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RESUMEN

En la presente tesis se ha investigado la eficacia del empleo de aleaciones con memoria de
forma para la mejora del comportamiento de materiales compuestos ante cargas de impacto. Esta
tarea ha sido abordada en dos frentes, la profundizacion en el conocimiento del comportamiento
termomecanico a impacto del NiTi, y el empleo de este conocimiento para la fabricacion de un
nuevo material compuesto pCBT/FC/NiTi, en el que el refuerzo de NiTi es capaz de aumentar la
capacidad de absorber energia ante impacto y mejorar la tolerancia al dafo del compuesto. Para
ello ha sido necesario el desarrollado de una metodologia de caracterizacion especifica para
impacto, capaz de obtener propiedades fundamentales de los materiales a velocidades entre los 1y
10% s™', con una precision mayor que en el ensayo de impacto-traccién convencional; asi como un
modelo de caracter fenomenoldgico que permite predecir el comportamiento mecanico del NiTi a

impacto.
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LABURPENA

Ondorengo tesian, material konposatuen talkarekiko portaera hobetzeko, “forma memoriadun
aleazioen” erabileraren eraginkortasuna aztertu da. Hau burutzeko, alde batetik NiTi-ren portaera
termomekanikoaren ezagutzan sakondu da eta bestalde, ezagutza hau erabiliz, pCBT/FC/NIiTi
material konposatu berria fabrikatu da. Material honetan, NiTi-ren errefortzuak, talka aurrean energia
xurgatzeko gaitasuna haunditzen du eta konposatuaren kaltearekiko tolerantzia hobetzen du.

' abiadura bitarteetan materialen funtsezko

Honetarako, beharrezkoa izan da 1 eta 10° s
propietateak eskuratzeko gai den talka karakterizazio metodologi espezifiko baten garapena, honen
zehaztasuna, ohizko talka-trakzio saiakuntza baino haundiagoa delarik. Beharrezkoa izan da ere,
talka aurrean NiTi-ren portaera mekanikoa iragartzeko gai den izaera fenomenologikodun eredu

baten garapena.






ABSTRACT

In this thesis it has been investigated the effectiveness of using shape memory alloys to improve
the performance of composite materials under impact loads. This task has been carried out on two
fronts, the understanding of the thermomechanical behavior of NiTi at impact strain rates, and the
using of this knowledge to manufacture a composite material pCBT/FC/NiTi, in which the
reinforcement of NiTi increases the energy absortion at impact and improves the damage tolerance
of the composite. To reach this goal, it has been necessary the developement of a specific
characterization methodology for impact strain rates, which is able to obtain fundamental properties

of materials at strain rates between 1 and 10° s

, with higher accuracy than employing the
conventional tensile-impact test; and the developement of a phenomenological model that can

predict the mechanical behavior of NiTi at impact.
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Capitulo 1. Introduccion

1 Introduccidn

La tesis “Desarrollo y caracterizacion de materiales compuestos reforzados con aleaciones con
memoria de forma para la mejora del comportamiento ante impacto”, ha sido desarrollada dentro del
programa de doctorado “Comportamiento mecanico y materiales” del Departamento de Mecanica y
Produccion Industrial de la Escuela Politécnica Superior de Mondragon Unibertsitatea en la linea de
Tecnologia de Plasticos y Compuestos.

1.1 Enmarque de la tesis

La creciente demanda de seguridad en la sociedad actual ha hecho aumentar los niveles de
exigencia en cuanto a integridad estructural se refiere. La solicitacion de impacto es una de las
principales cargas a las que se ve sometida una pieza de material compuesto durante su vida en
servicio y es dificil de evitar. Por ello, debe minimizarse su influencia para no comprometer la
integridad estructural y personal. Ante el riesgo y peligrosidad que entrafian los impactos, cobra
especial relevancia la seguridad pasiva en términos de tolerancia al dafio y aumento de energia
absorbida. Las situaciones en las que se producen impactos (deportes, construccion, accidentes de
trafico, etc.) suponen riesgos importantes para las personas, por lo tanto, el interés socio-econémico

de las estructuras sometidas a impacto se justifica por el peligro que este tipo de solicitacion implica.

El aumento de movilidad en términos de trafico rodado se paga muy caro, ya que todos los afios
ocurren, lamentablemente, 1.300.000 accidentes en la Unién Europea, con un saldo de mas de
40.000 victimas mortales y 1.700.000 heridos. El coste directo o indirecto de esta tragedia se ha
evaluado en 160.000 millones de euros, lo que representa el 2% del PIB de la Union Europea. En el
Libro Blanco sobre la politica europea de transportes1, la Comisién propuso que la Unién Europea
se marcara el objetivo de reducir el nUmero de muertes a la mitad antes del 2010, para lo que, entre

otras estrategias, propuso mas de cincuenta directivas de normalizacion técnica entre las que se

L. , 2 3
encuentran las de proteccion de ocupantes de vehiculos™ y peatones™.

Por lo tanto, el desarrollo de materiales o componentes que mejoren la seguridad pasiva del
automovil es un objetivo prioritario ya que posibilitara la obtencion de productos de mayor valor
afiadido en cuanto a seguridad se refiere. Este aspecto queda reflejado en las prospectivas de
diferentes grupos de trabajo4 en las que se apuntan como acciones prioritarias para mejorar la

seguridad, el desarrollo de materiales ligeros con gran capacidad de absorber energia ante impacto.

1
La politica europea de transportes de cara al 2010: la hora de la verdad.

2
Directiva Europea 96/27/EC Protection of occupants of motor vehicles in the event of a side impact & Directiva
Europea 96/79/EC Protection of occupants of motor vehicles in the event of a frontal impact.

8 Directiva Europea 2003/102/EC Protection of pedestrians and other vulnerable road users before and in the event of a
collision with a motor vehicle.

4
FURORE, European Road Transport Research Advisory Council y European Vehicle Passive Safety Network.



1.1 Enmarque de la tesis

El valor afiadido por los materiales inteligentes, como las aleaciones con memoria de forma
(AMF), se fundamenta en la capacidad de estos para absorber una gran cantidad de energia cuando
son deformados. Esto es debido a las propiedades unicas que exhiben este tipo de materiales, y
estan ligados a las especiales caracteristicas que presenta la transformacién martensitica. El
peculiar comportamiento de estos materiales hace que posean una gran flexibilidad con unas
grandes deformaciones recuperables, inalcanzables para cualquier otra aleacién metalica. Estos
materiales ofrecen ademas ventajas importantes frente a otro tipo de materiales inteligentes como
pueden ser los piezoeléctricos o los magnetostrictivos, que poseen unas deformaciones
recuperables y una resistencia mucho menores. Las AMF destacan por sus elevadas deformaciones
reversibles, de hasta el 8%, o sus grandes tensiones de transformacién, ~450-600 MPa, que
combinadas proporcionan una enorme capacidad para disipar energia [Duerig y Pelton, 1994;
Otsuka y Wayman, 1999], mucho mayor por ejemplo que la que pueden ofrecer los materiales
piezoeléctricos empleados comunmente para disipar energia. Debido a las propiedades especiales
de las AMF, las ventajas previsibles que podria aportar un material compuesto reforzado con este

tipo de aleaciones ante solicitaciones de impacto serian:

v' Una gran flexibilidad capaz de recuperar grandes deformaciones, lo que redundaria en
una gran capacidad de deformacion para la minimizacién del dafio tanto del objeto

impactor como al material en si mismo.

v" Un aumento de la disipacién de energia por el comportamiento histerético de la

transformacion martensitica inducida por tension.

v" Una mayor resistencia y tolerancia al dafio debido a las altas tensiones que pueden llegar

a soportar.

La aplicacion de estructuras de seguridad con materiales inteligentes no prevé su aplicaciéon
antes del periodo 2010-2015°, aunque su desarrollo es inminente y se alinea con la Directriz 6 del
Libro Blanco del Sistema Vasco de Innovacion®, en el que se justifica la necesidad de desarrollar
nuevos productos competitivos basados en el conocimiento y no en el coste. Uno de los sectores
que mas podria beneficiarse de la investigacion basica de materiales compuestos de alta
resistencia, asi lo confirman los proyectos integrados “Coche Inteligente” y “Seguridad y Confort en
el Automovil”, es el de la industria de Componentes de Automocion, compuesta por 300 empresas,
que representan el 17% del PIB de la C.A.V. La facturacién de estas empresas ascendié en el 2008
a 11.020 millones de euros, empleando a 40.900 trabajadores directos’. Por lo tanto, de esta
problematica surge la oportunidad de ahondar en el conocimiento del comportamiento a impacto de
las AMF, para obtener un mayor conocimiento de su comportamiento de cara a mejorar la
efectividad en los procesos de disefio para su integracion como refuerzo en materiales compuestos

de cara a la mejora de propiedades ante impacto.

5
Segun el documento Roadmap of future automotive passive safety technology development [www.passivesafety.com]
publicado por la European Vehicle Passive Safety Network.

