensar en un corrimiento en temperatura (A T ) de la T M  inducida por carga con el 

tiempo de envejecimiento a 200 °C.

Debido a que se planea utilizar esta clase de aleaciones como núcleos para 

dispositivos actuadores, fue necesario simular las condiciones de trabajo. Así, se 

realizaron ciclados pseudoelásticos (repetición sucesiva de ciclos de transformación- 

retransformación. con una velocidad de deformación de 2-3 mm/min) después de una
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cantidad de horas de tratamiento térmico. De esta manera se analizó cómo se 

comportaría el material luego de envejecimientos si debiera realizar sucesivos ciclos de 

transformación-retransformación cuando se encuentre en servicio.

R . H erschberg , Tesis d e  m aestría , /. Sábalo , 2015

T em peratura  d e  ensayo ( X )

Fig. 3.8: Diagramas ct-T para una muestra virgen y luego de recocidos a 200 ‘’C.

e(%)

Fig. 3.9; Evolución de la martensita inducida bajo carga en un ciclado pseudoelástico, 

para una muestra con un tratamiento térmico de 42 h a 200 °C.
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En la Fig. 3.9 se ven ciclos extraídos de un ciclado realizado luego de un 

recocido de 42 horas a 200 °C. Se ve un descenso en las tensiones críticas y una 

evolución entre el primer ciclo y los subsiguientes. Además se muestran los ciclos 

número 1, 20, 100 y 500, y se observa que esta evolución se produce aproximadamente 

en los primeros 100 ciclos. En estos primeros ciclos aparece una disminución del ancho 

histéresis que luego será discutida en la Sección 3.c.

3. b. Efectos de los tratamientos térmicos a 250 °C

3. b. 1. Efecto sobre las transformaciones inducidas por temperatura

R  H ersch b erg , Tesis d e  m aestr ía , ¡. Sábalo , 2015

Habiendo encontrado que los tratamientos térmicos a 200 '̂ C causan aumentos en 

la M s y descensos en Oc, se decidió realizar recocidos isotérmicos a una temperatura 

ligeramente más elevada, así los tiempos involucrados para observar estos efectos 

resultan menores. Se eligió una temperatura de tratamiento térmico de 250 ®C y se 

realizó el mismo seguimiento que el descripto en las secciones anteriores.

Se realizaron ensayos de resistividad en función de la temperatura a distintos 

tiempos del tratamiento térmico. Debido al uso de distintas muestras, pero pertenecientes 

al mismo monocristal (de igual composición química), para normalizar los datos se 

definió AMs como la diferencia entre la Ms después de im cierto tiempo de recocido y la 

correspondiente en su estado virgen.

Al graficar A M s en función del tiempo de tratamiento térmico, se encontró que la 

Ms aumenta hasta que luego de 60 min de tratamiento alcanza un estado estacionario con 

A M s de aproximadamente 45 °C (Fig. 3.10).
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O
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T iem p o  d e  enve jec im ien to  a  25 0*C  (m in)

Fig. 3.10: Variación de M s (A M s) en función del tiempo de recocido a 250 °C. Cada 

color se corresponde a una muestra distinta (todas de igual composición química).

Por otra parte, se pueden observar en la Fig. 3.11 ciclos de resistividad vs. 

temperatura realizados a la misma muestra, en estado virgen (curva en rojo) y para 

comparar el ciclo que se obtiene luego de 180 min de tratamiento (curva en verde). En la 

citada figura se puede apreciar el aumento en la M$ pero además, se ve una disminución 

en el ancho de histéresis (la diferencia entre Ms y Ar) y un aumento en el intervalo de 

transformación (la diferencia entre M f y M s). Estos datos indican que el tratamiento 

térmico después de 180 min genera un cambio en el tipo de martensita inducida por 

enfriamiento. En su estado virgen, la muestra induce una martensita del tipo 2H y 

después del tratamiento de envejecimiento de 180 min, se induce una martensita del tipo 

18R. Este hecho se corresponde con el mismo tipo de comportamiento observado para 

las muestras con envejecimientos a 200 °C: cambia el tipo de T M  de P ^ 2 H  a p-^18R y 

aumenta el valor de la M s en alrededor de 50 °C. Se observan los mismos efectos pero a 

tiempos menores, ya que la temperatura de envejecimiento es levemente superior.
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Fig. 3.11: Resistencia vs. temperatura de una misma muestra, en su estado virgen (rojo) 

y luego de un tratamiento térmico a 250 ®C durante 180 min (verde).

