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INTRODUCCION

El desarrollo de la ciencia de materiales, como consecuencia de las demandas militares v la
hegemonia tecnolégica, ha sido uno de los factores clave que han marcado la evolucién
tecnolégica durante este siglo. Dentro de este desarrollo, destacan los campos de
semiconductores y la metalurgia, dentro del dltimo campo, ha sido clave la creacion de
super-aleaciones, que son materiales que exceden fuertemente las propiedades de cada uno
de sus componentes. Algunas de las super-aleaciones que no solo exceden las propiedades
de sus componentes, sino que también han causado cambios revolucionarios en la filosofia

bisica de la ingenierfa y el disefio, son las aleaciones con memoria de forma ',

México, con su riqueza en recursos minerales, podria jugar un papel clave en dicho
desarrollo, que redundaria en un factor de desarrollo social real. I.a abundancia de metales
como Ag, Cu y Zn hace que, si se realizan investigaciones exitosas en estos campos,

puedan desarrollarse industrias con una ventaja natural.

Las aleaciones con memoria de forma, fueron observadas por vez primera por Chang y
Read?, y de ahi en adelante, se encontrd el fendmeno en multiples aleaciones, tales como
In-Ti (1953), Ti-Ni (1963), Ag-Cd, Cu-Zn, Cu-Al-Ni, Fe-Pt, Fe-Ni-Co-Ti, Fe-Ni-C, Fe-
Mn-8i, Fe-Cr-Ni-Mn-Si-Co, y un sinndmero de aleaciones mas, resultado de afiadir
elementos para mejorar las propiedades. Sin embargo, las aleaciones con mayor aplicacién
en la actualidad son Ti-Ni, Cu-Al-Ni y Cu-Zn-Al, mientras se avanza en el estudio de las

aleaciones basadas en Fe’.




El estudio de la aleacién Ag-Cd podria representar un factor importante para México.
Nuestro pafs es el mayor productor de plata en el mundo, y las reservas de Cd permiten su
explotacién para aplicaciones como las asociadas al efecto de memoria de forma. Ademds,
existen pocos estudios de este sistema (4 articulos publicados entre 1980 y 1991, contra
165 articulos publicados con relacién a Ti-Ni en el mismo periodo), lo que hace fértil el

estudio en este ramo.

Se tienen 4 objetivos en esta tesis:

e Revisar el estado actual de conocimientos en el sistema Ag-Cd, conocer y comprender
los estudios realizados, y confrontar las ideas expuestas por cada autor.

® Alcanzar un conocimiento empirico del manejo de la aleacién, su procesamiento y
caracteristicas, tratando de reproducir los resultados claves hasta ahora obtenidos.

e Descubrir nuevas transformaciones en la aleacién, al sugetarla a tratamientos
termomecancisos no convencionales.

¢ Procesar la aleacién y alearla de tal forma que se puedan manipular sus temperaturas de

transicién y mejorar sus propiedades de memoria de forma .




CAPITULO 1. CONCEPTOS PRELIMINARES

1.1 TRANSFORMACION MARTENSITICA.

Las transformaciones martensiticas ocurren en sélidos cristalinos por desplazamientos
coordinados de dtomos o moléculas en distancias menores que la interatémica en la fase
original (Austenita). Por esta razén, las transformaciones se describen como no
difusionales. Dentro de toda la variedad de transformaciones caracterizadas por
desplazamientos de 4tomos y no difusionales, las martensiticas se caracterizan por
deformaciones homogéneas de la red, y desplazamientos en forma de corte. La energia

asociada ejerce una fuerza dominante en la cinética y morfologfa de la transformacién *,

Las transformaciones martensiticas se distinguen mas facilmente de otros cambios de fase
en estado sélido por sus caracteristicas cristalograficas, las cuales implican un modo
ordenado de transformaci6n de la fase original al producto. Estas transformaciones poseen
un cambio estructural coordinado que involucra una correspondencia entre redes, y una
interfase plana semi-coherente {en el plano frontera, las posicones atomicas son
equivalentes), la cual, durante el movimiento (transformacién) genera una deformacién
plana invariable. Una inhomogeneidad muy pequeiia, tal como el deslizamiento, maclado, o
fallas de apilamiento en planos, es normalmente observado a escala del microscopio
electrénico. Esta deformacién secundaria, la cual es una parte intrinseca del proceso de
transformacion, provee la condicion de plano invariable a escala macroscopica y mantiene
una interfase de delizamiento semi-coherente entre la martensita y la fase original. Las

relaciones cristalograficas entre la martensita y la fase original, tales como el plano de




frontera (invariable) y la relacién de orientacion, son regularmente no racionales; i.e. no se
pueden expresar en términos de relaciones exactas involucrando simplemente indices de

Miller.

Existen estudios detallados de la cristalografia de las transformaciones martensiticas, para
lo que se sugieren las referencias 5 y 6. Para un estudio elemental de la transformacion
martensitica puede consultarse en la referencia 7. La frontera del conocimiento de dicha
transformacién, incluyendo historia, termodindmica, cristalografia, y fisica del estado

s6lido, podria consultarse en la referencia 8.

1.2 EFECTO DE MEMORIA DE FORMA.

El término “aleacién de memoria de forma” se aplica al grupo de materiales metalicos que
poseen la capacidad de regresar a una forma previa o tamafio al ser sometidos al
procedimiento térmico adecuado. Generalmente estos materiales pueden ser deformados
plasticamente a una temperatura relativamente baja, y al exponerlos a alta temperatura,
regresaran a la forma que tenfan antes de la deformacién. Los materiales que exhiben
memoria de forma solo al calentar, se dice que tienen memoria de forma en un solo sentido,

los que también cambian de forma al volver a enfriar se llaman de memoria en dos sentidos.

Aunque una variedad relativamente amplia de aleaciones poseen el efecto de memoria de
forma, solo aquellas que recuperan cantidades considerables de deformacién o que generan
una fuerza significativa al cambiar la forma, a temperaturas cercanas a la ambiental, son de
interés comercial. A la fecha, esto ha ocurrido en aleaciones de Ni-Ti y basadas en Cu
{CuZnAl y CuAlNi).

Una aleacién de memoria de forma puede definirse como aquella en que se presenta la
martensita termoelastica. En este caso, la aleacién posee una transformacién martensitica de

un tipo tal que se deforma por un mecanismo de maclado bajo la temperatura de




transformacion. La deformacién es entonces invertida cuando la estructura maclada vuelve

a la fase austenitica original.

1.2.1 Caracteristicas generales.

La transformacién de fase que ocurre en las aleaciones de memoria de forma es de tipo
martensitica, y se genera de austenita a alta temperatura con orden a largo alcance. La
martensita tipicamente ocurre como placas alternadas, las cuales son observadas como una
superficie rugosa cuando son observadas al microscopio. La transformacidn, aunque es un
cambio de fase de primer orden, no ocurre a una temperatura especifica, sino sobre un
intervalo de temperaturas que varfa con cada aleacién. La forma usual de caracterizar la
transformacién y registrar cada punto del ciclo es mostrado en la Fig. 1. Los pardmetros
principales de temperatura que caracterizan dicha transformacién son M, (temperatura de
inicio de la transformacién martensitica), M; (temperatura de finalizacion de la
transformacién martensitica), A, (temperatura de inicio de la formacion de austenita) y A,
(temperatura de finalizacion de la formacién de austenita). La mayor parte de la
transformacién ocurre en un intervalo relativamente estrecho (T,), aunque el inicio y
finalizacién normalmente se extiende en un intervalo mucho mayor. La transformacién

también exhibe histéresis, dicha histéresis varia con cada sistema (ver Tabla 1).

|
8

% Martensita

o

M Ms As At
Temperatura ————am

Fig. 1 Ciclo tipico de histéresis utilizado para caracterizar las temperaturas de
transformacién asociadas al efecto de memoria de forma.




Tabla 1°

Aleaciones con efecto de memoria de forma

Aleacién Composicién Intervalo de Histéresis Tipo de
transformacién °C °C Transformacién
Ag-Cd 44/49 -190 2 -50 15 B2—2H
Au-Cd 46.5/50 30a 100 15 BCC—FCC,
B2—-9R,
B2—-2H
Cu-Al-Ni 14/14.4%peAl -140-a 100 35 DOs— I
3/4.5%peNi
Cu-Sn 15%atSn -120a 30 NO,—4H NO.—2H
Cu-Zn 38.5/41.5%peZn -180a-10 10 B2—9R
Cu-Zn-X Un poco de X -180a 200 10 B2—-9R+FCC
{(X=S8i,Sn,Al) en %pe
In-T1 18/23%atTI 60 a 100 4 FCCHFCT
Ni-Al 36/38%atAl -180a 100 10 B2—=L1,
Ni-Ti 49/51%atNi -50all0 30 B2—2R,4H
B2 »B!9
Fe-Pt 28%atPt aprox.-130 4 FCC—BCC
Mn-Cu 3/35%atCu -250a 180 25 FCC—FCT
Fe-Mn-8i 32%peMn, -200a 150 100 FCC—
6%peSi

1.2.2 Cristalografia de las aleaciones.

Las martensitas termoelasticas son caracterizadas por sus interfases deslizantes y de baja
energia, las cuales pueden ser modificadas por pequefios cambios de temperatura y de
esfuerzo. Como consecuencia de esto, y de las restricciones debidas a la falta de simetria
la transformacién,

durante las martensitas termoelasticas son cristalograficamente

reversibles.




La estructura en forma rugosa de las martensitas formadas al variar la temperatura, consiste
esencialmente de variantes macladas y ordenadas (ver fig. 2b). El cambio de forma en las
variantes tiende a causar que se cancelen. Como resultado, una pequeiia deformacién
macroscépica es generada. En el caso de martensitas inducidas por esfuerzo, o cuando se
somete a esfuerzo una estructura auto-acomodante, la variante que puede transformarse con
el maximo cambio en forma en la direccién del esfuerzo aplicado es estabilizada, y llega a
dominar en la configuracién (fig. 2c). Este proceso crea una deformacién macroscopica,
que se recupera cuando la estructura se revierte a austenita durante la transformacion

inversa.

(@7 > A & 4,

Fig. 2 Variaciones tipicas en la cristalografia de una aleacién con transformacién
martensiatica (a) sin variacién alguna, (b) al enfriar, (c) al deformar.

1.2.3 Comportamiento termomecanico.

Las propiedades mecinicas de las aleaciones con memoria de forma varfan grandemente
con la temperatura a la que se aplica el esfuerzo Esto se puede ver en la fig. 3, donde
simples curvas de esfuerzo-deformacion son mostradas para Ni-Ti bajo tensién, cuando la
temperatura se encuentra abajo, dentro o arriba del intervalo de transformacién martensitica.
La martensita se forma facilmente a un alto porcentaje de deformacién a un esfuerzo bajo,
mientras que la austenita (fase de alta temperatura) tiene mucho mayor esfuerzo de cedencia
y flujo plastico. La linea punteada en la curva de la martensita indica que al dejar de aplicar
el esfuerzo, la muestra recuerda su forma antes de deformar y se revierte mientras se
transforma en austenita. No se encuentra recuperacién de la forma al deformar y calentar,
porque no ocurre cambio de fase. Una caracteristica interesante del comportamiento de
esfuerzo-deformacién, puede verse en la fig. 3c, donde el material es deformado

ligeramente arriba de su temperatura de transformacion. A esta temperatura puede inducirse



martensita por esfuerzo. Entonces se deforma inmediatamente y exhibe una deformacion
que se incrementa manteniendo constante el esfuerzo, como se aprecia en la recta AB. Al
remover la carga, sin embargo, el material se revierte a austenita a un esfuerzo menor,
como puede verse en la linea CD, y ocurre recuperacién de la forma, no bajo aplicacién de
calor, sino al reducir el esfuerzo. Este efecto, que hace que el material sea extremadamente
eldstico, es llamado pseudoelasticidad. La pseudoelasticidad es no-lineal, por lo que el
médulo de Young es dificil de definir en este intervalo de temperatura, ya que depende

tanto de la temperatura como la deformacion.