6 Sistema Vasco de Innovacién: Horizonte 2010.

ACICAE Cluster de Automocion de Euskadi [www.acicae.es].
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1.2 Estado del arte

1.2.1 Materiales compuestos reforzados con aleaciones con memoria de

forma

Introduccién

La idea de la incorporacion de aleaciones con memoria de forma como refuerzo en materiales
compuestos para la mejora de propiedades comenzé a finales de la década de los 80 con el
concepto del desarrollo de un material adaptativo con capacidad para alterar sus propiedades
geométricas y fisicas gracias a las propiedades Unicas que ofrecen las AMF [Rogers y Robertshaw,
1988]. En torno a esta idea han ido surgiendo desde entonces una cantidad significativa de trabajos
de cuya tendencia cabe destacar la regularidad mantenida durante la ultima década en cuanto al

numero de publicaciones se refiere, figura 1.1.

70

Materiales
60 compuestos
(AMF)

50 A
Aplicaciones

40 4 de impacto
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N de articulos

20 A

1985 1990 1995 2000 2005 2010

Figura 1.1: Evolucién del numero de publicaciones relativas a la utilizacion de AMF como refuerzo

en materiales compuestos.

Las principales aportaciones de la incorporacion de AMF en materiales compuestos inteligentes

se centran, segun la propiedad de las AMF que explotan:

v' En la fabricacion de materiales adaptativos para el control de forma o el control de la

amortiguacion utilizando para ello la propiedad del efecto memoria de forma.
v' En la mejora de las propiedades ante impacto empleando la propiedad superelastica.

En funcién de la aplicacion y la propiedad sobre la que se quiere actuar, la transformacion se
induce bien por tension o bien por temperatura, tabla 1.1. En este ultimo caso, para la regulacion de
la temperatura es necesaria la implementacién de un control externo, lo que implica tiempos de

respuesta no inmediatos; mientras que en la explotaciéon de la transformacion inducida por tension,
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el proceso es auto-inducido y de efecto inmediato, lo que elimina la necesidad de un control externo
y permite su explotacion en aplicaciones donde el tiempo de respuesta debe ser instantaneo como

puede ser el caso de impacto.

Tabla 1.1: Resumen de los trabajos de investigacion realizados en cuanto a aplicaciones de

materiales compuestos reforzados con AMF.

Propiedad explotada Efecto de memoria de forma Superelasticidad

Aplicacién Control de forma Control de la Disipacién de energia
amortiguacion

Propiedad del material que varia Deformacion Rigidez Tenacidad

(frecuencias de
resonancia)

Tipo de transformacion Inducida por temperatura Inducida por tension

Efecto No inmediato Inmediato

Tipo de control Activo Pasivo
Necesidad de control Sin necesidad de control

A pesar de la notable cantidad de trabajos existentes en la bibliografia que emplean AMF como
refuerzo en la fabricacion de materiales compuestos, el nimero de publicaciones se reduce
drasticamente cuando la atencion se centra en aplicaciones de impacto, figura 1.1. Los primeros
trabajos que emplean AMF en materiales compuestos para aumentar la absorcion de energia e
incrementar la tolerancia al dafio en impacto, aparecen a mediados de los 90 en dos grupos de
investigacion diferentes [Paine y Rogers, 1994a; Paine y Rogers, 1994b; Paine y Rogers, 1994c;
Paine y Rogers, 1995a Paine y Rogers, 1995b] y [Sun y Ksu, 1994; Sun y Xu, 1994]. El grupo de
Paine y Rogers ampli6 su trabajo en el rango de la balistica [Kiesling et al., 1996], mientras otros se
centraban en minimizar las deflexiones producidas durante el impacto mediante el pretensado de los
refuerzos [Birman et al., 1996]. Tras un periodo de inactividad investigadora el tema retomé interés
con trabajos en los que se analizan aspectos de disefio como la posicién y el volumen de fibra de los
refuerzos de AMF [Tsoi et al., 2001; Tsoi et al.,, 2003; Lau et al., 2004], o los que incluian la
monitorizacién del proceso midiendo las deformaciones mediante un captador piezoeléctrico [Roh y
Kim, 2002; Roh y Kim, 2003]. Posteriormente, el interés se centr6 en la optimizacion de los
parametros de disefio mediante la simulacién del comportamiento mecanico, utilizando para ello
diferentes herramientas de calculo [Meo et al., 2005; Wu et al., 2005; Seung et al., 2005; Shokuhfar
et al., 2008]. También se llevaron a cabo estudios en los que se midieron las propiedades residuales
tras el impacto [Kang y Kim, 2009] u otras propiedades como pueden ser el indice de ductilidad o la
evolucion de la tolerancia al dafio a impacto-fatiga [Pappada et al., 2009]. Por ultimo, recientemente
han surgido una serie de nuevas aplicaciones de este tipo de materiales como pueden ser el
monitorizado de impactos [Qiu et al., 2006], en el que se aprovecha para el monitorizado la variacién
de la resistencia eléctrica de los refuerzos durante la transformacién inducida por tension, o la

fabricacion de parches reparadores para grietas en materiales metalicos [Khalili et al., 2009].

Material de la matriz

En aplicaciones ante cargas de impacto, las AMF han sido comunmente embebidas en matrices
termoestables, siendo el material mas utilizado el epoxy. Sin embargo, para otro tipo de

aplicaciones, como puede ser el control de forma o de la amortiguaciéon, se han comenzado a
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emplear matrices termoplasticas. Elspass y Kunzmann realizan una comparacion entre estos dos
tipos de materiales [Elspass y Kunzmann, 1996]. Para ello utilizan diversas matrices, tanto
termoestables (epoxy) como termoplasticas (PEI, PA), en las que embeben refuerzos de NiTi
realizando ensayos de deformaciéon inducida por temperatura y amortiguacion de vibraciones
variando el volumen de fibra de las AMF. Concluyen que la utilizacion de matrices termoplasticas

aporta una serie de ventajas sustanciales frente a las termoestables, como pueden ser:
v Alta rigidez especifica.
v Excelente resistencia.
v" Reducidos tiempos de fabricacion.
v Baja absorcion de humedad.

Ademas, a estas se le suman otra serie de ventajas:

v Posibilidad de ensamblar subestructuras por soldadura.
v' El almacenamiento de materias primas se realiza a temperatura ambiente.
v Durante el proceso no hay emisiones volatiles organicas.
v" Reciclabilidad.

Algunos de los termoplasticos mas empleados como matrices en materiales compuestos son, el
polipropileno (PP), el polibutiltereftalato (PBT), las poliamidas (PA-6 y PA-12), la polieteretercetona
(PEEK), la polieterimida (PEI), la polietercetonacetona (PEKK) y el polisulfuro de fenileno (PPS). Sin
embargo, y a pesar de las ventajas, su uso todavia no esta muy extendido debido a una serie de

inconvenientes que se centran principalmente en dos aspectos clave:
v’ La dificultad de procesado.
v’ La dificultad de una buena impregnacién de las fibras.

La alta viscosidad de las matrices termoplasticas durante el procesado dificulta la impregnacion
de la fibras, lo que puede provocar problemas como arrastramientos de las fibras de refuerzo o un
deficiente mojado de las mismas que resultaria en una deficiente transmision de las cargas al
refuerzo [Parton et al., 2005; Verrey et al., 2006]. Sin embargo, en los ultimos afios se han
desarrollado técnicas alternativas, como laminados preconsolidados fibra/matriz [Henninger vy
Friedrich, 2002], fibras recubiertas con polvo de matriz termoplastica [Colton y Leach, 1992] y
resinas para el moldeo reactivo en fase liquida de termoplasticos [Parton et al., 2005; Verrey et al.,
2006].

Intercara matriz-aleacién con memoria de forma

Una de las variables mas importantes de cara a fabricar un material compuesto es la adherencia
de la intercara entre la fibra de refuerzo y la matriz para poder transmitir las cargas a las fibras. El

ensayo de pull-out es el mas utilizado para determinar la resistencia de la intercara fibra-matriz y
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consiste en reproducir el fenébmeno de deslizamiento longitudinal del material de refuerzo sobre la
matriz en un material compuesto, de forma aislada y sobre una probeta de pequefias dimensiones.
Para ello se desplaza un material respecto al otro en sentidos opuestos y se mide la fuerza de
cohesion de la intercara entre los dos materiales que forman el compuesto. Este ensayo ha sido
empleado principalmente para caracterizar la resistencia de la intercara entre refuerzos en forma de
hilo de NiTi y matrices termoestables [Jonnalagadda, 1997; Schrooten et al., 2002; Poon et al.,
2005]. En estos trabajos existen evidencias de que la resistencia de la intercara entre hilos de
pequefio diametro de AMF y matrices termoestables es lo suficientemente alta como para resistir,
dentro del rango cuasi-estatico de deformacion, fuerzas de decohesion superiores a las ocurridas

durante la transformacion martensitica inducida por tension.