3. b. 2. Análisis de la microestructura resultante mediante técnicas de microscopía 

electrónica de transmisión

3. b. 2. a. Características generales de las muestras tratadas térmicamente.

Se decidió realizar recocidos isotérmicos a 250 “C sobre muestras vírgenes y 

observar su microestructura mediante diferentes técnicas de microscopía electrónica de 

transmisión (Cap. 2, Sección 2.f), con el fin de poder relacionar los cambios de la matriz 

con la evolución en las temperaturas características de la transformación mariensítica 

inducida por cambios de temperatura.

El patrón de difracción de las muestras envejecidas en fase ^ en eje de zona 

[1 1 0]p (Fig. 3.12) muestra que la aleación se encuentra ordenada a primeros y segundos 

vecinos (reflexiones correspondientes a B2 y D O 3 respectivamente). Por otra parte se
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pueden ver, ya en la mueslra recocida por 60 min, reflexiones ex(ra, propias de la fase y- 

En esta m uestra tam bién se pueden observar zonas de 2 ^m  de diám etro donde sólo se 

observan las reflexiones correspondientes a B2 y  DO3 {Fig. 3.12 (b)). A medida que 

aum enta el tiem po de tratam iento térm ico, las intensidades indexadas com o 

pertenecientes a la fase y se vuelven m ás intensas, lo que corresponde a un aum ento de 

esta fase con respecto a la fase madre. Asimismo, después de los 60 min de recocido no 

se observó ninguna zona donde el patrón de difracción de un área de 2 de diámetro 

que no revelara la existencia de reflexiones indexables com o fase y.

R. Herschberg. Tesis de maesiria. I. Sábalo, 2015

•  •

•  •
• • • •

(a) (b)

Fig. 3.12: (a) Patrón de difracción del eje de zona de [I I 0]p para una m uestra con 

120 min de recocido a 250 °C. (b) Patrón de difracción del eje de zona de (I I 0](i para 

una m uestra con 60 min de recocido a 250 ®C, donde sólo se ven las reflexiones 

correspondientes a  B2 y  DO3. (c) Diagrama interpretativo del cuadrante superior derecho 

de (a). Se indican las reflexiones correspondientes de la fase p y de la fase y.
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Fig. 3.12: (a) Patrón de difracción del eje de zona de [1 1 0]p para una m uestra con 

120 min de recocido a 250 “C. (b) Patrón de difracción del eje de zona de [I I 0]p para 

una m uestra con 60 min de recocido a 250 ®C, donde sólo se ven las reflexiones 

correspondientes a B2 y  DOj. (c) Diagrama interpretativo del cuadrante superior derecho 

de (a). Se indican las reflexiones correspondientes de la fase p y  de la fase y.

M icrografias en eje de zona [I 1 0]p en cam po claro y en cam po oscuro  (Fig. 

3.13) m uestran dislocaciones con contraste de línea doble y  la presencia de los 

precipitados y de m orfología rectangular con lados paralelos a las direcciones [I O 0][t y 

[1 I 0]p. Esta m icroestructura fue observada incluso en las prim eras etapas del 

tratam iento térmico. También pudo notarse que los precipitados tendían a nuclear 

preferencialm ente cerca de las dislocaciones en forma de cadenas, tal com o lo indica la
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flecha en la Fig. 3.13 (a). Se vio que dichas cadenas no preseniaban ninguna dirección 

preferencíal: se alineaban de acuerdo a la dislocación en donde nucleaban y crecían.

R. Herschherg, Tesis de maesiria. /. Sábato. 2015
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(a) M icrografia en cam po claro (b) M icrografia en cam po oscuro

Fig. 3.13: M icrografías de la m ism a zona para un m uestra con 60 min de recocido a

250 “C.