(@)
T,: Austenita

[T, > A>T, >M,>T,]

T A . (€) B4 T, Pseudoeldstico
o >
&
2
= * c
=
5 Ty Martensita
Al o+ = e -
Deformacion ———p=

Fig. 3 Diagramas de esfuerzo-deformacién de muestras con temperatura
(a) arriba, (b) abajo y (c) dentro, del intervalo de transformacién martensitica.

En la mayor parte de los casos, el efecto de memoria de forma ocurre en un solo sentido.
Esto es, al enfriar, una aleacién de memoria de forma no tiene cambio de forma, aunque la
estructura cambie a martensita. Cuando la martensita es deformada en un alto porcentaje, la
deformacién es retenida hasta que el material es calentado, en cuyo momento ocurre la
recuperacién de la forma. Al volver a enfriar, el material no cambia espontineamente de
forma, sin que debe ser deliberadamente deformado si se desea una recuperacién de la

forma.



Es posible causar en algunas de las aleaciones de memoria de forma el efecto en dos
sentidos, i.e. que se cambie la forma al calentar y enfriar. La cantidad de este cambio de
forma es significativamente menor que el que se obtiene con la memoria en un solo sentido,
y muy poco esfuerzo puede ser gjercido por la aleacién cuando trata de tomar su forma de
baja temperatura. El cambio de forma al calentar puede ejercer grandes fuerzas, con el

efecto en un solo sentido.

Una gran cantidad de tratamientos térmicos y métodos de educacién se han creado para
ocasionar el efecto de memoria en dos sentidos. En los métodos de educacién, la aleacion
se enfria a T<M,, se deforma, y se calienta a T>A,, volviéndose a deformar, ocasionando
que tras varios ciclos se “recuerde” la forma de alta y baja temperatura sin necesidad de
deformar. Todos estos procesos dependen de la introduccidn de concentraciones
microestructurales de esfuerzo que ocasionan que las placas de martensita inicien en
direcciones particulares al enfriar, resultando en un cambio neto de forma en la direccion

deseada.

1.3 APLICACIONES POTENCIALES.

Las aplicaciones que hasta ahora se han encontrado de las aleaciones con memoria de
forma, dependen directamente de las propiedades mencionadas anteriormente, y pueden
dividirse en cuatro categorias:

® Recuperacién libre: incluye aplicaciones en las que el elemento causa movimiento o
deformacién. Por ejemplo, enfriar un alambre en el régimen martensitico, doblarlo a
una nueva forma y calentario hasta recuperar la forma original.

e Recuperacién restringida: posee aplicaciones en que se restringe el cambio de forma del
elemento, generando esfuerzo. El ejemplo ideal es la contracciéon de un elemento con
forma de anillo sobre el punto de unién de dos tubos. En este caso puede haber una
recuperacién antes de que se genere el contacto, pero la funcion primaria es generar

esfuerzo.



e Los actuadores o aplicaciones de produccién de trabajo: son aquellos en los que existe
movimiento contra un esfuerzo y se realiza entonces trabajo. El caso ideal se da cuando
un alambre o resorte levanta un peso cuando es calentado (y quizd lo deja caer al
enfriar). Mas frecuentemente, el elemento trabaja en contra de un resorte pre-
deformado. Los actuadores son generalmente de dos tipos: eléctricos y térmicos. Los
eléctricos actiian con corriente directa y compiten con servomotores y solenoides. Los
térmicos son activados por cambios en la temperatura ambiente y compiten con
bimetales termostaticos.

e Las aplicaciones supereldsticas o pseudoeldsticas son isotérmicas por naturaleza e
involucran el almacenamiento de energia potencial. Aunque los elementos de memoria
pueden funcionar como super-resortes, el intervalo de temperatura en el que se

encuentra el efecto es regularmente estrecho (normalmente solo 80°C).

1.4 EL SISTEMA Ag-Cd.

1.4.1 Historia del estudio de sistema.

La historia del estudio del sistema Ag-Cd la hemos dividido en 3 fases:

o Fase 1: descubrimiento de estructuras cristalinas y determinacién del diagrama de fases
(1938 A 1957),

o Fase 2: estudio de la transformacién martensitica y efecto de memonia de forma (1957 a
1953),

e Fase 3: determinacién de las estructuras martensiticas y transformaciones sucesivas
(1974 a 1995),

1.4.2 Diagrama de fases.
El estudio del diagrama de fases del sistema Ag-Cd resulta confuso, ya que las primeras

publicaciones contienen errores, e.g. el diagrama de fases del manual de ASM contiene las

estructuras de las fases cibica ordenada y hexagonal compacta intercambiadas™®. Una
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descripcién correcta del diagrama de fases de Ag-Cd puede hallarse en la compilacion de

Massalski’, ver Fig. 4. Las fases que conforman este sistema son las si guient659:

Ag-Cd Plata-Cadmio

Porcentaje Atémico de Cadmio

|
' °C 0 20 30 40 50 60 70 80 90
. 1000 ¢ 4 . . 4 : ' v :
961,93
1700F |
900 =S
1600F T \\ L
800 - :\\ 736* Punto de ebullicion
M00F | de Cd, 768 —
445
284 =L
7eo BN
woor | \ \\ S 64
oUWk 4 3 ;3_/'_ ; 5GG". : 1z
(Ag) .
100RF 1 gg 426%0 500'\& \ / 5 | \
500} [aTor N
\ _0‘.\? 1 \
a4 \
BOOF agg |3l N
400 l h 987
YOOF | Y 3%
] 42.2%0 300 } \ € AN
200 32008 (e
S00F I 240" 81\ \
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pell| B\
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Ag 0 20 30 40 50 60 70 80 20 Cd
Porcentnje en Peso de Cadinio

Fig. 4 Diagrama de fases del sistema Ag-Cd.

Notas:

Mp® serd la denominacién de la fase martensitica tipica, estable a bajas temperaturas
(109K)'"2,

¥ es estable a altas temperaturas (523-733K)",

B ocurre a baja temperatura, es estable a 503K",

B ocurre a alta temperatura y es estable arriba de 713K",

¢ ver referencia 10

&‘ ver referencia 10

o ver referencia 14.
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Fases presentes en el sistema Ag-C

Tabla 2

d9.|0.11,13,14

Fase | Estructura | Simbolo| Grupo | Nim. | Pardmetros Posiciones
Pearson | Espacial dered [A] Atémicas
MB‘ | AgCd oC4 Cmem | 63 a=3.116 [Cd(0,y,.25)
b=4.890 [Cd(0,1-y,.75)
c=4.779 |Ag(.5,5+y,.25)
Ag(.5,.5-y,.75)
y=.195+.005
¥ Mg hP2 |} P6y/mmc| 194 | a=2.9867 |AgyCden
b=4.8253 |(.333,.667,.250)
y=120°
B CICs cP2 | Pm 3m | 221 | a=3332 [|Ag(0,0,0)
ICd (.5,.5,.5)
B w c2 | Im3m | 229 | a=3382 |AgyCden
(0,0,0)
€ Mg hP2 | P6y/mmc| 194 | a=3.0863 |Agy Cden
c=4.8177 [.333,.667,.250)
y=120°
& | CugZng cs2 | 143m | 217 | a=10.0350 |Ag (.825,.825,.825)
Ag (.358,0,0)
Cd (.105,.105,.105)
Cd (.310,.310,.038)
o Cu ¢F4 | Fm 3m | 225 | a=4.170 |AgyCden
0,0,0)




1.4.3 Transformaciones de fase.

Debido a que esta tesis se limita a la transformacién martensitica y sus propiedades, se
describiran tan solo las transformaciones de fase que ocurren en el sistema Ag-Cd alrededor

de 50% at Cd (ver tabla 3).

Tabla 3.
Transformaciones en Ag-Cd alrededor de 50% at. Cd

No. | Transformacion Meétodo de Obtencion Referencias

1 By Transformacién a 230°C variando lentamente 13

la temperatura en 51% at Cd

2 v—Pp Transformacién a 440°C variando lentamente 13

la temperatura en 51% at Cd

3 B—§- Temple rapido desde la regién B 11, 15, 12,
16, 17, 18
4 y—B° Envejecimiento de y inducida por 19

deformacién en la regién

5 B—p +o Temple desde 1a regién 3 en varias 11, 12
composiciones
6 B -y Trabajo en frio y deformacion severa 11, i2

(limado) a temperatura ambiente en 47.7 a
53% at Cd

7 B—=y+o Trabajo en frio y deformacién severa 12

(limado) a temperatura ambiente en 46 % Cd

8 f—a Trabajo en frio y deformacion severa
(limado) a temperatura ambiente en 44.3 a 12
45.5 % at Cd
9 B —3R Enfriamiento lento, 46.0 y 46.5 % at Cd 15
10 B"—9R Enfriamiento lento, 47.5 % at Cd 15
11 B*—9R+2H Enfriamiento lento, 49 % at Cd 15




12 BB~ Enfriamiento lento, 46.0 a 49.0 % at Cd 15

13 B—p~ Muy ligero trabajo en frio en bajo contenido 15
de Cd (intervalo 46.0 a 49.0 % at Cd)

14 B'—3R Ligero trabajo en frio en alto contenido de Cd 15
(intervalo 46.0 a 49.0 % at Cd)

15 B—2H Severo trabajo en frio (intervalo 46.0 a 49.0 15
% at Cd)

16 B—9R Trabajo en frio ligero, alto contenido de Cd 15
(intervalo de 46.0 a 49.0 % at Cd)

17 B—9R—2H Variacién de temperatura y esfuerzo en 45% 20
at Ced

18 | B"+0.—NSR—p "+ | Envejecimiento en la regién f (160°C) y 21

o temple a temperatura ambiente, y

envejecimiento a temperatura ambiente

19 EC—-f8""-f" Calentamiento desde estructura compacta 15
(EC), B""—B" ocurre cerca de -10°C

20 B'—2H Deformaci6n y enfriamiento en 45% at Cd T 18
<-51°C

21 B—9R Deformacidn y enfriamiento en 45 % at Cd y 18
T < -54°C

22 f—2HM Enfriamiento a -83°C 17

23 B —M2H Enfriamiento a -196°C 11

Las anteriores transformaciones pueden agruparse de la siguiente forma:
1) Las transformaciones difusivas que ocurren a alta temperatura en un intervalo de 43 a

55% at Cd. Estas transformaciones son descritas en el diagrama de fases y corresponden a
B ey (a 230 °C) y y—P (a 440 °C), ver ref. 13.

2) El ordenamiento total o parcial (cuando ocurre la transformacién masiva), al templar la
fase cubica desordenada P—f° y B—B'+o (ver ref. 11, 12, 15, 16, 17, 18). La

transformacién parcial ocurre cuando la velocidad del templado es insuficiente o cuando la




fraccion de Cd es baja (alrededor de 42% at Cd)'?. Debe resaltarse que no ha sido posible
retener la fase P a temperatura ambiente''.

3) Las transformaciones inducidas por esfuerzo (laminacidén en frio y limado) que ocurren a
temperatura ambiente, y en funcién de la composicién: f'—a (44.3 a 45.5 % at. Cd),
Boy+o (46% at Cd) y P’y (47.7 a 53 % at Cd)''%. Debe indicarse que estas
transformaciones fueron detectadas por el método de difraccién de rayos X.

4) Ademis de las transformaciones anteriores, se encuentran reportadas la §"—p"" (trabajo
en frio muy ligero, 46 a 49%atCd), B —3R y B"—9R (trabajo en frio severo, en bajo y alto
contenido de Cd un intervalo de 49 a 49 % at Cd), y 3"—2H (trabajo en frio muy severo,
46 2 49 % at Cd)". Las transformaciones anteriores fueron detectadas por el método de
difraccién de electrones.

5) La transformacién martensitica B"—M2H detectada por difraccién de rayos X''.