Jonnalagadda estudio la influencia del acabado superficial y concluyd que el mejor tratamiento
de adherencia es uno consistente en un atomizado de finas particulas de arena sobre el material
para aumentar la rugosidad [Jonnalagadda, 1997]. Otras posibilidades para una buena unién
consistirian en la adherencia mediante una fina capa de 6xido [Schrooten et al., 2002] o realizando

un decapado de la superficie mediante acido [Gabry et al., 2000].

Respecto a la influencia del material de la matriz en la intercara del compuesto, Elspass y
Kunzmann realizaron ensayos de pull-out para hilos de NiTi sin tratar embebidos en diferentes
matrices termoplasticas y termoestables [Elspass y Kunzmann, 1996]. Concluyeron que la

adherencia del NiTi sobre termoplasticos y termoestables es similar.

En cuanto a la velocidad de deformacién empleada durante el ensayo de pull-out convencional,
se puede considerar dentro del rango cuasi-estatico, ya que la maxima velocidad alcanzada en un
ensayo de este tipo se limita a los 0,5 mm/s [Gabry et al., 2000]. En ningin caso se han encontrado

trabajos sobre este tipo de ensayos a velocidades de deformacién de impacto.

1.2.2 Material de refuerzo: aleaciones con memoria de forma (AMF)

Introduccién

El término aleaciones con memoria de forma es aplicable a una serie de materiales metalicos
que poseen unas propiedades Unicas que las diferencian de otros materiales. Este hecho es debido
a las especiales caracteristicas que ofrece la transformacion martensitica, que puede darse entre las
diferentes fases a las que pueden encontrarse este tipo de materiales en funcion del estado de
tensiones y la temperatura, figura 1.2. Las AMF de NiTi, las mas empleadas comercialmente,
poseen dos fases estables, una de alta simetria con una estructura cristalina cubica denominada
austenita, y otra de baja simetria con una estructura monoclinica denominada martensita. Ademas,
esta Ultima puede encontrarse en dos estados, bien maclada o demaclada en funcién de la tension a
la que haya sido sometida. La estructura cristalina es totalmente austenitica para temperaturas
mayores que A; y no seria estable a temperaturas menores que M;. Para temperaturas intermedias,
la estructura es funcion de la historia termomecanica del material. La martensita maclada comienza
a formarse al enfriar el material a una temperatura menor que M. Por debajo de M la estructura

martensitica se encuentra completamente maclada siempre y cuando la tension a la que esté
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Mdmg

sometida no supere el umbral o . Para obtener una estructura martensitica completamente

. . .. P . Md
demaclada es necesaria la aplicacion de una carga umbral minima que es igual a o ' para

temperaturas menores a Mg, y que aumenta de forma lineal con la temperatura.

Las transiciones entre estas estructuras cristalograficas hacen variar las propiedades mecanicas
de las AMF y son la base en la que se fundamenta la capacidad de desarrollar estructuras
inteligentes. Estas transiciones, indicadas en la figura 1.2 con flechas, quedan definidas como se ha
explicado por una serie de tensiones y temperaturas caracteristicas del material, que son funcion
principalmente de la composicion quimica y del tratamiento termomecanico [Otsuka y Wayman,
1999]. La transformacion martensitica puede definirse como una transformacion de fase
cristalograficamente reversible e instantanea, es decir sin difusion, en la que los atomos se mueven
de forma coordinada como en los mecanismos de cizalladura [Otsuka y Wayman, 1999]. Se trata de
una transformacion de primer orden en la que el cambio de fase austenita-martensita es exotérmico,
mientras que la transformacion contraria, martensita-austenita, es endotérmica [Otsuka y Wayman,
1999]. Su principal caracteristica es la capacidad para recuperar deformaciones de hasta el 8%,
mediante la transformacion reversible entre fases. Esta transformacion puede ser inducida de dos
maneras, bien por tension, que da lugar a la propiedad superelastica; o bien por temperatura, dando

origen a las propiedades de memoria de forma simple y doble efecto de memoria de forma.
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Figura 1.2: Diagrama de fases esquematico tension-temperatura de una AMF. (Modificado de
[Lagoudas, 2008])).

La primera evidencia documentada de una aleacion con memoria de forma corresponde al
trabajo realizado por Olander en 1932, en el que se identifica una transformacion reversible entre la
fase austenitica y la martensitica en una aleacion de AuCd [Olander, 1932]. En 1947 Bystrom y
Almin trabajaron en la identificacion de las diferentes fases presentes en esta aleaciéon para
diferentes composiciones [Bystrom y Almin, 1947], pero no fue hasta 1951 cuando Chang y Read
establecieron los fundamentos de la reversibilidad de la transformacion termoelastica entre la fase

cubica B2 (austenita) y la B19’ ortorrombica (martensita) para una aleacion de AuCd con una
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composicion en peso atomico de Cd del 47,5% [Chang y Read, 1951]. El avance mas importante en
cuanto a aplicaciones ingenieriles se refiere se realizé en 1963, cuando Buehler y sus colaboradores
descubrieron el NiTi, una nueva AMF con unas propiedades mecanicas comparables a los metales
ingenieriles pero que ademas poseia unas caracteristicas superiores a las de las aleaciones
estudiadas hasta entonces en cuanto a la capacidad de la transformacion termoelastica se refiere
[Buehler et al., 1963]. La nueva aleacion de NiTi, patentada en 1965 [Buehler y Wiley, 1965], fue
bautizada como NITINOL en reconocimiento al laboratorio en el que fue descubierto (Naval
Ordinance Laboratory), y supuso un antes y un después en cuanto al interés comercial de este tipo
de aleaciones y sus aplicaciones. Actualmente, el NiTi es la AMF mas extendida comercialmente y
la mas utilizada en muy diferentes aplicaciones, desde actuadores hasta usos en medicina e
ingenieria aeroespacial, debido principalmente a sus buenas propiedades mecanicas, su
biocompatibilidad, su resistencia a la corrosion y, por supuesto, a las grandes deformaciones
recuperables que presenta tanto durante la transformaciéon inducida por temperatura (efecto

memoria de forma), como por tensién (superelasticidad).

La naturaleza instantanea de las aplicaciones de impacto implica que la explotaciéon de las
propiedades de las AMF para aplicaciones de impacto se debe centrar en la propiedad superelastica
ya que posee la caracteristica de recuperar las deformaciones inducidas por tensién de forma
instantanea y espontanea, tal y como se describe posteriormente, frente a la transformacion
inducida por temperatura que necesita de la aplicacion de temperatura para la recuperacion de la
forma inicial. Esto implicaria la necesidad de un control y una fuente de alimentacién, innecesarios
en el caso de la explotacion de la propiedad superelastica; y un tiempo de calentamiento del que

muchas veces no se dispone como puede ser el caso de impactos repetitivos.

Tipos de aleaciones con memoria de forma

La gran mayoria de aplicaciones ingenieriles que explotan las propiedades de las AMF emplean
aleaciones de base NiTi. Esto es debido principalmente a sus excelentes propiedades mecanicas, a
que es la aleacién mas ampliamente estudiada en la bibliografia y a que ocupa la practica totalidad
de la oferta comercial de AMF [Duerig y Pelton, 1994; Otsuka y Wayman, 1999]. Sin embargo, existe
una amplia variedad de AMF desde que en los afios 30 se identificara la primera transformacion
reversible en una aleacion de AuCd [Olander, 1932]. Entre ellas cabe destacar las basadas en el
cobre, como pueden ser los sistemas CuZn y CuAl. Su precio, sensiblemente inferior al del NiTi, asi
como su buena aptitud para la fabricabilidad y la transformaciéon hacen que este tipo de aleaciones
desbanquen al NiTi en alguna aplicacion, destacando por su ductilidad la aleacion de CuZnAl. Sin
embargo, y a pesar de las excelentes caracteristicas superelasticas y como memoria de forma que
presentan en su forma monocristalina, cuando se trabaja con policristales el material se fragiliza
reduciéndose considerablemente las deformaciones reversibles hasta el 2-3%, asi como la vida a
fatiga [Otsuka y Wayman, 1999]. También existen otras familias de AMF como las basadas en el
hierro, FeNiCoTi o FeMnSi, que pueden llegar a obtener deformaciones reversibles del orden de las
de base cobre en su forma policristalina [Otsuka y Wayman, 1999], asi como aleaciones con
memoria de forma ferromagnéticas que permiten la induccién de una transformacion reversible por

medio de un campo magnético [Ullakko et al., 1996].
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El efecto superelastico