3. h. 2. b. Análisis cualitativo de los direrentes estadios de la precipitación para  

d iferentes tiempos de recocido

D espués de som eter m uestras vírgenes a distintos tiem pos de tratamiento térmico 

a 250 °C. se observó la presencia do precipitados y. Durante los primeros 30 min de 

recocido, se encontraron pocos precipitados de tamaño m enores a la centena de nm y 

d ispersos de forma heterogénea por toda la m atriz de la fase madre (Fig. 3.14 (a)). Por 

otra parte, en las m uestras recocidas hasta 60 min se aprecia un aum ento del número de 

precipitados aunque aún se distinguen dislocaciones libres {Fig. 3.15) las cuales pueden 

constituir sitios preferenciales para la nucleación de dicha fase (Fig. 3.13). Tam bién se 

pudo observar inclinando la m uestra debidam ente que ios precipitados se formaban 

siem pre sobre una dislocación, tanto en las m uestras recocidas por 30 min com o en las 

recocidas por 60 min.
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Se pueden evidenciar cualitativam ente dos etapas distintas de crecim iento de los 

precipitados de fase estable y. Por un lado, durante los prim eros 120 m in de tratam iento 

Térmico, se encontró que los precipitados aum entaban su tamaflo de form a considerable. 

Se observó además que los precipitados continuaban creciendo alrededor de las 

dislocaciones donde nuclearon, y com enzaban a definir durante estos estadios su 

m orfología rectangular. Cabe destacar que los precipitados y  m antenían sus caras en 

contacto cuando se formaban las cadenas (Fig. 3.14 (b)), lo cual concuerda con las 

observaciones de M iyazaki y col. [31]. Estas cadenas de precipitados de fase y  no 

presentaban ninguna dirección preferencial: se alineaban de acuerdo a la dirección de la 

dislocación en donde nucleaban. Además, durante este período, se ve un m ayor número 

de precipitados y en la m atriz de la fase m adre p. Sin embargo, desde los 120 min hasta 

los 300 min de tratamiento térmico se observó, de m anera cualitativa, que los 

precipitados continuaban aum entando su tam año, pero a un ritm o m enor al registrado 

previam ente. Realizando una com paración sim ple entre las im ágenes obtenidas con la 

m ism a m agnificación, puede notarse que a 300 min de tratamiento térm ico había un 

m enor número de precipitados que a los 30  min de recocido (Fig. 3.14).

R. Herschherg. Tesis de maesiría, l. Sábalo. 2015

t
•V

(a) (b)

Fig. 3.14: M icrografías de muestras con recocidos de (a) 30 min, (b) 120 min y (c) 300

min a 250 °C.
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(C)

Fig. 3.14: M icrografías de m uestras con recocidos de (a) 30 min, (b) 120 min y (c)

300 min a 2 5 0 '*C

Fig. 3.15: M icrografia donde se observan 3 pares de dislocaciones libres de precipitados, 

correspondiente a una m uestra con 60 min de recocido a 250 “C.

Esto significa que, si bien a m ayor tiem po de tratamiento de recocido los 

precipitados de tase y presentaban un tam año considerable, luego de 120 min de 

tratam iento térm ico, los precipitados parecen decrecer en número.
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3. b. 2. c. A nálisis cu an íita tlv o  de los d ife ren tes  estad ios de  la p rec ip ita c ió n  p n ra  

d ire ren tcs  (lem pos de  recocido
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Habiendo tratado las m uestras a recocidos isotérm icos de 250 ®C durante cinco 

diferentes periodos, se encontró que el tam año medio de precipitados crece al aum entar 

el tiem po de recocido, tal com o se m uestra en la Fig. 3.16. Los errores en la m edición 

del diám etro medio de precipitados para cada tiem po está dado por el error estadístico de 

cada medición. Com o puede notarse, el crecim iento de los precipitados a m edida que 

aum enta el tiem po de recocido no es lineal. De hecho, la curva de crecim iento parece 

estar marcada por dos etapas diferentes. En la primera etapa, hasta los 150 min 

aproxim adam ente el crecim iento parece lineal. En la segunda etapa, el tam año de 

precipitado sigue creciendo (de 175 nm a 182 nm ) pero con una pendiente m ucho m enor 

a la de la etapa anterior. Durante los prim eros 180 min crece a un ritm o aproxim ado de 

0.73 nm /m in m ientras que para los 120 min restantes crece a un valor de 0.06 nm/min. 