6) Las transformaciones martensiticas B «<p "«<»3R (46 a 46.5%at Cd), f'—=p<9R
(47.5% at Cd) y p B "—9R+2H (49 % at Cd). Donde 3"<>B"" ocurre aproximadamente
a -10°C y el resto de las transformaciones a temperaturas mas bajas'®’. Todas estas
transformaciones se estudiaron a través de difraccién de electrones.

7) Las transformaciones martensiticas inducidas por esfuerzo (con un indentador), pero
obtenidas al bajar la temperatura f'—2H (T<-51°C) y f"—9R (T<-54°C), en Ag - 45 %
Cd't.

8) La transformacién martensitica 3°-—>2HM, obtenida a -83°C en 47 % at Cd"’.

Esfuerzo de Tensién —

Temperatura —»

Fig. 5 Transformaciones martensiticas que ocurren al variar la
temperatura y el esfuerzo, segiin Saburi y Wayman.

15




9) Las transformaciones del tipo B"—N9R—2H, que ocurren al variar la temperatura y el
esfuerzo en 45 % at Cd, y pueden se descritos por la fig. 5 *°.

10) La transformacién bainitica B“+0—N9R—PB "+ obtenida al envejecer en la regién B
(160°C) y templar a temperatura ambiente, logrindose N9R, la cual se transforma a '+

con envejecimiento posterior a temperatura ambiente®.

Para entender la Tabla 3 y las descripciones anteriores, deben explicarse las siguientes
estructuras (ver Anexo 1)

La 3R, 9R y 2H son las estructuras martensitica tipicas que pueden consultarse en cualquier
texto estandar®.

La 2HM es una estructura 2H modificada, en la que la capa B en lugar de encontrarse
desplazada (a/3,0,c/2), se encuentra desplazada (a/2.6,0,¢/2)".

La N9R debe entenderse como una 9R en la que los dtomos no se encuentran ordenados en

las capas compactas, sino desordenados®.

1.4.4 Comportamiento mecanico.

Al someter a esfuerzo aleaciones en las que ocurre una transformacién martensitica, se sabe
que se induce martensita por esfuerzo” cuando la temperatura es cercana a M. En el
sistema Ag-Cd ocurre precisamente este fenémeno. Miura ef. al” notaron que a
temperaturas cercanas a M, en aleaciones de Ag - 44 a 45 % at Cd, al someter a
deformacién las probetas, existia cambio de color, “clicks” y relieves en la superficie, todos

ellos asociados a la transformacién martensitica.

Al someter a tension las probetas de Ag-Cd, se observan 3 tipos de comportamientos®, el
ferroelastico (cuando T<M,), el supereldstico (cuando T>A=-40°C} y el pléstico (cuando
T>>A=-24°C). En el comportamiento ferroeldstico (ver Fig. 6), que ocurre a -30°C, se
induce martensita en la aleacién, causdndose una deformacién permanente, la cual es
parcialmente recuperada (de A a B) al elevar la temperatura a 20°C. el comportamiento
supereldstico ocurre, como es esperado, arriba de A;. En €l se induce martensita al someter
la muestra a esfuerzo, alcanzindose grandes deformaciones del orden de 4%, las cuales

son casi totalmente recuperadas (un 94%) al liberar la carga. El comportamiento plastico es

16




el que convencionalmente se encuentra en los metales, y ocurre como es de esperarse, a

T>>A,.

Ag-44 % at Cd
25 Velocidad de deformacidn, 1.4 x 10 %sec!
27°C
201
3°C
-13°C
15

Esfuerzo de "“ensién (kg/mm?)

1 i 1 J 1 1

O 1t 2 34 01! 2 3 0P 2 3
Deformacion (%)

Fig. 6 Curvas de esfuerzo-deformacion en Ag-44%atCd al variar la temperatura cerca
de M, en muestras policristalinas.

-55%
12+
-50% -45% -60%

.13
—
‘h
o s}
o M
]
E O " i i A e e i
- 2 4 [+) 2 4 [=) 2 4 [+) 2 4
Q ey
E OO o
W 2ar -45"(.
=
et

8'

oz 4 o e 0 2 4 e & 10 12

Deformacién (%)

Fig. 7 Curvas de esfuerzo-deformacion en Ag-45%atCd al variar la temperatura
cerca de M,, el eje de tension se encuentra cercano a [001].
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El trabajo de Miura et.al. tiene el valor de confirmar lo que se espera en aleaciones donde
ocurre la transformacién martensitica, sin embargo, un trabajo que aporta mucha mas
informaci6n es el de Krishnan y Brown®, quienes estudian el comportamiento mecénico de
Ag-45% at Cd como funcién de la temperatura, la orientacién de la muestra, y los cambios

microestructurales que ocurren en ella.

En la Fig. 7 se muestran curvas de esfuerzo-deformacién-temperatura presentadas por

Krishnan y Brown al aplicar el esfuerzo cerca de la direccion [001] de una aleacién con

Ag-45% at Cd, caracterizada por temperaturas de transicién de M =-74°C, M=-98°C, As=-

80°C y A=-67°C. el comportamiento se resume de la siguiente forma:

® A T=-90°C (M,<T<M,), la muestra es casi completamente martensitica, y al aplicar
esfuerzo, se forma un poco de martensita (ver deformaciéon de 0 a 1%), pero
principalmente se deforma la martensita existente. La martensita es estable, y la muestra
se recupera ligeramente al descargar.

¢ Cuando -60<T<-55°C, se forma sibitamente martensita (notar la irregularidad de la
curva), recuperiandose practicamente de forma total la muestra al descargar.

® Cuando -45<T<-10, se forma martensita de forma cada vez mas gradual, dejandose de
producir la recuperacién total cuando T=-10°C.

L]

En los casos de T=-60°C, -55°C y -45°C, la martensita es inestable (T>A)), por lo que

desaparece completamente al descargar. En cambio, la martensita permanece estable cuando

T<A,). Ademis en T=-65°C (T<A,), ocurre la transformacién pero no es reversible,

probablemente porque la transformacién impide que la martensita se revierta a f*. Con base

en los anteriores resultados, Krishnan y Brown obtienen una curva del esfuerzo requerido

para formar martensita (y para que la martensita desaparezca) vs temperatura (ver Fig. 8).

Las dos pendientes que aparecen en dicha curva las explican como €l cambio en el tipo de

martensita formada. Debe notarse que al extrapolar el valor del esfuerzo a cero, se obtiene

T=-70°C, lo cual se encuentra muy cerca de M, (=-74°C), tal y como se esperaria.
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Fig. 8 O Esfuerzo requerido para formar martensita, A esfuerzo
requerido para que desaparezca la martensita en Ag-45%atCd.

Cuando T=-10°C, el esfuerzo necesario para formar martensita excede el esfuerzo de
cedencia del material. Entonces el material se deforma pldsticamente hasta un punto en el
que tiene suficiente trabajo en frio para soportar el esfuerzo requerido para formar
martensita a esa temperatura. La martensita que se forma entonces es reversible, ya que se
encuentra arriba de A,. si se deformara la muestra a esta temperatura de nuevo, la martensita

se formara sin ninguna deformacién pléstica que la preceda.

El la fig. 9 se muestran curvas de esfurezo-deformacion a varias temperaturas, pero con las
orientaciones del eje de tensién cerca de [133] y {111]. En general, el comportamiento es
muy similar y sigue los mismos principios que los mencionados para la muestra con

orientacién [001]. Las diferencias mayor es son que la recuperacion no es tan alta como en
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el caso [001], y que nunca se suaviza la curva, formindose siempre martensita de manera

sdbita.

Esfuerzo {1000 psi)

Deformacicn (%)

Orientacion de la muestra - [133]
-40% ~55% -45%
o It
s+ ¢
A A . \
2 40 2 4 0 2 4 60 2 4 &
Orientacion de la muestra - [111} -35%
40y
-60% -55% -45}"//‘7
isp }
Al 30 a0l
v
or 20} 20l
10
5 oF OF
O 2 40 2 4 0 2 4 Tvo T 4 ¢

Fig. 9 Curvas de esfuerzo-deformacion en Ag-45%atCd al variar la temperatura
cerca de M,, el eje de tensidn se encuentra cercano a [133] y [111].

Las muestras policristalinas (ver fig. 10} muestran que el comportamiento sigue las mismas

reglas que las mencionadas anteriormente, ademds la recuperacién es siempre menor. En la

fig. 11 se muestra a la curva de esfuerzo correspondiente a la desviacion de la region lineal

como funcidn de la temperatura; dicha curva puede dividirse en 3 regiones, dependiendo de

la temperatura relativa a M.

e La region b (-74°C a -20°C), el esfuerzo corresponde al requerido para formar

martensita por deformacién.

¢ Laregion a (T<Ms=-74°C), al aplicar esfuerzo, la martensita se reorienta, deforma o

forma, dependiendo de qué tan lejos nos encontremos de M,.

e Laregionc (T>-20°C, i.e. T>>M,), el esfuerzo de cedencia del material es menor que

el esfuerzo requerido para formar martensita.
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Fig. 10 Curvas de esfuerzo-deformacién en Ag-45%atCd al variar la
temperatura cerca de M,, en una muestra policristalina.
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Fig.11 Curva de esfuerzo correspondiente a la desviacién de la regién
lineal como funcién de la temperatura.




Es posible, sin embargo, que se induzca martensita en el material, en el caso de que el

nivel de esfuerzo sea suficientemente alto como para dar lugar a la transformacion.

En muestras policristalinas, la recuperacién siempre es menor al 100%. Se cree que €sto s€

debe a la deformacién pléstica que ocurre en las fronteras de grano.

1.5 EFECTO DE MEMORIA DE FORMA Y
TRANSFORMACION MARTENSITICA.

La presencia del efecto de memoria de forma en Ag-Cd es bien conocida, de hecho, se sabe
que el efecto es tan grande, que puede compararse con NiTi**. Ver fig 12. Dicho efecto es
consecuencia de la transformacién martensitica que ocurre en los metales, los pardmetros
bajo los que se describe dicha transformacién son principalmente las temperaturas de
transformacién M, M, A, y A,, las cuales han sido medidas por varios autores y con
diversos métodos:
e Medicién de la intensidad de los picos de rayos X ¥,
® microscopia Gptica 7,

16, 26

¢ resistividad vs. temperatura ' %,

e resonancia magnética nuclear .

En la fig. 13 se muestra la variacién de las temperaturas de transformacién martensitica con
la composicidn, las cuales se tomardn como referencia en el resto de esta tesis, a menos de

que se indique lo contrario.

Tong y Wayman'® realizan una clara demostracién de la termoelasticidad de la
transformacion martensitica, a través del uso del microscopio 6ptico, y un dedo frio en

contacto con una muestra. En una serie de fotografias (ver Fig 14), se muestra cémo al
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Fig. 13 Variacién de las temperaturas de transformacién con la composicién.
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Fig. 14 Comportamiento termoeldstico de Ag-45.8%atCd (a)-92°C, (b)-103°C,
(c)-106°C, (d) -108°C, (e)-111°C, (f)-118°C (60X).

bajar la temperatura y subirla (pasando por M, y M,), se forman relieves en la superficie de
la muestra, en forma de platos, los cuales aparecen (en el intervalo de M, a M,) y
desaparecen (en ¢l intervalo de A, a A)) en orden invertido. En otra serie de fotografias (ver
fig.15), se muestra la equivalencia entre temperatura y esfuerzo, al doblar una barra pulida
de 1*1*10 mm, en la cual los platos aparecen y desaparecen en orden invertido de acuerdo

al momento aplicado.
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Fig. 15 Proceso de recuperacién de memoria de forma para Ag-45.8%atCd (30X).

Prasad y Basnal realizan estudios del efecto bajo ciclos de calentamiento y enfriamiento®,

obteniendo cuatro resultados:

1. El intervalo de temperatura de transformacién aumenta al aumentar el nimero de ciclos,
e.g. M,-M; aumenta de 10 a 16 K tras 102 ciclos.