El efecto superelastico de las AMF se asocia con la transformacion martensitica inducida por
tensién, y da lugar a una deformacién inducida por la aplicacién de carga que es recuperable al
retirar ésta, siempre y cuando la temperatura sea superior a Ay, figura 1.3. Un ciclo de deformacién
superelastica comienza, por lo tanto, a una temperatura lo suficientemente alta como para que la
fase estable sea la austenitica. Al aplicar una carga, ésta se deforma elasticamente hasta alcanzar
un nivel critico de tension (o Ms) tal que la estructura austenitica se vuelve termodinamicamente
inestable y se induce su transformacion en martensita demaclada. Macroscopicamente esta
conversion o transformacion directa se caracteriza por una gran deformacion homogénea en un
incremento de tension muy pequefo debido a la reorientacion de las variantes de martensita en la
direccion de aplicacién de la carga. Sin embargo, a nivel microscépico la deformacion no es
homogénea, sino que la intercara entre fases austenita/martensita avanza en forma de frente de
transformacion desde su nucleacion hasta que toda la estructura se encuentra en fase martensitica
demaclada (o Mf) [Shaw y Kyriakides, 1995]. Al continuar con la aplicaciéon de carga, la pendiente del
diagrama tension-deformacién vuelve a aumentar ya que el principal mecanismo de deformacion en
este tramo seria la distorsion elastica de la martensita demaclada, acompafiada de una pequefa
transformacion residual de austenita que para su induccién necesita un incremento sostenido de la
carga [Liu et al., 2002]. Mayores incrementos de tensién generan un aumento de la densidad de

dislocaciones y distorsiones en la estructura cristalina del material que dan lugar a deformaciones

permanentes.
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Figura 1.3: Efecto superelastico, a) comportamiento esquematico sobre el diagrama de fases

tensién-temperatura, b) diagrama esquematico tension-deformacién. (Tomada de [Lagoudas, 2008]).

Al retirar la carga, una vez el material se encuentra en fase martensitica demaclada, se produce
una recuperacion elastica de la misma hasta llegar a un nivel de tension por debajo del cual es
termodinamicamente inestable (o As) y comienza la nucleacién de la fase austenitica. Esta
transformacion reversa es semejante a la transformacion directa tanto en términos macroscépicos
como microscopicos, y da lugar tras completarse para (O'Af) y recuperarse la deformacion elastica de
la fase austenitica, a la recuperacion de la forma original. Esta recuperacion de la deformacién
aparentemente plastica se conoce con el nombre de superelasticidad. Existe un valor de

temperatura (My) por encima de la cual la transformaciéon martensitica no puede ser inducida por

11



1.2 Estado del arte

tension y los mecanismos de deformacioén prevalecientes estan mas asociados con el movimiento de
dislocaciones y deslizamiento de planos cristalinos [Duerig y Pelton, 1994]. Duerig y Pelton situan
esta temperatura entre los 25 y los 50 °C por encima de Ay, por lo que la superelasticidad completa
Unicamente seria factible en el rango A; +25/50 °C.

Efecto de la velocidad de deformacion sobre las propiedades mecanicas de las AMF

Es conocido que al variar la velocidad de deformacién el comportamiento termomecanico de las
AMF se ve modificado. Las tensiones de transformacién varian, y como consecuencia de este hecho
la histéresis se ve modificada, figura 1.4. Este comportamiento esta relacionado con las pequefias
variaciones de temperatura que se dan al reducirse el tiempo de intercambio de calor durante las
transformaciones [Shaw y Kyriakides, 1995; Tobushi et al., 1999; Entemeyer et al., 2000; Liu et al.,
2002]. De esta manera, la temperatura aumenta durante la transformacion directa (exotérmica) y
disminuye durante la reversa (endotérmica). Sin embargo, el comportamiento mecéanico de las AMF
es independiente de la velocidad de deformacion por debajo de cierto limite. Para las aleaciones de
NiTi, éste se sitia en el orden de los 10 s [Shaw y Kyriakides, 1995; Schmidt, 2006], y se
considera como el limite de velocidad de deformaciéon por debajo del cual el calor de la
transformacion inducida por tension puede ser completamente intercambiado con el ambiente
debido principalmente a fendmenos de conveccién, ya que existe el suficiente tiempo para ello.
Como consecuencia de este hecho, la temperatura de las probetas no varia y el proceso de
deformacion puede considerarse isotermo, lo que provoca que el comportamiento mecanico no varie

y tanto la transformacion directa como la reversa se produzcan a tension constante, figura 1.4.

1 — é=0.0002s"
8004 — £=0.001s"
1 £=0.002s"
700- —£=001s"
5] -
E 600 1
> 500 4
£ 1
7] J
g 300
200
100 4

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9
Strainin %

Figura 1.4: Curvas tension-deformacioén para un hilo superelastico de NiTi de 0,9 mm de diametro

sometido a traccion a diferentes velocidades de deformacién [Schmidt, 2006].

Al aumentar la velocidad de deformacion desde el limite cuasi-estatico, el comportamiento se ve
modificado. Las tensiones de transformacion directa o Vs y oM aumentan, y las reversas o’ y o™
disminuyen Este efecto es mas acusado en los finales de la transformacién por lo que la pendiente

tension-deformacién aumenta asi como la histéresis, figura 1.4.
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A partir de cierta velocidad de deformacion la tendencia cambia para ciertas variables. De esta
manera, las tensiones de transformacion directas permanecen invariantes a partir de los 10° s™
[Shaw y Kyriakides, 1995; Vitiello et al., 2005; Schmidt, 2006], mientras que las reversas cambian su
tendencia y aumentan a partir de una cierta velocidad de deformacion, que difiere en valor segun los
autores pero que se sitta entre los 10° y 10% s™ [Tobushi et al., 2005; Vitiello et al., 2005; Schmidt,
2006; Pieczyska et al., 2007]. La combinacién de estos factores hace que la histéresis también
cambie su tendencia y decrezca. Algunos autores apuntan a que esto es debido a que la
temperatura en la probeta durante la descarga puede ser incluso mayor que la inicial [Pieczyska et
al., 2007]. Al aumentar significativamente la velocidad de deformacion, el tiempo para el intercambio
de calor disminuye considerablemente, por lo que el proceso de deformaciéon se aleja de las

condiciones isotérmicas y se acerca mas a las condiciones de deformacién adiabaticas.

Este comportamiento continia hasta velocidades de 1 s” [Li et al., 2005], y es necesario
destacar que se desconoce que ocurre al continuar aumentando la velocidad de deformacion, ya
que en la bibliografia consultada no se tiene constancia de trabajos publicados acerca del
comportamiento mecanico de AMF superelasticas a traccion, a velocidades entre 1y 10° s™, por lo
que se desconocen las implicaciones del caracter adiabatico de la transformacion inducida por
tensiéon a velocidades de deformaciéon de impacto. Los trabajos existentes en la bibliografia que
estudian el comportamiento a mayores velocidades mediante el ensayo de barra Hopkinson, en el
orden de los 10 s, no arrojan suficiente luz acerca del comportamiento mecanico del NiTi a altas
velocidades, ya que la zona de transformaciéon queda enmascarada por una serie de oscilaciones
asociadas a reflexiones del pulso incidente y al tiempo necesario para alcanzar el equilibrio, figura
1.5. Ademas, los intentos realizados para observar la transformacion inducida por tensién completa
a velocidades menores que 10° s mediante el ensayo de barra Hopkinson han sido fallidos, ya que
la velocidad inicial de la barra incidente debe ser tan baja que la amplitud del pulso incidente no es

suficiente para inducir la transformacion [Chen et al., 2001].
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Figura 1.5: Diagrama tension-deformacion del NiTi, ensayado en configuracion de traccion mediante
SHPB (Split Hopkinson Pressure Bar) a una velocidad de 1500 s™ [Miller et al., 2000a].
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Disipacion de energia

Las AMF poseen una capacidad para disipar energia por unidad de peso muy alta, que hace de
estos materiales unos excelentes candidatos para ser empleados en aplicaciones de absorcion de
energia, resistencia ante impactos y amortiguacion de vibraciones [Tobushi et al., 2005]. La
potencialidad de la disipacion de energia en las AMF puede dividirse en dos aspectos, la capacidad
de absorber energia sin que se produzca deformacién permanente alguna, y cuando se produce
deformacién plastica y la rotura del material. La primera implicaria absorcion de energia sin
deformacién plastica y se centraria en la explotacion de la reversibilidad de la transformacion
martensitica inducida por tension, que tiene su origen en la diferencia de tensiones entre la
transformacioén directa y la reversa, dando lugar a una histéresis mecanica, area englobada en el
diagrama tension-deformacion, que es capaz de disipar una gran cantidad de energia. Segun
Tobushi ésta capacidad de disipar energia podria ser de hasta dos 6rdenes de magnitud superior
que el de un acero de caracteristicas medias [Tobushi et al., 1998]. El otro aspecto hace referencia a
la maxima energia que es capaz de absorber un material cuando es llevado hasta la rotura. En este
aspecto las AMF también son capaces de disipar una mayor energia que otros materiales como

pueden ser los compuestos de fibra de vidrio o de carbono, o los materiales metalicos como el acero

y el aluminio, debido a las altas tensiones y deformaciones que presentan a la rotura, figura 1.6.
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Figura 1.6: Respuesta tension-deformacion para diferentes materiales compuestos y metalicos.