Este m ism o com portam iento puede observarse cualitativam ente en la Fig. 3.14. En esta 

figura puede apreciarse que el crecim iento de los precipitados es m ucho m ás abrupto 

entre los 30 y  los 120 min de recocido que entre los 120 y los 300 min de recocido.

Más aún, si se observan las m icrografías de la m icroestructura (Fig. 3 .14) se 

puede apreciar que en las primeras etapas de tratam iento térmico se encuentran una gran 

cantidad de dislocaciones que promueven la nucleación y  crecim iento de precipitados y 

(Fig. 3.15). Sin em bargo, luego de los 120 min ya  no se encuentran defectos m atriciales 

disponibles para la nucleación de dichos precipitados.

Por otra parte, en la Fig. 3.17 puede apreciarse la evolución del núm ero de 

precipitados por unidad de volumen con el tiem po de recocido. Para realizar esta 

medición se m antuvo constante el área de conteo de precipitados y  se m idió el espesor 

de la m uestra de acuerdo a lo explicado en la Sección 2. f. 7, Si bien los errores en esta 

curva son del 17 %  en prom edio (la magnitud de las barras de error está dada por los 

errores acarreados en la medición del espesor de la muestra), puede notarse la tendencia 

evolutiva del núm ero de precipitados por unidad de volumen siguiendo la curva roja de

6?



la Fig. 3.17. Cada medición, para cada tiempo de recocido, tiene asociada la medición de 

los precipitados en un área de aprox. 3.1x10^ nm^ en al menos 2 zonas diferentes.

R. H ersckb erg , Tesis d e  m aestr ía . I. Sába lo . 2015

Tiempo (min)

Fig. 3.16: Evolución del diámetro medio con respecto al tiempo de tratamiento térmico a 

250 ®C. El error de cada punto es el error estadístico de las mediciones.

Como puede notarse en la Fig. 3.17, la evolución del número de precipitados por 

unidad de volumen parece estar caracterizado por dos etapas bien definidas. En la 

primera etapa, la curva evidencia un crecimiento monótono del número de precipitados 

hasta los 100 min de recocido aproximadamente. En la segunda etapa, en cambio, el 

número de precipitados por unidad de volumen decrece fiiertemente. Este 

comportamiento puede también verse reflejado de manera cualitativa en las Fig. 3.14 (a) 

y Fig. 3.14 (c) tomadas con la misma magnificación y en zonas de similar espesor. 

Como puede observarse el número de precipitados es mayor en la muestra recocida 

durante 30 min que en la recocida por 300 min.
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Fig. 3.17: Densidad de los precipitados en función del tiempo de recocido a 250 °C. La

curva roja es una guía para el ojo.

Para verificar que los tratamientos térmicos promovían la generación de 

precipitados de fase estable, se calculó la fracción de y con respecto a la matriz p 

(definido como el producto entre la densidad y el volumen de un precipitado ideal). Se 

puede apreciar a partir de la Fig. 3.18 que la fracción de y aumenta con el tiempo de 

tratamiento térmico. Además, se presenta un crecimiento abrupto en los primeros 90 min 

de tratamiento térmico (se incrementa la fracción de y en im orden de magnitud) y luego 

continúa de forma moderada hasta los 300 min de recocido (ésta solamente aumenta un 

5 %  para un período del doble de tiempo). Además, presenta un comportamiento 

semejante al del crecimiento del diámetro medio (Fig. 3.16).

En resumen, teniendo en cuenta el comportamiento de las curvas de las Fig. 3.16, 

Fig. 3.17 y Fig. 3.18 puede notarse que existen 2 etapas evolutivas. En la primera etapa, 

donde aún existen dislocaciones libres, los precipitados tienden a nuclearse y crecer de 

manera constante. Cabe recordar que la fase y tiene dos vacancias substitucionales en su 

estructura [16]. Por esta razón, es energéticamente favorable la nucleación de los
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precipitados en defectos donde existen vacancias, tales como dislocaciones, bordes de 

grano u otros precipitados. En este caso, al ser un monocristal de fase P, el único defecto 

disponible son las dislocaciones.