2. La temperatura M; disminuye con el nimero de ciclos, mientras que M, permanece
practicamente constante.

3. Ambas, A, y A; aumentan con el nimero de ciclos, indicando la estabilizacién de la
martensita con el “ciclado”.

4. El 4rea bajo la curva de histéresis tiende a saturarse después de 100 ciclos.




El efecto de memoria de forma, probado visualmente tras 150 ciclos mostré una
recuperacién parcial de la forma inicial. La muestra fue doblada a forma de U en el estado
martensitico, recuperindose tan solo hasta 170°. Otra observacion interesante es que solo

las transformaciones en aleaciones de 48 y 50% at Cd son termoeldsticas.

1.6 MECANISMOS DE TRANSFORMACION MARTENSITICA.

Pueden distinguirse cinco lineas de pensamiento acerca de la forma como ocurre la
transformacién martensitica en Ag-Cd:

1. Masson (1960) y Krishnan (1973)

2. Nagasawa (1972-1973)

3. Tadaki (1977-1978)

4. Saburi y Wayman (1980)

5. Prasad y Basnal (1986)

Masson y Krishnan pertenecen a la que hemos denominando Fase II y sus resultados son
consecuencia directa del estudio de transformaciones estudiadas a través de rayos X
(Masson) y de rayos X y MET (Krishnan y Brown). Es muy clara la simlitud entre las

ideas de ambos grupos, de hecho, Krishnan sigue y apoya las ideas de Masson.

El resto de los autores pertenecen a la denominada fase III, y sus resultados se apoyan
principalmente en MET. Nagasawa es el originador de los nuevos resultados, y lo siguen
Saburi y Wayman, y Prasad y Basnal. Mientras que Tadaki obtiene resultados diferentes,

sin ser clara la razdn por la que ocurri6 aquello.

Masson y Barret'' encuentran por difraccién de rayos x que al enfriar a temperaturas del
orden de 100K se obtiene la fase ortorrémbica (en un intervalo de Ag-46.6%atCd a Ag-
49.1%atCd), mientras que al deformar severamente por limado a temperatura ambiente,
identifican a la fase resultante como Y. Encuentran que no existe un cambio apreciable en el

volumen de las celdas B°, ¥ o MB’ durante las transformaciones. Consideran que la fase
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MPB’ es tan solo una moderada distorsién de la §”: una compresion de la estructura cubica
en un 6% en la direccién [100], acompafiada de expansiones de 4.1% y 1.9% en las
direcciones [0 1 1]y [0 1 1], asi como un deslizamiento de planos (0 1 1) alternadndose en
la direccién [0 1 T). La magnitud de este deslizamiento es 11.4% en la cara diagonal a la
celda unitaria. Para formar la fase y, dicen, se requiere tan solo continuar un poco los
deslizamientos anteriores, se realiza una contraccién adicional de 6% en la direccién [1 O
0], mientras se realizan expansiones de 4.7 y 0.7% mas en las direcciones [0 1 1y[01
1], respectivamente, mientras que los planos ciibicos alternados (0 1 1) se desplazan por

deslizamientos de 6.5% mas en la direccién [0 1 T} (ver fig. 16).

Transformacidn ac 7
Cibtca ~——» Ortorrémbica ———  Hexagonal
Friag %+1625(~1.633)
TerLaia bar32

Fig. 16 Desplazamientos interatémicos que ocurren durante la transformacién
martensitica.

Masson apoya sus ideas de la transformacién en términos de la teoria termodinamica,
estructura electrénica, y por analogias con otros sistemas, como AgZn, Ca,Ga y Ag,Al .
En las muestras deformadas severamente, Masson observa que al enfriar hasta 4K no se
vence la energia de activacién para que la estructura he (y) se transforme de nuevo en Mfy".

24,12

Krishnan y Brown siguen €l mecanismo de transformacién propuesto por Masson y
Barret, pero lo generalizan, ya que varian la composicion en un intervalo de 44.3 a 50.9%
at Cd. Se dan cuenta de que al enfriar, la estructura martensitica siempre resulta ser la Mf”,

pero al deformar , ocurren 3 tipos diferentes de transformaciones: B"—y (cuando el % at Cd
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=47.7 a 50.9), p"—~y+a (cuando % at Cd = 45.5 2 46.0) y B"—a (cuando % at Cd = 44.3

a 45.0). El mecanismo de transformaci6n lo generalizan como ciibico — ortorrombico —

hexagonal compacto, en analogia a Masson.

A. Nagasawa, realiza una descripcién detallada de las transformaciones martensiticas

obtenidas térmicamente y por esfuerzo, como funcién de la composicién, en un intervalo de

46.0 a 49.0%atCd"®. Utiliza como herramienta la MET, llegando a las siguientes

conclusiones:

Al enfriar la fase B~ desde temperatura ambiente, ocurre la transformacién martensitica
en dos pasos, en el primero, de la estructura tipo B2 a una tetragonal, en el segundo, de
la tetragonal a una compacta. La primera transformacién no depende de la composicién,
la segunda si. La estructura tetragonal tiene parametros a=4.8A y c=3.2A (ver fig. 17),
la cual se forma por cortes periédicos de '/, [ T 1 1] en cada dos planos (110) en B, y
aparece a -10°C en Ag-49%at Cd. Las estructuras compactas que observé fueron de 3
tipos: 3R con maclas en 46.0 y 46.5% at Cd, 9R con muchas fallas de apilamiento en
47.5 % at Cd, y 9R + 2H en 49% at Cd. Las constantes de red que estim¢ para las
estructuras compactas fueron a=5.3A, b=3.0A Y €, =2.4A, donde c, es la distancia
interplanar en un sistema ortorrdmbico.

El mecanismo por el que ocurre la transicién de la fase tetragonal (37) a la compacta, es
mediante la deformacién de planos (1 10)6" en planos compactos, mediante el
movimiento de parciales [012], pertenecientes a una dislocacién con vector de Burgers
b=ay2 [ 11 2], que se descompone en las parciales ay2 [ 11 2] — a/8 [0 1 2] + a/4
[ 212]+a/8[01 2] (ver trabajos de Cohen et. al. ** y Crussard *).

Al realizar trabajo en frio ligero en la aleacidn, se obtiene martensita con estructura 3.
al incrementar el trabajo en frio, se forma martensita con la estructura compacta. La 3R
la hallé en aleaciones de bajo contenido de Cd, la 9R aparece de forma dominante al
incrementar el contenido de Cd. La martensita 2H con marcadas fallas de apilamiento se

forma en todas las aleaciones cuando son severamente deformadas.
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C:Ag @:Cd

Fig. 17 Estructura tetragonal obtenida antes de la
estructura martensitica compacta, segiin Nagasawa.

Al contrario de los resultados anteriores. Tadaki '’. obtiene en Ag-47% at Cd e la
estructura martensitica producida al enfriar, es una 2H modificada en la que el segundo
plano, en lugar de encontrarse desplazado (a/3,0,c/2), tiene un desplazamiento de
(a/2.60,0,c/2). Tadaki no observé la estructura 9R que Nagasawa, bajo condiciones
similares, habia observado, sin poder dar una explicaci6n a ello. De hecho, la estructura 2H
modificada es casi idéntica a MP”, y se demuestra que es mas compacta y estable a bajas

temperaturas que la 2H convencional.

Tadaki también realiza estudios de transformaci6én martensitica inducida por esfuerzo'®.
Observa que existen dos morfologias diferentes y estructuras cristalinas en Ag-45 % at Cd.
Martensita 9R modificada (B,”) y 2H (y,"). La fase §,” tiene forma de lentejas, y aparece al
someter la muestra a un esfuerzo grande. La fase 2H tiene forma de espadas, y aparece bajo
esfuerzos pequefios. Asocia los dos tipos de martensita [,”y y,” con las pendientes
pequefia y grande que aparecen en la curva de Krishnan de esfuerzo requerido para formar

martensita vs. temperatura (ver fig. 8).

Wayman contindia con el andlisis de Tadaki, pero de una forma mas precisa®. Somete a
tensi6n una muestra de Ag-45 % at Cd (al igual que Tadaki '*), pero cerca de A, (Wayman
mide para esta aleacién M,=-60°C, M=-85°C, A=-70°C y A=-50°C). Al igual que
Krishnan y Nagasawa, Wayman observa que existen dos tipos de martensita inducida por
esfuerzo, y asume (apoyindose en la morfologia) que son los observados por Tadaki

et.al.'® Realiza 4 experimentos:
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® A-20°C somete la muestra a tensién y observa que se forma martensita en forma de
lentejas, y asume que es 9R modificada,

® A -50°C somete la muestra a tensién, y observa una morfologia diferente, y supone que
se trata de la martensita 2H modificada de Tadakai.

® Al someter a tensién a -35°C, observa una combinacién de las dos morfologias
anteriores, por lo que supone que se trata de 2H modificada + 3,”,

e A -20°C, bajo la muestra a tensién (con f3,"), enfrfa y obtiene un monocristal de f3,".

Enfria mas, y cambia la morfologia y la traza , obteniendo y,".

Con base en los resultados anteriores, Wayman propone el diagrama esfuerzo-deformacidn
de la Fig. 5.

Prasad y Basnal®, observan las transformaciones difusivas que ocurren; analizan la
transformacién martensitica, el efecto del ciclado térmico, y la transformacion pre-

martensitica como consecuencia de mediciones de resistividad y termopotencia.

Miden M, M, A, y A, a través de cambios de resistividad de la muestra, y luego someten a

ciclos térmicos de calentamiento y enfriamiento de la misma, dédndose cuenta de lo

siguiente:

1. El intervalo de la temperatura de transformacién aumenta al aumentar el ndmero de
ciclos, e.g. M_ aumenta de 10 a 16K tras 102 ciclos.

2. La temperatura M, disminuye con el ndmero de ciclos, mientras que M, permanece
aproximadamente constante.

3. Tanto A, como A, aumentan con ¢l nimero de ciclos, indicando la estabilizacién de la
fase martensitica con el ciclado.

4. El 4rea bajo la curva de histéresis se satura tras 100 ciclos.

El efecto de memoria de forma evaluado visualmente tras 150 ciclos mostré tan solo una
recuperacién parcial de la forma inicial. La muestra fue doblada hasta tomar forma de U en
el estado martensitico, y la forma final tenfa un dngulo de 170°. Mediante mediciones

combinadas de resistividad y termopotencia, se observa que existe una transformacién
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previa a la martensitica, consideran esta como la transformacién pre-martensitica B

referida por Nagasawa.
Debe advertirse que no existe reportado un diagrama tiempo-temperatura-transformacién en

el sistema Ag-Cd. Debido a lo anterior, no es posible interpretar los resultados hasta ahora

obtenidos desde esa Optica.
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CAPITULO 2. ESTUDIO DEL SISTEMA Ag-Cd

2.1 DESARROLLO EXPERIMENTAL.

Las muestras fueron preparadas de Ag (99.9%) y Cd (99.99%), y fundidas en cdpsulas de
cuarzo al vacfo. La pérdida en peso fue despreciable. Los lingotes fueron obtenidos al
fundir a 960°C por 24 horas, con agitacién vigorosa, y luego homogeneizados a 650°C por
24 horas. Posteriormente, las cpsulas se enfriaron lentamente hasta temperatura ambiente.
El lingote fue laminado hasta un espesor de aproximadamente Imm, bajo pasos sucesivos
de menos de 0.25 mm a 200°C. Las muestras fueron luego sometidas a tratamientos
térmicos, observadas en el microscopio optico vy obtenidos patrones de difraccion de rayos
X.

Se prepararon 3 muestras: A (45% at Cd), B (46.5 % at Cd) y C (48 % at Cd). Los
tratamientos térmicos se realizaron en un horno de atmosfera libre, en el que se observé una

variacién de temperatura menor a £ 15°C.