(Tomada de [Paine y Rogers, 1994b]).

Esta gran capacidad para disipar energia que ofrecen las AMF, se debe a la friccién interna
provocada por la alta densidad de intercaras moviles presentes durante la transformacion
martensitica [Van Humbeeck et al., 1995] y depende tanto de la composicion y tratamiento

termomecanico final, como de las condiciones de ensayo, especialmente de la velocidad de
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deformacion [Tobushi et al., 1998], del nivel de deformacion maxima [Dolce y Cardone, 2001] y la
deformacion ciclica o fatiga [Tobushi et al., 2005]. En lo que respecta a la velocidad de deformacion,
el ciclo de histéresis se hace mayor (disipa mayor energia) y luego disminuye al aumentar la
velocidad de deformacion. EI maximo de disipacion de energia para el NiTi se sitia en el orden de
magnitud 10°- 2x10° s™ [Tobushi et al., 1999; Vitiello et al., 2005; Schmidt, 2006] aunque no existen
trabajos en la bibliografia revisada que estudien lo que ocurre con la histéresis a velocidades
mayores que los 0,1 s”. En cuanto al efecto del nivel maximo de deformacion y la fatiga, también
estos parametros han sido solamente estudiados a bajas velocidades. Asi, se conoce que al
aumentar el nivel de deformacion aumenta el ciclo de histéresis del NiTi ya que decrece el nivel de
tensiéon de la transformacion reversible [Dolce y Cardone, 2001]; o que la histéresis de la
transformacion disminuye con el ciclado debido a que la tension de transformacion reversa
disminuye en menor grado que la directa [Miyazaki et al., 1986]. Por lo tanto, los aspectos referentes
a la disipacion de energia de las AMF son conocidos para el rango de bajas velocidades de
deformacion, sin embargo, para la estimacion de su potencial empleo en aplicaciones de impacto es
crucial conocer la dependencia de estos parametros en el rango de altas velocidades de
deformacion.

1.2.3 Obtencidn de propiedades mecéanicas a velocidades de impacto

Tal y como se ha descrito, la velocidad de deformacién tiene una gran influencia sobre el
comportamiento termomecanico de las AMF, por lo que es de vital importancia conocer su
comportamiento a altas velocidades de cara al disefio y empleo de este tipo de materiales como
refuerzo en materiales compuestos para aplicaciones de impacto. Las cargas de alta velocidad se

pueden dividir en tres grupos en funcion de la energia desarrollada [Savage et al., 2004]:
v' Desde 0 hasta 150 m/s, impacto de baja energia.
v Hasta 1500 m/s, balistica.
v A partir de 1500 m/s, hipervelocidad.

La presente investigacion se centra en el primer grupo, ya que corresponde, desde el punto de
vista de aplicabilidad, al rango de impacto de vehiculos. En él, el comportamiento estd gobernado
tanto por el material como por la estructura, por lo que es crucial tanto la comprension de las
caracteristicas de los materiales en ese rango asi como un buen disefo. Hablando en términos de
velocidad de deformacién por unidad de longitud, el grupo de impacto de vehiculos corresponderia

al rango determinado entre 1y 10?s™.

Si atendemos a los trabajos realizados hasta el momento que estudian la transformacion
martensitica inducida por tensién en su configuraciéon de tracciéon, en funciéon de la velocidad de
deformacion, se observa que la gran mayoria de ellos se centra en estudiar la respuesta a bajas
velocidades de deformacion, hasta 1 s [Shaw y Kyriakides, 1995; Chrysochoos et al., 1995; Wu et
al., 1996; Lin et al., 1996; Tobushi et al., 1998; Prahlad y Chopra, 2000; Entemeyer et al., 2000;
Dolce y Cardone, 2001; Guo et al., 2003; Li et al., 2005; Vitiello et al., 2005]; o en el rango de la
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balistica, [Miller et al., 2000a; Miller et al., 2000b; Adharapurapu et al., 2006; Bragov et al., 2006],

figura 1.7. Sin embargo, se observa una carencia de resultados en el rango de impacto.
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Figura 1.7: Trabajos que estudian las propiedades de la transformacion martensitica inducida por

tension en funcion de la velocidad de deformacion.

Este hecho se debe principalmente a la carencia de una metodologia de caracterizacion bien
definida para el rango de impacto, tal y como apuntan Boyce y Crenshaw en un trabajo reciente
[Boyce y Crenshaw, 2005], figura 1.8. Para alcanzar velocidades hasta los 10" s™ se han venido
utilizando equipos de ensayos universales de accionamiento mecanico, mientras que con
accionamientos servohidraulicos es posible alcanzar hasta 1 s™. En casos concretos, y mediante el
uso de accionamientos servohidraulicos no convencionales, se ha logrado obtener propiedades de
materiales poliméricos en el rango de impacto [Fitoussi et al., 2005], incluso explorar la reorientacion
de variantes a partir de martensita maclada galgando probetas de pequefias dimensiones [Wang et

al, 2005]. Para mayores velocidades de deformacion, a partir de los 10° s™

, se ha empleado la
técnica S.H.P.B. (Split Hopkinson Pressure Bar), sin embargo, existe una carencia en cuanto a

métodos de caracterizacion a velocidades de deformacion de impacto.
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Figura 1.8: Velocidad de deformacién, métodos de caracterizacion y aplicaciones [Boyce y
Crenshaw, 2005].
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1.3 Analisis critico del estado del arte

En la revision bibliografica realizada, se constata el reciente interés que posee la propiedad
superelastica de las AMF de cara a ser utilizada en aplicaciones de impacto para aumentar la

absorcion de energia y mejorar la tolerancia al dafio.

Sin embargo, los trabajos existentes hasta la fecha que tratan de explotar esta peculiaridad, lo
hacen basandose en el conocimiento que se posee de estas aleaciones a bajas velocidades de
deformacion, varios 6rdenes de magnitud por debajo de las velocidades desarrolladas en impacto.
La particular interaccion que se observa para este tipo de materiales entre los parametros, velocidad
de deformacion, temperatura y tension de transformacion, potencian la sensibilidad del
comportamiento mecanico de estas aleaciones a un parametro clave en el disefio de aplicaciones de
impacto, la velocidad de deformacién. En la bibliografia revisada se observa una carencia de datos
en cuanto al comportamiento termomecanico de estas aleaciones para el rango de impacto, esto es
cuando la naturaleza del proceso de deformacion se acerca a las condiciones adiabaticas, por lo se
desconocen aspectos clave para el disefio de materiales compuestos reforzados con este tipo de

materiales para aplicaciones de impacto, como pueden ser:
v" El mecanismo de la transformacion martensitica inducida por tensioén a altas velocidades.
v La evolucién de las tensiones de transformacioén a velocidades de impacto.
v La evolucién de la temperatura a altas velocidades.
v La capacidad de disipar energia a impacto.
v El efecto de la deformacién ciclica o fatiga a velocidades de deformacion de impacto.

Este hecho es debido principalmente a la carencia de una metodologia de caracterizacién
especifica para obtener con precision caracteristicas fundamentales de los materiales en el rango de
impacto. A esto se le une que, las propiedades especificas que presentan este tipo de materiales,
dificultan la obtencion de ciclos de deformacion con transformaciones completas en este rango de
velocidades, como ha sido observado cuando se pretenden obtener a través de otros métodos de
caracterizacion como pueden ser la barra Hopkinson o maquinas de accionamientos

servohidraulicos.

En cuanto a su utilizacion como refuerzo en materiales compuestos para mejorar las
caracteristicas a impacto, las AMF han sido cominmente embebidas en matrices termoestables,
inherentemente fragiles y con poca resistencia especifica ante impacto, por lo que todavia no se ha
podido aprovechar todo el potencial que poseen estas aleaciones en este tipo de aplicaciones. Las
matrices termoplasticas, exhiben un mayor potencial frente a las termoestables, sin embargo, su
mayor desventaja radica en la alta viscosidad que poseen durante el procesado, debido las largas
cadenas moleculares que poseen, haciendo necesario para su transformacion altas temperaturas y
presiones, lo que dificulta la integracion de refuerzos en forma de hilo de pequefio diametro. El
proceso de fabricacion podria ser mejorado si se disminuyera la viscosidad de la matriz, lo que

permitiria la correcta ubicacion de los refuerzos sin que sean arrastrados durante el procesado y una
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mayor certeza de que la matriz moje correctamente toda la superficie del refuerzo mejorando la
transmision de esfuerzos de la intercara. Esto se puede lograr mediante la utilizacién una matriz
termoplastica de baja viscosidad durante el procesado. Una de las posibilidades consistiria en la
utilizacion de resinas termoplasticas capaces de polimerizar reactivamente, como las resinas
termoestables. El bajo peso molecular del oligdbmero precursor de estos materiales permite que
puedan ser transformados mediante procesos de infusion de baja presion (<10 bar), como puede ser
el moldeo por transferencia de resina (Resin Transfer Moulding, RTM), impregnando asi
correctamente las fibras de refuerzo sin arrastrarlas y optimizando la integridad de la intercara para
la correcta transmisién de las cargas. El desarrollo de compuestos reforzados con AMF para mejorar
el comportamiento a impacto ha sido tratado por muy pocos equipos, y en ningun caso se han
empleado para ello matrices termoplasticas de polimerizacion reactiva. Ademas existe un
desconocimiento en cuanto a las caracteristicas de la intercara en materiales termoplasticos/AMF,
cuando ésta es sometida a deformaciones de alta velocidad, por lo que se desconoce la capacidad
de transmitir esfuerzos a los refuerzos, aspecto clave en el disefio y fabricacion de materiales

compuestos.