R. H erschberg , Tesis d e  m aestr ía , I. Sába lo , 2015
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Fig. 3.18: Evolución de la fracción de precipitados y con respecto a la fase madre P a 

medida que aumenta el tiempo de recocido a 250 °C. La curva roja es una guía para el

ojo.

En la segunda etapa, los sitios de pwsible nucleación de precipitados están 

colmados de fase y. Cabe recordar que luego de los 120 min de recocido no se 

observaron dislocaciones libres de precipitados. Por este motivo, no es energéticamente 

favorable la nucleación y consecuentemente el número de precipitados por unidad de 

volumen no crece. Más aún, dado que el crecimiento de los mismos eslá delimitado por 

la presencia de los precipitados vecinos, los precipitados tienden a unirse. Es decir, el 

proceso de crecimiento de precipitados comienza una etapa de coalescencia de los 

mismos. En lugar de crecer cada precipitado individualmente, dos o más precipitados 

forman un solo precipitado de mayor tamaño. Por este motivo, si bien el diámetro medio 

de los mismos sigue creciendo, el número de precipitados desciende. Sin embargo, este
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nuevo proceso de unión de precipitados contribuye energéticamente de manera favorable 

para el aumento de fracción de fase y, tal como se observa en la Fig. 3.18.

R. H ersch b erg , T esis d e  m aestría . ¡. Sábaío , 2015

3. c. Discusión

Se ha observado que los tratamientos térmicos de envejecimiento a 200 “C  y 

250 °C producen cambios en las transformaciones martensíticas inducidas en 

monocristales de composición nominal Cu-14.3% Al-4.1% Ni (%peso).

En las transformaciones inducidas por enfriamiento, se observan cambios que 

pueden separarse en tres etapas a medida que aumenta el tiempo de recocido. En una 

primera etapa, se observa un aumento en la temperatura crítica Ms (temperatura de 

comienzo de la TM) que aumenta con el tiempo de duración del tratamiento térmico. 

Este aumento en el valor de Ms es de unos 30 °C a 50 °C. En una segunda etapa, si se 

extiende el tratamiento de envejecimiento, cambia el tipo de T M  y deja de aumentar el 

valor de M s. Finalmente, en la última etapa, para tiempos de envejecimiento de alrededor 

de 200 h a 200 °C se observa una degradación del material en lo que respecta a sus 

propiedades características, ya que deja de observarse la T M .

Estas etapas de cambios en la T M  inducida por enfriamiento pueden deberse a un 

aumento en el grado de orden de la estructura cristalina, ya reportados por otros autores 

[19, 32]. Otro posible efecto atribuye el cambio en la Ms y en el tipo de martensita 

inducida a la presencia de precipitados y. Los precipitados y, al tener ima composición 

química con mayor contenido en Al que la fase madre p (Capítulo 1, Sección l.g) 

producen una leve disminución de Al en la fase p, o por lo menos alrededor de los 

precipitados [33]. Este leve cambio en la composición química de la matriz podría 

producir un aumento en la M s [34] y un cambio en el tipo de martensita inducida [32]. 

Sin embargo, como puede observarse en la Fig. 3.18, la fracción de fase y luego de 

20 min de recocido a 250 ‘’C es inferíor al 2%. En tanto, a los 20 min de recocido, el 

incremento de Ms ya supera los 30 °C (Fig. 3.10). De esta manera, la fracción en
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volum en de fase y no produce un cam bio en la composición quím ica de la fase p que 

justifique el aum ento en la Ms observado. Es decir, los cam bios de M . solo pueden 

atribuirse al efecto producido por la culm inación de los procesos de ordenam iento.