Todas las muestras observadas al microscopio Optico fueron pulidas y luego atacadas
quimicamente en soluciones frescas (dentro de los siguientes 15 segundos tras formarse la

solucién) de 33% vol. de hidréxido de amonio + 67% vol. de peréxido de hidrégeno *.
Los patrones de difraccién de RX fueron obtenidos en un difractémetro Siemens 5000

con radiacién CuKot en intervalos de 8=36,7 a 110°, donde se observan la mayor parte de

los picos.
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Para realizar las pruebas de tensién se obtuvieron laminas de un espesor de 0.44mm con la
geometria mostrada en la Fig. 18. Las pruebas se realizaron a temperatura ambiente en una
miquina Instron 1125 con una velocidad del cabezal de 1.4*10* /seg, hasta alcanzar una
deformacién € de 5%. Las muestras sometidas a tensién tenfan una composicion de Ag-

45%atCd.

TN
104mm A 7
- 7 <
espesor=0.94mm
25.4mm
NS

Fig. 18 Probeta de tension para estudiar transformaciones
inducidas por esfuerzo.

Se realizaron algunas observaciones con €l microscopio electronico de barrido (MEB), los
andlisis de composicién fueron efectuados con el sistema de microan4lisis por dispersién de

energia de electrones asocioado al MEB.

El temple super-rapido (ver fig. 19) o spin melting fue realizado en una camara con Ar a
5psi, la velocidad de la rueda era de 2500 rpm, el claro entre el tubo de cuarzo y la rueda
era de 0.95 a 1 mm, la presién de inyeccién era de 60 psi. El 4ngulo de incidencia o era de
10°. Las muestras obtenidas por spin-melting fueron sometidas a difraccién de rayos X y

observadas en el MET.

Para efecto de estudiar los patrones de difraccidn de rayos X se utilizé el programa CaRine.
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Fig. 19 Dispositivo de temple super-rapido.

2.2 TRANSFORMACIONES DE FASE INDUCIDAS
TERMICAMENTE.

Fueron estudiadas las transformaciones difusivas que ocurren en Ag-Cd, con la finalidad
de comprender el comportamiento general del material. Para efecto de comparar los
patrones obtenidos con los que deberfan resultar, se utilizaron las siguientes fichas
JCPDS®': 14-4 (fase 87), 28-199 (fase £), 12-471 (fase MP~), 28-199 (fase d), 28-197
(fase ), 4-783 y 41-1402 (Ag) y 5-674 (Cd). Los patrones adicionales de interés fueron

creados a través de CaRine:

e El patrén de P fue creado con base en los pardmetros de red indicados en la tabla 2, y
suponiendo que en la posicién (0,0,0) se encontraba un dtomo de Cd o de Ag,

indistintamente.
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¢ El patrén de o fue creado tomando los pardmetros de red de la tabla 2, pero suponiendo

que la posicién (0,0,0) es ocupada indistintamente por dtomos de Ag y Cd.

Se estudiaron las variaciones (corrimientos) en los patrones de difraccién como funcién de
la temperatura y con base en los cambios en los parAmetros de red '°. Estos resultados se

compararon con los valores indicados en las fichas JCPDS.

Se realizaron bdsicamente los siguientes tratamientos térmicos y termomecanicos:
e Enfriamiento lento desde la regién .

e Temple a temperatura ambiente desde la regi6n f3.

® Temple en nitrégeno liquido (-196°C) desde la régién B.

¢ Transformacién y—f” y envejecimiento.

e Temples sucesivos en nitrégeno y envejecimiento.
2.2.1 Enfriamiento lento desde la region f.

El tratamiento se realizé en dos formas: al permitir el enfriamiento dentro del horno de las
cépsulas de cuarzo, después de fundir la aleacién y homogeneizarla durante 24 horas a 650-
700°C (en la regién 3); otro tipo de enfriamiento lento fue en muestras laminadas de
aproximadamente 1lmm de espesor, las cuales fueron introducidas al horno, mantemendo
una temperatura de 650°C por una hora, luego enfriando dentro del horno hasta alcanzar
250°C y mantener la temperatura por 1 hora, luego se enfrié a 200°C, manteniendo esta
temperatura por una hora, y luego se dejaron las ldminas dentro del horno hasta alcanzar la
temperatura ambiente. El objetivoc del segundo tratamiento era favorecer las
transformaciones difusivas B—y—P "+, para asi obtener micrografias y patrones de

difraccién de rayos X de referencia con fases en el estado de equilibrio.

En las muestras enfriadas lentamente en la capsula, se observé que la microestructura es
equivalente al variar la composicion de 45 a 48 % at Cd (fig. 20). Los patrones de
difraccién de RX indican que se encuentran presentes las fases p"+a en todos los casos, tal

y COMO se esperaria.
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Fig. 20 Microestructura tipica 3’ +o obtenida tras enfriamiento lento de lingote de Ag-
46.5 %atCd en cipsula de cuarzo (12.5X) y su patrén de difraccion correspondiente.

En las muestras enfriadas en el horno, la morfologia resulta muy similar a las anteriores

(fig. 21), y la correspondencia de los picos con el patrén de  y o es muy precisa, lo cual

corrobora la validez del patrén de difraccion de o creado en CaRine.

2.2.2 Temple a temperatura ambiente desde la regién f.

Se observaron 3 tipos diferentes de transformaciones (B—>y+o, =B +y y p—f +cr). Las

transformaciones se obtuvieron al variar los parametros de concentracién de Cd, la rapidez
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Fig. 21 Microestructura tipica '+ obtenida tras enfriamiento lento de ldmina de Ag-

45%atCd en capsula de cuarzo (a)12.5X, (b)25X, (c) patrén de difraccién.
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de enfriamiento y Ia temperatura del recipiente en el que se realizé el templado.

La transformacién p—y+0 se observé en muestras donde la rapidez de enfriamiento baja.
Se elevé la temperatura de muestras, de un peso de aproximadamente 0.5 g, de 45.0 y 48
% Cd a 600°C para templarlas en agua a temperatura ambiente. Las muestras eran tomadas
con pinzas dentro del horno, dejindolas caer libremente en un recipiente con agua. La
morfologia de la microestructura era siempre la misma (ver fig. 22). Los patrones de

difraccién de rayos X reflejan una fuerte orientacién de la muestra.

La transformacién P—P +y se obtuvo en muestras de mayor peso (5 g), al ser templadas

en agua a temperatura ambiente.

La transformacién B—P +c se logré al incrementar la velocidad de enfriamiento (en
muestras de aproximadamente 0.5 g), acelerando el temple con un peso de 500 g al
mantener la muestra aislada en un ladrillo refractario rodeandola de polvo refractario (ver
Fig. 23). La microestructura observada era muy similar a la reportada por Prasad® (ver fig.
24 y 34). Sin embargo, los granos, con forma de poliedros eran de un tamafio bastante
grande (del orden de 5mm). Los patrones de difraccién de rayos X reflejaban la fuerte

orientacion.

Al mantener constante la composicién de 45.0% at Cd y disminuir la temperatura del
recipiente a temperatura ambiente (25°C), los patrones de difraccién de rayos X reflejaban
que habia una tendencia a formar B"+y+c en lugar de tan solo y+o bajo velocidades

moderadas de enfriamiento.
2.2.3 Temple en nitrégeno liquido (-196°C) desde la regién f.

Al templar desde [ hasta -196°C, se observaron dos tipos de transformaciones: B—f"+y+c.
(ver fig. 25(a)) y P—y+a, en ambos tipos de transformaciones se observé que, en un
intervalo de 45 a 48 % at Cd, la cantidad de o aumenta de forma inversamente proporcional
al % at de Cd, por lo que en el caso de 48 % at Cd, las transformaciones obtenidas eran

BB +y y B~ (eliminindose la presencia de o).
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Fig. 23 Dispositivo para realizar temple répido en agua.

La presencia de cada tipo de transformaci6n se vio asociada a la velocidad de enfriamiento.
La transformacién B—p +y+o ocurrié al dejar caer libremente una muestra de 0.5 g en un
bafio de N, liquido. La transformacién B—y+o fue obtenida, repetitivamente, al templar

haciendo uso del dispositivo mostrado en la fig. 23.

La morfologfa de la microestructura de y+ct tiene forma de tejido, y se muestra en la fig.
26, las cuales fueron obtenidas de muestras con composicién de 45.0, mientras que a 46.5
% at Cd, la microestructura cambia ligeramente (ver fig. 27). En muestras de 48 % at Cd,
la morfologia resultaba diferente, encontrdndose granos como los mostrados en la fig. 28.
En el Gitimo caso, los patrones de difraccién de rayos X reflejaban tan solo la presencia de

la fase y, mientras que en los primeros dos (45 y 46.5%atCd), se observé la fase y+a.
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Fig. 27 Micreostructura obtenida el templar en Nitrégeno desde la regién
B en Ag-46.5%atCd.
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La morfologia de B"+y+c. es muy similar a la ya definida para f“+a., pero observandose en
ella pequefios climulos que corresponden a ¥, por lo que es una “interpolacién” entre y+al y

B’+ct en que se incluye y.
2.2.4 Transformacién y—pB° y envejecimiento.

En muestras con Y pura, obtenida por temple a temperatura ambiente, se observo que existe
la transformaci6n inversa y—B al acelerar dicha transformacién en el horno, y al envejecer

la muestra.

Se tom6 una muestra con y pura (48 % at Cd) obtenida por temple en agua, se elevé su
temperatura a 210°C por 15 horas, templéndose luego a -15°C. El patrén de difraccion de
rayos X corresponde completamente a f°+ot, sin embargo las fotografias obtenidas no
corresponden a la morfologia de B’+ct obtenida hasta ahora, sino que aparecen placas con
un ordenamiento que parece martensita (ver fig. 29). En el caso en que se permitid la

evoluci6n de y pura, a temperatura ambiente, por 75 horas, se observé la transformacion

Y=y+B”
2.2.5 Temples sucesivos en nitrégeno y envejecimiento.

Al tomar la muestra envejecida, en la que se indujo la transformacién y—y+f” en el horno,
se observé una gran orientacion de [° como consecuencia de la transformacién
martensitica, también se pudo apreciar que las micrografias contienen placas que resultan
similares a las de martensita. Sin embargo, no se observa mayor transformacién, ya que

solo existe un ordenamiento, como se esperaria, ver fig. 30.

2.3 TRANSFORMACIONES INDUCIDAS MECANICAMENTE.

Las transformaciones inducidas mecinicamente se analizaron por dos métodos: el laminado
a diversas temperaturas, y pruebas de tensién en muestras tras diversos tratamientos

térmicos.
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Fig. 30 Microestructura obtenida tras temples sucesivos en Nitrégeno, y
patrén de difraccion resultante.

2.3.1 Laminado.

El laminado se realizé a temperatura ambiente, y a 210°C. El laminado en caliente tenia
como objetivo facilitar la reduccién de 4rea, lo cual se logré completamente, ya que se
obtuvieron reducciones desde una barra desde 12mm hasta 0.3mm, en que las fisuras

comenzaban a aparecer a aproximadamente 1.0 mm.
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En el laminado a temperatura ambiente, se pretendia observar si existia una promocién de la
fase estable (B’+a) a alguna fase martensitica. Todas las laminaciones se realizaron en
barras cilindricas de didmetro de 8.5 a 12 mm, las cuales se laminaron justo después de
haber fundido dicha barra en una cépsula de cuarzo por los métodos descritos

anteriormente. Dichas barras se encontraban en fase f§"+0 como fue descrito en 2.2.1.

Las barras laminadas en caliente, con composiciones de 45.0, 46.5 y 48.0 conservaban sus
fases originales (B°+0.), mostrando una microestructura como la indicada en la fig. 31. En
las barras laminadas en frio, se mostré una tendencia a formar ¥y, pero tan solo en la

aleacion de 45% at Cd.

2.3.2 Pruebas de tension.

En ¢l caso de las muestras sometidas a tensién, se prepararon cuatro probetas: una recién
laminada, otra enfriada lentamente, otra tras templarla en N, y finalmente, una templada en
agua desde la regién B. El objetivo era conocer las transformaciones inducidas

mecéanicamente. Las probetas eran todas de una composicién de 45% at Cd.

La probeta sometida a tension, tras ser laminada, muestra la misma estructura que antes de
la deformacidn, sin existir una orientacién definida. La microestructura es pricticamente la
misma que antes de deformarla (ver fig. 32(a)), tan solo notdndose una ligera disposicién

preferencial de los irregulares dominios de " y o.