Por ultimo destacar que la comercializacién de materiales compuestos reforzados con AMF se
esta retrasando debido principalmente al complejo comportamiento de estos materiales y a la falta

de directrices de disefio, lo que representa una oportunidad para su estudio en profundidad.
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1.4 Objetivos

A partir de la revision del estado del arte y del analisis critico del mismo, se han establecido los

siguientes objetivos generales:

v' Profundizar en el conocimiento del comportamiento termomecanico a impacto de las

aleaciones con memoria de forma.

v' Emplear de este conocimiento para aumentar la capacidad de absorber energia ante un

impacto y mejorar la tolerancia al dafio de un material compuesto.
Los objetivos generales aqui presentados se han plasmado en una serie de objetivos operativos:

1. Seleccionar los materiales idoneos refuerzo/matriz (aleacion con memoria de forma/matriz
termoplastica) para la fabricacion de un material compuesto de alta resistencia y tolerancia

al dano ante impacto.

2. Desarrollar de una metodologia de caracterizacion especifica para el rango de impacto
capaz de obtener con precision propiedades fundamentales de los materiales en el rango
de velocidades entre 1y 10° s”. Esta metodologia debe ser aplicable a las caracteristicas
especiales de las AMF, y posibilitar la obtencién de propiedades para cualquier nivel de
deformacion, superando asi las limitaciones que presentan otras técnicas de caracterizacion

como las que emplean accionamientos servohidraulicos u otras como la barra Hopkinson.

3. Profundizar en el conocimiento de las propiedades termomecanicas a velocidades de
deformacion de impacto para el material de refuerzo. Este amplio objetivo se ha centrado en

los siguientes aspectos:

3a. Esclarecer las peculiaridades del mecanismo de deformacién que induce la

transformacién martensitica por tension a velocidades de deformacién de impacto.

3b. Observar la evolucion de parametros clave en funcién de la velocidad de
deformacion hasta niveles de impacto, como pueden ser las tensiones de

transformacion, energia disipada y temperatura.
3c. Analizar el efecto de la deformacion ciclica o fatiga a velocidades de impacto.

4. Plasmar el conocimiento obtenido en el desarrollo de una herramienta que permita predecir,

de la manera mas fiel posible, el comportamiento del material ante cargas de impacto.

5. Evaluar la resistencia de la intercara entre los materiales seleccionados
(termoplastico/aleaciéon con memoria de forma), en funcién del acabado superficial y la
velocidad de deformacion a la que se produce la decohesion.

6. Plasmar el conocimiento obtenido en la fabricacién y caracterizacién de un material
compuesto de matriz termoplastica reforzado con AMF que sea capaz de aumentar la

absorcion de energia ante impacto y mejorar la tolerancia al dafio.
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1.5 Organizacion de la memoria de tesis

La memoria de la tesis que recoge los resultados mas relevantes del trabajo realizado para la

consecucion de los objetivos presentados, ha sido dividida en 4 capitulos:

En el presente capitulo se ha realizado el enmarque de la tesis, en el que se ha analizado el
interés del tema seleccionado para la investigacion y se ha justificado su eleccion. Posteriormente
se ha realizado una revision bibliografica del tema de estudio que ha dado lugar a un estudio critico
del mismo, en el que se han destacado las oportunidades de mejora detectadas en el estado del
arte. Como resultado de este andlisis se han establecido los principales objetivos de esta

investigacion, lo que finalmente ha desembocado en una serie de objetivos operativos.

En el capitulo 2 se realiza una descripcion de los materiales empleados tanto para el refuerzo
como para la matriz del material compuesto, asi como la justificacién de su eleccion cumpliendo asi
el primer objetivo operativo, Seleccion de los materiales idoneos refuerzo/matriz. Ademas se

describen las técnicas experimentales empleadas durante el desarrollo de la tesis.

En el capitulo 3 se muestran los resultados mas relevantes de la presente investigacion. Este
capitulo se encuentra dividido a su vez en una serie de subcapitulos que abordan los restantes
objetivos operativos. Asi, el objetivo 2, desarrollo de una metodologia de caracterizacion especifica
para el rango de impacto, se aborda en el subcapitulo 3.1 Modificacién de la técnica experimental de
impacto-traccion instrumentado convencional. El objetivo 3, profundizar en el conocimiento de las
propiedades termomecanicas a impacto para el material de refuerzo, y sus subobjetivos
correspondientes, se llevan a cabo en los subcapitulos 3.2 Caracterizacion termomecanica del NiTi
a impacto, 3.3 Evolucién de propiedades en funcion de la velocidad de deformacion, 3.4 Nucleacion
y evolucién de los frentes de transformacion durante la transformacién, y 3.5 Comportamiento a
impacto-fatiga. En el capitulo 3.6 Modelo de material, se desarrolla el objetivo nimero 4, que
pretende plasmar el conocimiento obtenido en el desarrollo de una herramienta que permita predecir
el comportamiento del material ante cargas de impacto. Finalmente, en los dos ultimos capitulos, 3.7
Resistencia de la intercara de unién entre el NiTi y la matriz termoplastica pCBT y 3.8 Material
compuesto NiTi/pCBT, se aborda el desarrollo de los objetivos 5y 6 en los que se pretende Fabricar
de un material compuesto de matriz termoplastica reforzada con AMF capaz de aumentar la
absorcién de energia ante impacto y mejorar la tolerancia al dafio para lo que se hace necesario el

analisis de la resistencia de la intercara entre los materiales seleccionados.

Finalmente, en el capitulo 4 Conclusiones, se presentan a modo de resumen un listado de las
principales conclusiones a las que se ha llegado tras el desarrollo de este trabajo; las aportaciones,
donde se enumeran las publicaciones en revistas con indice de impacto y los trabajos presentados
en congresos tanto nacionales como internacionales, fruto del trabajo desarrollado en la presente

investigacion; y por ultimo las posibles lineas futuras.
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2 Materiales y técnicas experimentales

En este capitulo se presenta tanto la descripcién como la justificacion de la eleccion de los
materiales empleados para la fabricacion del material compuesto (matriz y refuerzo); asi como las

principales técnicas experimentales empleadas para la caracterizacion de dichos materiales.

2.1 Materiales

2.1.1 Material de refuerzo: aleacién con memoria de forma de NiTi

En el presente trabajo se ha empleado como material de refuerzo una aleacién con memoria de
forma de NiTi. La elecciéon de este material por encima de otro tipo de aleaciones como pueden ser

las basadas en el cobre o los aceros con memoria de forma se justifica por las siguientes razones:

v' Sus excelentes propiedades mecanicas en términos de altas tensiones de transformacién
(~500 MPa) y rotura (~1200 MPa), grandes deformaciones recuperables (6-8%) y a la
rotura (>10%), asi como buena resistencia a la fatiga y ante la corrosién [Duerig y Pelton,
1994; Otsuka y Wayman 1999].

v' Es la aleacién con memoria de forma mas ampliamente estudiada y la mayoria de los
trabajos encontrados en la bibliografia orientados a la fabricacion de materiales
compuestos con este tipo de materiales utilizan como refuerzo aleaciones base niquel

titanio.
v" Ocupa la practica totalidad de la oferta comercial mundial de AMF.

Concretamente se ha optado por una aleacién equiatdmica de niquel titanio comercial con
propiedades superelasticas a temperatura ambiente, referencia NT09, obtenida a través del
proveedor (AMT) @medical technologies. Las propiedades termomecanicas ofrecidas por el

fabricante quedan resumidas en la tabla 2.1.

Tabla 2.1: Propiedades del NiTi ofrecidas por del fabricante.