Respecto de la tercera etapa, donde el ciclo se degrada, puede asociarse dicha 

degradación al aum ento de fracción de volum en de la fase y. Como se ha visto 

anteriorm ente en sistem as base Cu con m em oria de forma, los precipitados tienden a 

degradar los ciclos de TM  [35], Esto se produce ya que los precipitados funcionan como 

anclas indisolubles que impiden el avance del frente de transform ación m artensítica. De 

esta m anera, cada vez más zonas pueden quedar atrapadas entre los precipitados sin 

lograr transform ar de p a m artensita o  viceversa. Esto indicaría que un 12% de fracción 

de volum en de fase y  alcanza para inhibir la transform ación m artensítica en estas 

aleaciones.

Resum iendo, la evolución del ciclo de TM  al aum entar el tiem po de recocido 

(Fig. 3.10) parece estar gobernada por dos efectos. A tiem pos de tratam iento térm ico a 

250 °C m enores a 30 min, la culm inación de procesos de ordenam iento logra 

increm entar la Ms hasta 50 '’C, A tiem pos de recocido mayores a 100 min. la fracción de 

volumen de precipitados y finalm ente inhibe la TM.

Referente a los cam bios producidos por los envejecim ientos en la TM  inducida 

por aplicación de carga m ecánica, la dism inución de las tensiones críticas pueden 

deberse tam bién a un aum ento en el grado de orden de la fase p. Aunque también el 

aum ento en el ancho de histéresis es usualm ente adjudicado a la presencia de 

precipitados y [36, 37]. En [38] Araujo y  col. m ediante observaciones en TEM  de 

m uestras envejecidas y  cicladas pseudoelásticam ente informaron que las dislocaciones 

producto del ciclado se alojan alrededor de los precipitados y. Durante los primeros 

ciclos pseudoelásticos se necesita m ás energía para acom odar estas dislocaciones 

alrededor de los precipitados. Esto indicaría por qué los primeros ciclos tienen un ancho 

de histéresis m ayor que los siguientes (Fig. 3.9).

Finalm ente, teniendo caracterizada la respuesta de estos m ateriales, con y  sin 

tratam iento de envejecim iento, se dispone de información suficiente com o para poder
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diseñar dispositivos cuyo núcleo aciuador es un material con m em oria de CuAINi, 

pudiéndose aprovechar la ventaja de éstos de m antener o  poder contro lar sus 

propiedades distintivas.
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Capitulo 4: CONCLUSIONES GENERALES
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Se ha estudiado la respuesta térm ica y  mecánica de monocristales de com posición 

nom inal C u -14.3% AI-4.1% Ni (% peso) envejecidos en fase P a 200 °C y  250 ®C.

Estos tratam ientos térm icos producen precipitación de fases estables, con lo cual 

es im portante estudiar la interacción entre esta nueva fase y las transform aciones 

m artensiticas inducidas en este material. Este análisis tiene com o objetivo final 

com prender y  optim izar el com portam iento del material para futuras aplicaciones que 

im pliquen el uso de material inteligente a tem peraturas superiores a ambiente.

Los resultados obtenidos luego de los tratamientos de envejecim iento realizados al 

m aterial permiten concluir que:

• En las transform aciones inducidas por enfriam iento, se observa que la 

(tem peratura de com ienzo de la TM ) aum enta entre unos 30 a 50 ®C con el tiempo 

de duración del tratam iento térm ico. Luego cam bia el tipo de TM y deja de 

aum entar el valor de Ms. Para tiem pos de envejecim iento de alrededor de 200 h a 

200 "C deja de observarse la TM . El aum ento de Ms puede deberse a culm inación 

de procesos de ordenam iento de la red cristalina, m ientras que la desaparición de 

TM  está directam ente ligada a la alta fracción de volumen de los precipitados y.

•  En las transform aciones inducidas por aplicación de carga m ecánica, se ha 

observado una dism inución de las tensiones críticas con el tiem po de 

envejecim iento. Tam bién se ha observado un aum ento en el ancho de histéresis 

durante los prim eros ciclos de los ciclados pseudoelásticos. La dism inución en las 

tensiones criticas son atribuidas a procesos de ordenam iento de la red cristalina y 

el aum ento en el ancho de histéresis en los primeros ciclos a  la ubicación de 

dislocaciones alrededor de los precipitados y presentes.
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