Tras un enfriamiento lento en el homo de 650 °C por una hora, bajando luego la
temperatura a 250°C por 1 hora, reduciéndola después a 200°C, y manteniéndola por una
hora, para disminuirla a temperatura ambiente, de forma lenta en el homo, se obtuvo una
muestra denominada “enfriada lentamente™. Esta fue luego sometida a tensién. El patrén de
difraccién de rayos X de la muestra presenta las fases §“+«. La fase o parece predominar
debido a la mayor intensidad de sus picos (ver fig. 32(b)). Las micrografias muestran la
morfologia tipica de B +0 en estado de equilibrio, sin embargo, aparecen regiones donde

parece predominar o. Lo anterior sugiere la presencia de la transformacién B'+o—a.
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La muestra templada en agua, desde la regién 3, mostraba la presencia de las fases y+d,

con una fuerte orientacién de o (ver fig. 32 (c)).

La muestra templada en N, liquido, posee, aparentemente, tan solo la fase o, sin embargo,
los picos de v a aproximadamente 37 y 107° (20), pueden ficilmente ser confundidos por
su proximidad, sin embargo, la forma general del patrén sugiere fuertemente que ha
existido la transformacién y—y+o. Las micrografias mostradas en la fig. 32(d) muestran
una morfologia muy similar a la de las muestras tipicas templadas en N, en las que se ha

obtenido y+0..

Todas las muestras anteriores fueron sometidas hasta una deformacién de 5%, las curvas
o-€ (esfuerzo deformacién) no reflejan la existencia de una transformacién martensitica,

sino una deformacion ferroeldstica habitual.

2.4 TEMPLE SUPER-RAPIDO.

Siguiendo lo que sugieren las muestras anteriores, que las diversas transformaciones
dependen de la velocidad de enfriamiento, se decidié realizar temple super-rdpido. Al
realizar dicho temple, se obtuvieron cintas de un espesor de 0.02mm y un ancho de Zmm.
Las tiras mostraban diferentes colores, gris y rosa. De la muestra rosa fue obtenido un
patrén de difraccién de rayos X (fig. 33c) que indica la presencia de B* casi pura (con la
presencia de dos pequefios picos de y) no orientada. Dicha muestra no mostré evolucion en
24 horas, tras obtenerse ¢l primer patrén. Al observar las muestras anteriores al
microscopio dptico, no se distinguieron granos ni microestructura alguna, sugiriendo que

se trataba de fases puras.

De la muestra color gris, se obtuvo un patrén de difraccién que mostraba la presencia de la

fase ¥ casi pura (con dos pequefios picos de ).
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En adicién a lo anterior, se realizaron cbservaciones en el microscopio electrénico de
transmisién, obteniéndose la micrografia mostrada en la fig. 33b y el patrén de difraccién
de electrones mostrado en la fig. 33a. Dicho patrén de difraccién no pudo ser identificado,
sin embargo, se observé que no corresponde a 3 ni a M2H (ni a ninguna otra reportada en
Ag-Cd), por lo que se considera una nueva fase encontrada en Ag-Cd, la cual no fue
identificada, porque no correspondia con el objetivo general de este trabajo: manipular las

temperaturas de transformacion martensiticas.

2.5 DISCUSION.
2.5.1 Muestras enfriadas lentamente.

Al comparar las figuras 20 y 21 y sus patrones de difraccion de rayos X, nos damos cuenta
de que la microestructura, en el estado estable. no depende de la composicién (ver cada
figura por separado), y de que las microestructuras realmente son equivalentes, tanto en el
tamafio, como en la forma de sus granos (variando un poco al cambiar las condiciones de

frontera).

La observacion de los patrones de difraccién asociados a dichas figuras, permiten
corroborar que las fases presentes corresponden precisamente a las esperadas en el estado
de equilibrio, ademés hacen ver que las suposiciones realizadas para obtener por CaRine el
patrén de o resultaron correctas. La comparacion de patrones de difraccién de rayos X de
muestras en estado de equilibrio demuestran que las fases presentes son las mismas, pero
con composicién distinta, por lo que existen pequefias diferencias en la intensidad de los

picos.
2.5.2 Muestras templadas en agua a temperatura ambiente.

El hecho de que las transformaciones dependen fuertemente de la velocidad con que se

induce la transformacién, ha sido mencionado ya por algunos autores como Masson et. o
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' Krishnan et. al '? y Tadaki et. al.'®. En este caso, los tres tipos de transformaciones
observadas se encuentran asociados con los tres diferentes tipos de temple hallados, y

estos con una creciente velocidad de enfriamiento. Esto es:

e Cuando se toman las muestras con las pinzas, se sacan del homno, y se dejan caer
libremente en un recipiente con agua, la velocidad de enfriamiento es muy lenta.
Consideramos que ocurre primero la transformacién PB—y+c y luego se templa y+o
durante el mismo proceso, por lo que se obtiene y+a tras el temple.

® Cuando se coloca una muestra grande (5gr) en un ladrillo con un agujero, y luego se
deja caer por su propio peso en un recipiente con agua, la muestra tiende a enfriarse
mas lentamente, sin embargo consideramos que una parte de ella se transforma
directamente hasta B’ y otra hasta y, templando dicha fase, por lo que ocurre B—y+p".

e Cuando el temple es auxiliado por un peso mayor (de 500 g), la transformacién es

realmente acelerada, ocurriendo B—f"+c.

Una comparacién de la microestructura obtenida con ayuda del peso de 500g (ver fig. 23) y
la obtenida por Prasad (ver Fig. 34) confirma que efectivamente dicha morfologia
corresponde a B +c.. Debe observarse la diferencia entre esta y la obtenida en el

enfriamiento mas lento (y+o), ver fig. 22.

El patrén de difraccién de rayos X demuestra una correspondencia precisa con los valores
esperados en los picos de mayor intensidad para a muestra y+c., ademds se observa cierta

orientacién de la misma, la cual es confirmada por la disposicién de los granos.

En contraposicién a los claros patrones de difraccion mencionados anteriormente, se
observan los de y+f", los cuales resultan comparables a los obtenidos por Masson et. al. '
y Krishnan er. al. . esto probablemente es debido al gran tamafio de los granos en los que
ocurre la transformacién. Similares por su difusividad, se encuentran los patrones de
difraccién de las muestras en las que se obtuvo P’+0, mostrandose una orientacién

preferencial.




Fig. 34 Microestructura obtenida por Prasad™ al templar a temperatura
ambiente muestras de (a) Ag-45.5%atCd y (b) Ag-48%atCd.

Debe observarse que en algunos casos en los que se realizaba el temple a temperaturas
ligeramente menores que la ambiente, y con bajas velocidades de enfriamiento, se notaba
una tendencia a formar y+o+0” en lugar de y+o, apoydndose la dependencia de la

naturaleza de la transformacion con la velocidad de enfriamiento.
2.5.3 Muestras sometidas a temple en nitrégeno.

Los dos tipos de temples realizados, y la constante repeticién de los resultados (tipos de
transformaciones) obtenidos, sugieren que a baja velocidad de enfriamiento, la
transformacién que ocurre es $—B+y+a., y a alta velocidad de enfriamiento, f—y+a. Los
patrones de difraccién muestran una fuerte orientacién de la fase B~ tras el temple
B—pB +y+ct. De hecho, es tan grande el pico correspondiente a (2 1 1), que sugiere que la

muestra se encuentra muy orientada.




Las micrografias muestran que, las muestras con las fases f"+y+, poseen una morfologia
similar a la de p’+a, pero con adicién de algunos granos que parecen de y. La morfologia
de las muestras con y+o. templadas répidamente en N, liquido, resulta diferente de la
lograda en y+0. obtenida por temple en agua. Ademas, debe observarse que la morfologia
de las muestras templadas en N, varfa con la composicidn, en el caso de muestras con una
morfologia muy ordenada, el contendido de Cd es bajo, y su temperatura de transformacion
es mayor, al aumentar el contendido de Cd dicho “ordenamiento” se disminuye

considerablemente.

Las observaciones anteriores nos llevan a lo siguiente:

e Con bajas velocidades de enfriamiento ocurren sucesivamente las varias
transformaciones, el efecto de orientacién de la muestra apoya fuertemente la idea de
que existe el paso intermedio de la transformacién de B a martensita:

e Con altas velocidades de enfriamiento ocurre la transformacién: °— y+o.
5 y+o Y+a
Mg B

La disposicién ordenada de la morfologia de v+, la presencia de la fase y en equilibrio, asi

como algunas regiones (escasas) donde se observan agujas de martensita (ver fig. 35a y
compararfa con 33b) apoya fuertemente que es posible que ocurra directamente la
transformacién p—MpB” donde MP’ es, de acuerdo a los dltimos estudios, una estructura

2H modificada ".
2.5.4 Evolucién de la fase hexagonal a ciibica ordenada.

Las muestras en que se indujo la transformacién y—f +o demuestran que y no es la fase
de equilibrio, esto corrobora nuestra suposicién anterior (2.5.2), que en realidad se templd

¥y en estas muestras.

Las muestras obtenidas por evolucién de y en '+0 muestran patrones de difraccién de

rayos X sin orientacién y en estado de equilibrio. Las micrografias indican que el

ordenamiento se estd llevando a cabo. De esta forma, muestran una tercera morfologia de
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Fig. 35 Microestructuras martensiticas (a) al templar Ag-45%atCd en
Nitrégeno, (b) obtenida por Tadaki'’.

las fases B"+o.. Los resultados asf obtenidos, son similares a los obtenidos por Masson”,
sin embargo, en este caso, la fase y no se obtuvo por deformacién, ni hay razones para

pensar que se trata de una transformacién martensitica, como es apoyado por Masson.

2.5.5 Muestras en equilibrio tras temples sucesivos en
nitrégeno.

Al templar sucesivamente las muestras B’+o. obtenidas anteriormente, tras evolucionar
desde la fase vy, se esperaria que ocurriera la transformacién martensitica. De hecho, esto
parcce ser lo que ocurre, ya que después de realizar el temple en N, se obtiene un patrén

de difraccién de rayos X muy orientado, con orientacién en el plano (2 1 1), y después de 4
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dias de envejecimiento, vuelve la muestra sin una orientacién preferencial. La morfologia
de dichas muestras es la de los poliedros obtenidos anteriormente por temple rapido en agua
(ver fig. 24).

Las observaciones mencionadas anteriormente , indican que la orientacién de (2 1 1) en
B’+a ocurre tras la transformacién martensitica, tendiendo a un estado de equilibrio en el

que no se distingue una orientacién preferencial.

2.5.6 Deformacion mecanica de las muestras.

Al laminar muestras, se observé muy escasamente la presencia de alguna transformacién
inducida, como ha sido apoyado por Krishnan'? y Masson''. Consideramos que esto
contrasta con los resultados previos, donde se indica que se inducen ficilmente las fases y y
o bajo deformaciones severas. En las muestras que laminamos, tan solo escasamente se
induce la fase y al deformar una muestra de 45 % at Cd, lo cual es insuficiente para
establecer un patr6n. En todos los casos, se observa una “destruccién” de la
microestructura original, tras el laminado, sin embargo, esto no produce ni transformacion

ni orientacion de la muestra.

Al someter muestras a tensién los resultados son diferentes. Se observa tanto orientacion
como transformacién de algunas muestras. En las muestras recién laminados, los patrones
de difraccién de rayos X no indican orientacién preferencial, aunque las micrografias

muestran un ligero reacomodo de los granos.

En la muestra enfriada lentamente, el patrén de difraccién indica que la fase ” desaparece,
mientras que ¢ es la unica que queda; sin embargo, las micrografias indican aun la

presencia de las dos fases, pero parece ser que una de ellas tiende a predominar.

En el caso de la muestra templada en N, se observa un fuerte predominio de & sobre v,

sugiriendo que existe evolucién hacia o, tras ocurrir la transformacién B'—a.