Propiedades mecanicas (a 23 °C)
Tension de transformacion directa minima (Para el 4% de deformacién) 450 MPa

Tension de rotura minima 1200 MPa
Deformacion permanente maxima (Tras 8% de deformacion) 0,4%
Deformacion a la rotura minima 10%

Propiedades térmicas

Calor especifico 490 J kg K
Entalpia de transformacién 20.000 J kg™
Temperaturas de transformacion

As -20°C

M, -30 °C
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El material fue suministrado en forma de hilo trefilado en frio con una reduccion de seccién del
45%. Para la obtencion de las propiedades finales, y con el fin de optimizar las deformaciones
recuperables tras la induccién de la transformaciéon martensitica por tension, el material fue sometido
a un tratamiento térmico en continuo tras el trefilado consistente en un recocido a 520 °C durante 30
s. La microestructura, mostrada en la figura 2.1, revela un tamafio de grano fino en torno a 15-20
pUm, con una distorsién evidente de los granos en la direccion de trefilado. El microanalisis revela
una composicion nominal del 50,9% en peso atémico de Ni balanceada con titanio, con precipitados

de NiTi, de un tamafio menor a 10 ym de longitud, figura 2.2.

Figura 2.1: Microestructura de la seccion axial de un hilo de NiTi bajo luz polarizada. La direccién de
trefilado coincide con la horizontal. (Ataque: inmersion durante 30s en solucién acuosa de 5% en

volumen de HCl y 10% en volumen de HNO,).

UIB 15.0kV 10.4mm x1.00k SE 10.0um

Figura 2.2: Disposicion de los precipitados de NiTi, en la matriz del hilo de NiTi.
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Las temperaturas de transformacion en su condicion de revenido han sido determinadas
mediante calorimetria diferencial de barrido utilizando un calorimetro Mettler-Toledo 823. Para ello
se empled una muestra de 50 mg cortada mediante una sierra de diamante a baja velocidad,
encapsulada el aluminio y colocada bajo atmoésfera inerte de nitrégeno. El barrido de temperaturas
se realiz6 desde los 80 °C hasta los -140 °C volviendo de nuevo hasta los 80 °C a una velocidad de
calentamiento/enfriamiento de 10 K/min. Las temperaturas de transformacion fueron determinadas a
partir de los picos de flujo de calor empleando el método de la extension de tangentes, figura 2.3. Se
observa que la transformacién martensitica comienza a -31,4 °C y finaliza a -51,9 °C, mientras que

la transformacion reversa lo hace entre los -24,6 y los -6,4 °C.

0.3
A-M
0,2
= Enfriamiente
= 01 <
% | s
g 0
[l
py >
% -0,1 Calentamiento
=}
.5 — [ [— ) L]
™ -0,2 M= -31,4°C A,=-246°C M-A
MP: -39,5°C Ap=-114°C J
031 M=-519°C A= -64°C
NiTi (800 °C 15 min. Templado en agua)
-04 .
-200 -150 -100 -50 0 50 100

Temperatura (°C)

Figura 2.3: Temperaturas de transformacion del hilo de NiTi.

2.1.2 Material de la matriz: termoplastico pCBT

Como material para la matriz se ha seleccionado un oligomero ciclico de tereftalato de butileno
comercial (CBT®160), proporcionado por el fabricante Cyclics® Corporation, que permite ser
procesado mediante polimerizacion reactiva con una viscosidad muy baja. Sirva como ejemplo que,
al calentar el CBT a 180°C la viscosidad baja hasta los 20 mPa.s, 5000 veces menor que la
viscosidad del PBT de grado de inyeccion [Parton et al., 2005; Verrey et al., 2006]. Este prepolimero
ciclico suministrado en forma de granza incorpora un catalizador de tal forma que, tras su
procesado, se obtiene un termoplastico ingenieril equivalente al polibutilen terefalato (PBT). EI PBT
es un termoplastico de ingenieria que combina propiedades como rigidez, dureza, aislamiento
eléctrico, resistencia a la abrasion y a los disolventes. Los ensayos Izod sobre muestra sin entalla
muestran una elevada tenacidad incluso a bajas temperaturas [Hage et al., 1997]. Existen diferentes
modificadores para impacto para el PBT [Larocca et al., 2004; Sun et al., 2005], pero en este trabajo

no se utilizaran para no afadir efectos diferentes a los de las AMF.

La polimerizaciéon reactiva del termoplastico seleccionado ocurre por apertura de anillo (Ring
Opening Polymerization, ROP). Las moléculas en forma de anillo del precursor se abren formando
mondémeros y oligdmeros lineales de bajo peso molecular, que reaccionan mediante la aplicaciéon de

calor gracias al catalizador incorporado previamente al precursor. La reaccion implica la formacion
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de finales de cadenas activos seguida de una reaccion de propagacion. De esta manera los anillos
abiertos se conectan entre si formando cadenas poliméricas de alto peso molecular que tras la

solidificacién otorgan las propiedades finales a la matriz, figura 2.4.
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Figura 2.4: Polimerizacién por apertura de anillo del oligémero pCBT [Van Rijswijk y Bersee, 2007]

Las variables que controlan el proceso de transformacion del CBT en pCBT mediante
polimerizacion reactiva son el tiempo y la temperatura de procesado. En los termogramas mostrados
en la figura 2.5 se observa que el pico de fusion del CBT, 142 °C, esta por debajo del pico del pCBT
procesado por polimerizacién reactiva, 225 °C, (EP-PBT en la figura 2.5) que a su vez es muy
similar al del PBT moldeado por inyeccion (IM-PBT en la figura 2.5), [Ishak et al., 2007]. También se
observa que el CBT funde en un amplio rango desde los 120 °C hasta los 170 °C debido a las
diferentes temperaturas de fusién de los oligémeros presentes en el CBT. Todo esto indica que el
pCBT puede ser procesado mediante polimerizacion reactiva entre la temperatura de fusiéon del CBT
y la del pCBT.
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Figura 2.5: Termogramas del CBT, del pCBT procesado por polimerizacion reactiva (en la figura EP-

PBT) y del PBT moldeado por inyeccion (en la figura IM-PBT). Velocidad de calentamiento 5 °C/min.
[Ishak et al., 2007].
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En cuanto al tiempo de procesado, éste debe ser determinado de tal manera que exista

suficiente tiempo para asegurar la correcta impregnacion del refuerzo antes de que de comienzo la

polimerizacion, ya que la viscosidad aumenta con esta ultima. A partir de ahi la temperatura se debe

mantener el tiempo suficiente hasta que el grado de conversién del CBT en pCBT sea lo

suficientemente alto como para alcanzar propiedades similares al PBT moldeado por inyeccion,

figura 2.6.
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Figura 2.6: a) Grado de conversion del CBT en funcion del tiempo para diferentes temperaturas, b)

tiempo de impregnacion y polimerizacion del CBT [Parton, 2006].

Las diferentes rutas de procesado en funcién del ciclo tiempo-temperatura, figura 2.7(a),

modifican las propiedades mecanicas finales del material resultante, figura 2.7(b), por lo que deben

ser tenidas en cuenta a la hora del procesado de cara a la obtencion de las propiedades finales del

material compuesto.
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Figura 2.7: a) Diferentes rutas de procesado para la polimerizacion reactiva del CBT, b) Curvas

tensiéon-deformacion obtenidas en configuracion de flexion por tres puntos para las diferentes rutas
de procesado, [Parton, 2006]. (PBT-Q: PBT de grado inyeccion).

En cuanto al procesado del material, el moldeo mediante transferencia de resina es un proceso

eficiente y econémico de cara a ser utilizado para la fabricacion de materiales compuestos. El

equipamiento es econdmico, no requiere mano de obra especializada, presenta un buen control

sobre las propiedades finales del material, se lleva a cabo en molde cerrado, requiere bajas

presiones de llenado y presenta la posibilidad de procesar componentes grandes y complejos.
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2.2 Técnicas experimentales

2.2.1 Impacto-tracciéon instrumentado convencional

En la aplicacion de la técnica de impacto-traccion instrumentado convencional para la
caracterizacion de las AMF de NiTi, los ensayos han sido realizados en una maquina de ensayos
pendulares (CEAST 6545.000), figura 2.8. En ellos, la probeta ensayada es amarrada entre una
mordaza fija (CEAST 6457.919) y otra movil (CEAST 6845.081) sobre la cual se produce el impacto.
Un impactor pendular (CEAST 6845.022) que puede ser lanzado desde diferentes alturas para
lograr distintas velocidades entre los 0,35 y los 3,7 m/s, imprime la energia de impacto a la mordaza
movil en los puntos de contacto transmitiendo la fuerza de impacto a la probeta y deformandola. La
sefial registrada durante el ensayo es fuerza-tiempo F(f), y se obtiene gracias a un captador
piezoeléctrico ICP® 201B04 situado en la mordaza fija. La sefial recogida por el piezoeléctrico es
tratada mediante un acondicionador para sensores ICP® de 4 canales PCB 482A22 y la sefial es
recogida en un osciloscopio TDS1012B con velocidad de muestreo de hasta 1 GHz, y que dispone

de un médulo de adquisicion de datos para el posterior tratamiento de los mismos.

Figura 2.8: Ensayo convencional de impacto-traccion instrumentado.