En la muestra templada en agua, se reconoce tan solo el patrén de o, pero esto no excluye
la presencia de ¥, ya que el pico (1 1 1) de o ocurre a 20=37.32° y el pico (0 0 2) de y
ocurre a 37.23°, el pico (3 3 1) de o ocurre 26=107.25° mientras que el (2 1 1) de y a
20=107.005°. La presencia de y en los dos tipos de temple es apoyado también por la
presencia de una microestructura muy similar a la de y+o obtenida previamente. Los
resultados anteriores son muy similares a los obtenidos por Krishnan '%, sin embargo, las
curvas de esfuerzo-deformacién no poseen la misma forma que la descrita por €l. Esto
probablemente se debe a que las curvas se realizaron a temperatura ambiente. Con base en
lo anterior, tanto la morfologia de la microestructura, como los patrones de difraccién de
rayos X, la comparacién

con resultados de Krishnan y la forma del diagrama de fases de Ag-Cd (ver fig. 4) sugicren
que se indujo la transformacién que ocurre, no es martensitica a T>>A; (como lo sugiere
Krishnan en la referencia 12), sino difusiva, donde la energfa de activacién es
proporcionada por el esfuerzo mecanico durante la deformacién, y se promueve la fase

B’+o a B’+a de mayor temperatura, donde la fraccién de o es mucho mayor.
2.5.7 Temple super-rapido.

Los anteriores resultados prueban que el tipo de transformacién que ocurre es altamente
dependiente de la velocidad de enfriamiento. Asi, debemos preguntar qué ocurre cuando la
velocidad de enfriamiento es la maxima posible. Esto se logrd ver a través del temple super-
rapido (spin melting). Como ya se menciond, se obtuvieron dos patrones, Y casi pura
(y+B~ en realidad) y B° casi pura (y+3” en realidad). A pesar de que por este método las
velocidades de enfriamiento son del orden de 500°C/seg, aun asi la muestra no era
uniforme. Creemos que esto es debido a que el flujo de 1a aleacién es irregular. Lo anterior
prueba la gran dependencia de la transformacién con la velocidad de enfriamiento, y cémo

es posible obtener f” practicamente pura por este método.




2.6 CONCLUSIONES.

Numerosos tipos de transformaciones fueron observados en Ag-Cd en un intervalo de 45 a
48 % at Cd.

B—y+o—f "+ por enfriamiento lento

B“+a—p +o+y por laminacién

B-ry+a por temple en agua

B—y+8 por temple en agua'

B—B "+ por temple en agua

B—B +a+y por temple en N,

B—y+a por temple en N,

3"+a—y+o por esfuerzo

L—p’ por enfriamiento super-ripido (L representa Ag-Cd en estado liquido)
L—y por enfriamiento super-rapido

y—f"+a por envejecimiento a temperatura ambiente y a 210°C.

Las microestructuras fueron identificadas en casi todos los casos, y resultan dependientes

de la historia termo-mecinica.

Los uncios casos en que se obtuvo la transformacion martensitica, fue al templar en
Nitrégeno desde B, sin embargo, no fue posible retener una cantidad importante de

martensita a temperatura ambiente.

El tipo de transformacién que ocurre por temple, resulta altamente dependiente de la

velocidad de enfriamiento.
Las unicas transformaciones en las que se observan diferencias considerables en la

microestructura, fueron las realizadas en N,. Esto se debe a la variacién con la

composicion.
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CAPITULO 3. INFLUENCIA DEL Mg EN EL
SISTEMA Ag-Cd

Uua vez obtenido cierto conocimiento del sistema Ag-Cd, las fases que presenta, y su
comportamiento trmico y mecinico, se realizé una revision de las aleaciones ternarias

basadas en Ag-Cd, y se realizaron estudios experimentales en una de ellas (Ag-Cd-Mg).

3.1 ANALISIS DE ALTERNATIVAS PARA SISTEMAS
TERNARIOS.

Se consideraron cuatro candidatos para realizar aleaciones ternarias: Ag-Cd-Cu, Ag-Cd-In,
Ag-Cd-Zn y Ag-Cd-Mg, de un total de 15 aleaciones ternarias base Ag-Cd reportadas. Las
bases para considerar una aleacién como candidato eran la presencia de la fase B, el
incremento en la temperatura de transformacién "—y, la reduccién en el intervalo de
temperaturas en que se presenta v, la presencia de transformacién martensitica en la aleacién

ternaria y en sus aleaciones binarias.

El sistema Ag-Cd-Cu presenta las fases B, ¥ y " alrededor de Ag,Cd,, Cu, con x~1% at.
E! problema es que la presencia del Cu decrece la temperatura a la que ocurre la
transformacién "=y hasta 130°C™, esto nos hizo suponer que M, decrecerfa, restringiendo

mas las aplicaciones para dicha aleacidn, por lo que fue descartada para posterior anilisis.




El sistema Ag-Cd-In posee gran simplicidad”, la fase y se extiende sobre grandes
intervalos de composicién, sin embargo, no se ha reportado informacion que indique la

presencia de la fase f” en este sistema, por lo que tampoco se considerd.

Ag-Cd-Zn parece un interesante candidato, ya que Ag-Zn posee transformacion
martensitica, se presentan las fases B, y y B, y posee ligeros incrementos del orden de
20°C* en las temperaturas de transformaci6én f<>y y B"<>y. sin embargo estos incrementos

son muy pequefios comparados con el sistema del que se hablara a continuacion.

El sistema Ag-Cd-Mg resalta, varias razones hacen pensar que en dicha aleacién podria

aumentar M, A continuacién presentamos las principales:

e las estructuras martensiticas se han observado en aleaciones enfriadas ripidamente en el
sistema Ag-Mg™,

® Ag-Mg y Cd-Mg son sistemas que se caracterizan por amplios intervalos de
transformacién en los que se presenta 3 alrededor de 50% at ***" (ver figs. 36 y 37),

® enla aleacién Ag,,Cd,, Mg, con 4<x<12 ocurre una transformacién de ordenamiento
B’ P que elimina completamente la presencia de la fase y (ver fig. 38d),

¢ la temperatura a la que ocurre la reaccién de ordenamiento en Ag,Cd,, Mg, con
4<x<12 se incrementa al aumentar el contenido de Mg, asi, para 4<x<12%at Cd, la
temperatura a la que ocurre la transformacién B’<p aumenta de 377°C a 570°C
(mientras que en Ag-50% at Cd es de 230°C).

Con base en las razones anteriores, se decidié realizar un analisis posterior de Ag-Cd-Mg
para deterrminar si es posible obtener martensita en dicha aleacion ternaria, modificar M, al
cambiar la fraccién de Mg, y observar el efecto de memoria de forma a temperatura

ambiente.
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Fig. 37 Diagrama de fases del sistema Cd-Mg.
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3.2 DIAGRAMA DE FASES DEL SISTEMA Ag-Cd-Mg.

El sistema Ag-Cd-Mg presenta numerosas fases®, podemos observar todas las mismas
fases que en Ag-Cd alrededor de Ag,-Cd -Mg, cuando x,y~50% at 'y z muy pequeiio,

dichas fases son, como ya se ha mencionado, 3, Yy B (ver fig. 38a,38b,38c).

En la fig. 38a y 38b se observan Ias secciones del diagrama de fases de Ag-Cd-Mg a 300y
200°C, respectivamente, asi como a 45%pe Cd (fig. 38¢c) y 50% at Ag (fig. 38d).

En las diversas secciones del diagrama de fases presentado anteriormente, se observa c6mo
la presencia del Mg ocasiona que existan amplias regiones de composicién en las que B se

encuentra de manera pura.

3.3 DESARROLLO EXPERIMENTAL

3.3.1 Método de preparacion de la aleacion.

Debido a al alta reactividad del Mg, tanto con el Oxigeno, como con el cuarzo (Si0,), se
desarrollé un método especial para la fabricacién de la aleacién, el cual es mencionado a

continuacion.

1. Formar un lingote de Cd-Mg en una cépsula de Pyrex o cuarzo evacuada a una presién
de aproximadamente 10~ atm. El lingote fue formado con Cd (99.99%) y Mg (99.9%),
cada uno de ellos en forma de lingote.

2. Lacéipsula de Cd-Mg fue colocada en una mufla, elevando su temperatura a 420°C
(pero no mayor) y agitando vigorosamente la cdpsula al encontrarse a una temperatura
mayor a 320°C. Se observé que a temperaturas mayores a 420°C, el Mg reacciona
severamente con el Pyrex. Posteriormente se redujo lentamente la temperatura a 280°C.,

3. Se homogeneizo la cépsula de Cd-Mg a 280°C durante 24 horas, reduciéndose después
su temperatura lentamente a la ambiental, obteniéndose una pérdida en peso no mayor a
0.1%.

4. Al lingote de Cd-Mg se le a—adié Ag, y se colocé en una cépsula como la mostrada en

la fig. 39. La cépsula de cuarzo contenia dentro una cipsula de grafito que contenia Ag
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y Cd-Mg, dicha cdpsula fue evacuada a 107 atm, y luego colocada en una mufla,
elevando su temperatura a 420°C y agitandola vigorosamente para romper a capa de
6xido formada en la superficie del lingote de Cd-Mg, posteriormente se elevo la
temperatura a 960°C, y al incrementarse, se agitd la cdpsula a las temperaturas de 500,
650, 700 y 960°C, para mantener fluido al lingote de Cd-Mg (sin una capa de oxigeno
que lo conteniera), para poder asf disolverse con Ag liquida a los 960°C.

. Se mantuvo la temperatura a 960°C por dos horas y se redujo lentamente a 650°C,
manteniéndose esta temperatura por 24 horas con la finalidad de homogeneizar la
aleacion.

. Se enfri6 lentamente la cdpsula hasta la temperatura ambiente, obteniéndose pérdidas en

peso no mayores a 0.15% con respecto al peso original contenido en la cépsula de

N

grafito.

capsula de cuarzo
“ al vacio (0.001atm)

tapa de

grafito cépsula
* crisol de de grafito

grafito

o

Zf‘ barra de Cd-Mg
(8. esferas de Ag

Fig. 39 Cépsula para formar aleacién de Ag-Cd-Mg.

Como alternativa al método anterior, se logré preparar aleaciones de Cd-Mg en crisol

abierto, siempre y cuando la temperatura fuera no mayor a 380°C y se agitara

vigorosamente para formar la aleacién. Se requeria al menos de dos horas para formar la

aleacién, agitando regularmente cada 10 minutos. Se obtuvieron pérdidas en peso de 0.5%
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por este método, sin embargo, no fue posible homogeneizar apropiadamente la aleacion.

Este método puede recomendarse para la produccién masiva de Cd-Mg.

Las muestras fueron entonces sometidas a alguno de los siguientes pasos:

1. Laminacién a 450°C.

2. Corte con disco de carburo de silicio.

La laminacién a alta temperatura era requerida para reducir la seccién transversal de la
aleacién, ya que la gran fragilidad del material impedia la reducci6n de drea a temperatura

ambiente, ain tratando de realizarla bajo pasos muy reducidos.

Se prepararon cuatro aleaciones con las siguientes composiciones:

ALEACION | COMPOSICION COMPOSICION BASE
I A6 170C A4 16sME 10 a6 100g de Ag-47%atCd + 1g de Mg
Il AL :Cg 10 MEBarm 100g de Ag-47%atCd + 3g de Mg
I AL 00sCso65sMEBs 330 100g de Ag-45%atCd + 1g de Mg
v Ag, 412Cd 6 0oME 1 078 100g de Ag-45%atCd + 3g de Mg

En las aleaciones I y II se obtuvo una pérdida de 0.5% en peso en la aleacién de Cd-Mg, ya
que fueron preparadas formando inicialmente el lingote de Cd-Mg en un crisol abierto.
Debido a lo anterior, se realizé un anélisis quimico (microsonda), cuyos resultados son los
que aparecen en la columna de composicion de la tabla anterior. En las aleaciones 1L y IV,
se prepar6 el lingote de Cd-Mg en un crisol de Pyrex cerrado al vacio, obteniéndose una
pérdida menor a 0.1% en el mismo y menor a 0.1% al formar el lingote de Ag-Cd-Mg, por

lo que no se realizé andlisis quimico posterior.

La columna de composici6n base indica cudntos gramos de Mg se le afiadirian a un lingote
de Ag-Cd de 100 g para formar la aleacién indicada. La raz6n por la que se prepararon las
aleaciones de esta forma era para estudiar la influencia de afiadir 1 6 3g de Mg a un lingote
de Ag-Cd de las composiciones indicadas y estudiar asi sus transformaciones de fase y

consecuencias en el efecto de memoria de forma.
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3.3.2 TRANSFORMACIONES DE FASE INDUCIDAS
TERMICAMENTE.

Las aleaciones I, IL, Il y IV obtenidas por el método anterior fueron entonces sometidas a
una serie de tratamientos térmicos sucesivos, con la finalidad de conocer la forma como se
transformaba la muestra, y comparar dichas transformaciones con las que ocurren en Ag-
Cd, y definir asi si se obtenia martensita, y si era posible modificar M. Los tratamientos
térmicos fueron alternados con la obtencién de patrones de difraccién de rayos X,
termogramas de calorimetrfa diferencial de barrido (DSC), termogramas de calorimetria
diferencial de barrido modulada (MDSC) y observaciones en el microscopio electrénico de
barrido (SEM).

Los patrones de difraccién de rayos X fueron obtenidos con el equipo referido

anteriormente, en el andlisis de Ag-Cd.

Los termogramas de DSC se obtuvieron con un tipico equipo de fabricacion casera, con un
bloque de Cu, Pelltiers y una interfase digital, para ser interpretados los datos en Basic.
Este mismo equipo ha sido utilizado exitosamente en investigaciones previas de aleaciones

de memoria de forma *.

Los termogramas fueron obtenidos con la técnica MDSC. Todas las observaciones fueron
realizadas bajo el siguiente procedimiento:

1. Enfriamiento desde temperatura ambiente hasta —150°C.

2. Calentamiento hasta 450°C.

3. Enfriamiento hasta —150°C.

4. Calentamiento hasta temperatura ambiente.
Los termogramas fueron realizados con una velocidad de enfriamiento y calentamiento de
5°C por minuto, y manteniendo 5 minutos la temperatura en cada uno de los valores

extremos de temperatura mencionados arriba.




Las observaciones de SEM se realizaron con un microscopio Jeol T-20, colocando la
muestra en un dedo frio, disminuyendo su temperatura en ¢l intervalo de 20°C — -115°C
— 20°C.

La secuencia de pasos seguidos fue la siguiente:

1. Una vez obtenida la muestra I, se obtuvo un termograma de la misma con DSC, no
encontrindose transformacion alguna. Se obtuvo entonces un patrén de difraccion de
rayos X de la muestra, encontrdndose las fases §’+ou sin orientacién preferencial
alguna.

2. La muestra anterior fue calentada a 300°C por 30 minutos y luego sacada de la mufla,
con la finalidad de conocer el efecto de la adicién de lg de Mg en 100g de Ag-
47%atCd. Se encontré que la aleacién formada contenia las fases y+o., tal y como
aparece en Ag-Cd.

3. La muestra anterior fue envejecida 36 horas a temperatura ambiente, luego se tom6 un
patrén de difraccién de rayos X, encontrdndose §’+0i+y, la cantidad de y era minima en
comparacién con la obtenida en la muestra mencionada en 2. Se obtuvo el termograma
de DSC de la muestra anterior, no encontrandose transformacién alguna.

4. Con la finalidad de definir si ocurria la transformacién f’+o+y— '+, tal y como
ocurre en Ag-Cd, se someti6é la muestra anterior a un calentamiento a 200°C por 30
minutos, cncontrindose que la muestra presentaba tan solo f’+c, con lo cual se
comprobd la transformacion inversa.

5. La muestra anterior, presumiblemente en estado de equilibrio (B°+0t), fue enfriada a —
90°C, obteniéndose un termograma de DSC, corroborando que no existia
transformacién alguna en el intervalo de temperatura ambiente a —-90°C.

6. Se comprobé que la muestra anterior se encontraba en estado de equilibrio, calentéindola
a 650°C y luego enfridndola lentamente hasta temperatura ambiente, posteriormente se
observé que su patrén de difraccin de rayos X indicaba el contenido de B’+c, pero
con una mayor proporcién de o. De cualquier forma, la muestra mencionada en 5 se
debi6 haber transformado en caso de que ocurriera la transformacién martensitica, lo

cual no ocurrié de acuerdo al termograma obtenido.
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7.

10.

11.

12.

13.

Fue entonces comparada la temperatura a la que ocurre la transformacién ’+0>y+0
entre la aleacién I y Ag-Cd, calentando a 300°C por 30 minutos, para luego enfriar a
temperatura ambiente con aire. El patrén de difraccion obtenido indicaba la presencia de
B’ +ci.

Se calent6 de nuevo la muestra I por una hora a 650°C, halldndose la presencia de f’+0
en el difractograma.

Se realizaron una serie de temples con la finalidad de comparar los resultados con los
obtenidos en Ag-Cd. Las muestras I y II fueron calentadas a 650°C por una hora, y
luego templadas en nitrégeno liquido. Posteriormente se obtuvieron difractogramas, en
ambas muestras se encontrd la presencia de f§’+c.

De manera similar a los temples descritos arriba, se tomaron otras dos muestras de
aleaciones I y I, calentdndolas a 650°C por una hora, para luego templarlas en agua a
temperatura ambiente. En ambos casos se encontr6 de nuevo la presencia de 3+

Las cuatro muestras mencionadas en los incisos 9 y 10 fueron calentadas a 210°C por
18 horas, para definir si existia un cambio de fases posterior. En todos los casos se
encontré que no, i.e. las fases presentes eran de nuevo [’ +0.

Una vez entendido el comportamiento de las aleaciones I y II ante diversos
tratamientos, se procedié a comprobar de manera mas precisa si existia la
transformacién martensitica o no, esto se logré con el uso de MDSC y SEM. Antes y
después de las corridas de calorimetria, y de las observaciones con el microscopio
clectrénico de barrido, se tomaron difractogramas de cada una de las muestras,
encontrandose en todos los casos que tan solo se encontraban presentes las fases f’+a.
Tanto los termogramas (ver fig.40) como las observaciones en el microscopio
electrénico de barrido (similares a fig. 4la y 41b) demostraron que no ocurre la
transformacién martensitica en los intervalos de temperatura ambiente a —150°C
alcanzados por el calorimetro, como en el intervalo de temperatura ambiente a —115°C
alcanzados en el dedo frio del microscopio electrénico de barrido.

Con la finalidad de comprobar los resultados anteriores, obtenidos en las aleaciones I y
I1, se fabricaron las aleaciones Il y IV, obteniéndose fotografias de MEB (ver fig. 41a
y 41b). En todos los casos no se observé transformacién alguna a bajas temperaturas.

En todas las muestras se obtuvieron difractogramas antes y después de las calorimetrias
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y observaciones en el microscopio electrénico de barrido, haildndose las fases f’+o
siempre presentes.

14. Finalmente, se fabricaron lidminas de las aleaciones I, II, IIf y IV en estado de
equilibrio (f’+0) y en ninguna se observé el efecto de memoria de forma al
deformarlas a bajas temperaturas (-196°C) y calentarlas posteriormente a temperatura

ambiente.
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3.4 DISCUSION.

Los experimentos realizados en Ag-Cd-Mg demuestran que el comportamiento general de la
aleaci6n, a temperaturas iguales o mayores a la ambiental, resulta muy similar a Ag-Cd. Al

menos, en los intervalos de composicién definidos por las muestras I, I, IIT y IV.

En todas las muestras se encontré la presencia de la fase B'+a en el estado de equilibrio a
temperatura ambiente. De hecho, los anlisis sucesivos de envejecimiento, demuestran que
precisamente estas son las fases de equilibrio a temperatura ambiente, tal y como es
sugerido por las diferentes secciones del diagrama de fases del sistema Ag-Cd-Mg (ver fig.
38).

En algunos casos, como en el experimento descrito en el inciso 2 de la seccién anterior,
corrobora la presencia de la fase y a temperaturas cercanas a 300°C, tal y como aparece en
Ag-Cd. La transformacién por y—f’ fue también observada como resultado del
envejecimiento de 36 horas a temperatura ambiente de la aleacién L. La temperatura a la que
ocurre la transformacién y+a—p’+c es similar a la temperatura en que ocurre en Ag-Cd,
ya que en esta es de 230°C, y al templar la aleacién I desde 210°C indica la presencia de
B’+a. De hecho, el termograma de la aleacién I demuestra que la transformacién

B’ +0o—y+0 ocurre a 264°C en la aleacién 1 y 267°C en la aleacién 11

En el termograma correspondiente a la aleacién I, se prueba que ocurren transformaciones
al calentar a temperatura de 265°C. Aunque no se realizaron los temples desde 300°C para
las aleaciones II, III y IV, la suposicién de que se presenta la fase ¥ en ellas a temperaturas
mayores a 300°C resulta bastante I6gica, tomando como referencia las publicaciones previas

(ver fig. 38).
Los temples en agua y nitrégeno de las aleaciones 1 y II muestran la tendencia predominante

a formar B’+ct. Esto indica que con velocidades mucho mas moderadas que en Ag-Cd,

ocurre la transformacién f—p’+o.
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La microestructura de las fases (8, Y y @, resulta muy similar a la de Ag-Cd, tal y como es

demostrado por la fig. 41.

Sin embargo, a pesar de la gran similitud entre la morfologia y cinética de ambas
aleaciones, las observaciones de SEM y MDSC indican claramente la ausencia de
transformacién martensitica hasta al menos —150°C, lo cual prueba que el Mg disminuye o

inhibe 1a transformacién martensitica, y en consecuencia, el efecto de memoria de forma.
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CONCLUSIONES GENERALES.

La serie de experimentos realizados en esta tesis, demuestra que no es posible manipular el
efecto de memoria de forma de Ag-Cd, cambiando M, a través de la adicion de Mg como

tercer aleante.

Los experimentos de MDSC y MEB demuestran que no ocurre la transformacién
martensitica en aleaciones de Ag-45%at Cd y Ag-47%at Cd, afiadiéndoles 1 a 3g de Mg,
por cada 100g de aleacién. Dado que la M, de Ag-45%at Cd y Ag-47%at Cd son de 70y
—135°C, respectivamente, la adicion de Mg tiene un efecto de disminucién de M,, o quizd

inhibicidn de la transformacién martensitica.

Los experimentos de deformacion de las ldminas de Ag-Cd-Mg a —196°C, demuestran que

no existe el efecto hasta esta temperatura.

Se sugiere experimentacién adicional para definir si es posible provocar la transformacion

en aleaciones con composiciones de Ag,,Cd,, , Mg, con 4<X<12.
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APENDICE 1

Las principales estructuras martensiticas se muestran en la siguiente figura.

A
B
A A
(i (2112 ‘1 (215 (311, Zhdanov
2H 6H. IR 9R 128 Ramsdell

Todas estas estructuras resultan de el desplazamiento de capas compactas, los cuales
pueden ser descritas a trav€s de las operaciones de simetria indicadas en la figura. Si los
desplazamientos entre planos ocurren periddicamente, es porque esta resulta ser la
configuracién mas favorable energéticamente.

En la figura se muestra la notacién de Ramsdell, en la cual los nimeros ardbigos indican en
nimero de capas en un periodo, y la letra (H o R) indica simetria hexagonal o romboédrica.
Los subindices indican los diferentes tipos de orden de apilamiento con la misma simetria y
periodo. De acuerdo a esta notacién, en el caso de simetria romboédrica, el niimero que
precede la R representa el periodo total del apilamiento, siendo que dentro de ese periodo se
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encuentran sub-periodos con intervalos de factores de 1/3 del periodo total. La notacion de

Zhadanov representa el orden de apilamiento, en lugar de simetria®.
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