El tratamiento de datos del ensayo convencional de impacto-traccion instrumentado se basa en
el registro de la fuerza a lo largo del tiempo de impacto, asi como en el conocimiento de la velocidad
inicial del mismo y de la masa del impactor [ASTM STP 563, 1973], y permite obtener datos de
tensiéon-deformacién a velocidades de deformacion de impacto. La tension a lo largo del tiempo de
impacto o(f) es calculada a partir del registro de la fuerza dividida entre la seccion de la probeta,

ecuacion 3.1, siendo S la seccion inicial de la probeta.

F(t
o(t)="0 31)
So
La deformacion &(t) es obtenida a partir de la segunda ley de Newton mediante dos integraciones
sucesivas de la fuerza a lo largo del tiempo de contacto ., ecuacioén 3.2, siendo V; la velocidad
inicial del impacto, m la masa del sistema impactor (péndulo-probeta-mordaza mévil) que es

acelerado durante la deformacion y L, la longitud inicial de la probeta. Las masas de la probeta y de
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la mordaza movil se pueden despreciar ya que son mucho menores que la masa del impactor. Como
se observa mediante este tratamiento de datos, la tension y la deformacion se obtienen a partir de

una unica medida de fuerza.

1% 1%
g(t):—j v, —HIF(t)dt t (32)
0

I00

2.2.2 Ensayo instrumentado de flexién por tres puntos

Para la caracterizacion del material compuesto reforzado con AMF se ha empleado el ensayo
instrumentado de flexion tres puntos, figura 2.9. La base del ensayo es la misma maquina pendular
empleada para los ensayos de impacto-traccion, en la que se modifica tanto el impactor como los
apoyos. En este caso, la recogida de datos fuerza-tiempo durante el ensayo se realiza en el propio
impactor, para lo cual se emplea una maza instrumentada con galgas extensométricas (CEAST
6547.908). La probeta, en este caso prismatica, se coloca en un apoyo de luz conocida y regulable,
mientras que la maza es lanzada desde una altura conocida de tal forma que impacta sobre la
probeta, sometiéndola a una solicitaciéon de flexiébn por tres puntos con una energia y a una
velocidad de impacto conocidas entre 0,33 y 3,45 m/s. La instrumentacion de la maza se completa
mediante un puente de Wheatstone, y la sefal obtenida fuerza-tiempo F(t) es recogida en el mismo

osciloscopio que en el caso del impacto-instrumentado.

- '1‘__\_
-

Figura 2.9: Ensayo instrumentado de flexién por tres puntos.

A partir del registro de esta senal de fuerza, tanto la tension como la deformacion maximas
desarrolladas a lo largo del tiempo en la probeta, pueden ser calculadas mediante las ecuaciones
3.3 y 3.4, siguiendo las disposiciones de la norma [ASTM D790-97]; siendo d(t) la deflexion del
centro de la probeta, L la distancia entre apoyos y e y b el espesor y ancho de la probeta

respectivamente.
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3-F()-L
t, te
5("#%3 para d(t)=j VO—%.[F(t)dt t (3.4)
0 0

2.2.3 Traccidén a bajas velocidades

Los ensayos de traccion realizados a bajas velocidades de deformacion han sido llevados a cabo
en diferentes maquinas de ensayos universales INSTRON 4206 y ZWIK Z100 equipadas con
camaras climaticas. La medicion de la fuerza ha sido realizada con una célula de carga de 50 kN,
mientras que la deformacién ha sido obtenida a partir del desplazamiento del cabezal controlando la

velocidad del mismo. El limite maximo de velocidad de estos equipamientos es de 500 mm/min.

2.2.4 Termografia infrarroja

Para las mediciones de las variaciones de temperatura ocurridas en los hilos de NiTi durante la
transformacion inducida por tensién, se ha empleado una camara termografica de alta velocidad
FLIR TITANIUM 550M. Se trata de una camara con un detector de alta sensibilidad de InSb que
trabaja en un rango de longitudes de onda entre 3,5 y 5,1 um. Esto le permite operar entre los —20
°C y los 1500 °C con una precision de +1 °C, mas que suficiente para la aplicacion requerida. La
resolucion maxima es de hasta 320x256 pixeles, y en estas condiciones la velocidad maxima de
muestreo es de 380 Hz, esto es una imagen cada 2,6 ms. La duracion de los ensayos de impacto
puede llegar a ser tan solo de unos pocos milisegundos por lo que para obtener medidas precisas se
requiere de una mayor velocidad de muestreo. Para ello se puede disminuir la resolucién aunque la
limitacion viene dada por el tiempo minimo de integracion del espectro capturado en cada imagen.
Para el rango de temperaturas de los ensayos realizados éste se sitia en los 803 um, por lo que la
velocidad maxima de muestreo sera de 1245 Hz, esto es una imagen cada 0,8 ms aproximadamente
con una resolucion maxima de 256x160 pixeles, lo suficientemente optimizada para el trabajo

experimental requerido.

2.2.5 Difraccion de alta energia

Para estudiar con mayor detalle la estructura del material tras la deformacion ciclica del NiTi a
impacto, se realizaron diversas medidas de difraccion. Estas fueron llevadas a cabo mediante un
método especialmente indicado para mediciones en hilos de pequefio diametro desarrollado por
[Brokmeier et al., 2005], que se basa en un portamuestras especial y en la difracciéon de rayos X de
alta energia. Los experimentos fueron realizados en el haz de alta energia de la linea HARWI-W2,
del acelerador de particulas situado en Hamburgo (Alemania) Deutsches Elektronen-Synchrotron

(DESY), mostrada de manera esquematica en la figura 2.10. En ella, un monocromador selecciona
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un haz monocromatico del espectro de luz blanca. Este haz es difractado en la muestra policristalina
y el diagrama de difraccion registrado en un detector de Mar345. Las mediciones se llevaron a cabo

en pasos de 5° en la rotacion w de -90° a 90°, con una longitud de onda de 0,1625 A.

El empleo de radiacion sincroton de alta energia se justifica, en el caso de medidas de difraccion
para hilos de pequefio diametro, por sus ventajas respecto a otras fuentes de radiacion como
pueden ser la difraccion de neutrones, electrones o equipos de laboratorio de rayos X. A pesar de la
relativa facilidad de acceso a este ultimo tipo de equipos, la profundidad de penetracién esta limitada
a unas pocas decenas de micras y la resolucion espacial es pobre para la aplicacion requerida. Para
mayores resoluciones se puede emplear la difraccidon de electrones, aunque en este caso la
penetracion se limita aun mas. Para obtener medidas representativas de la muestra, no solo de la
superficie sino de del nucleo de la misma, es necesario ir a fuentes de mayor energia como las
fuentes de neutrones o la radiacion sincrotron. Sin embargo, para obtener medidas representativas
mediante la difraccion de neutrones seria preciso de un volumen de material mucho mayor que la
que ofrece un hilo de pequeno diametro como el empleado en el presente trabajo, y un tiempo de
medida mucho mayor que el necesario empleando una fuente de radiacion sincrotron de alta

energia.

Detector

2D Fin del haz
z Monocromador
Probeta / Diodo

2-8 (

sofaokzok, —o- —

X I
I
Mesa de T -
rotaciony
translaccion
PC 1 PC 2

Figura 2.10: Diagrama esquematico de la linea de alta energia HARWI-W2 (DESY).

La ley de Bragg, ecuacion 3.5, permite calcular la constante reticular d, entre los planos de la red
cristalina, a partir de los picos de intensidad de las interferencias constructivas, figura 2.11, que se
muestran en el patrén de difraccion de un material; donde A es la longitud de onda de los rayos X
incidentes sobre la muestra, n es un nimero entero y 6 es el angulo entre los rayos incidentes y los

planos de dispersion.

nA=2d, -sin(d) (3.5)

A partir de la observacion del desplazamiento, aparicion o desaparicion de picos del patron de
difracciéon obtenido mediante la ley de Bragg, se puede determinar si la red cristalina ha sufrido

deformaciones o si han ocurrido fendbmenos como cambios de fase tras una deformacion.
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b)

SRR )
%\

Figura 2.11: Representacion esquematica de la ley de Bragg para una interferencia constructiva a),

o destructiva b).
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3 Resultados y discusion

3.1 Modificacion de la técnica experimental de impacto-traccion

instrumentado convencional

3.1.1 Introduccién

El desarrollo de nuevos materiales para aplicaciones ante solicitaciones de impacto requiere
técnicas de caracterizacidon avanzadas que permitan obtener caracteristicas fundamentales de los
materiales de forma precisa a altas velocidades. La corta duracién de los impactos dificulta la
obtencion e interpretacion de resultados, y la informacién obtenida de ensayos normalizados resulta
a menudo insuficiente. Por ejemplo, el resultado de las técnicas de impacto analdgico es un valor de
energia que, no soélo no es una propiedad intrinseca del material (la energia perdida por el impactor
es la suma de la energia cinética asociada a la velocidad de los fragmentos de la probeta, la energia
de indentacion entre la probeta y los apoyos/impactor, y de la energia disipada en forma de
vibracion del equipo de impacto entre otras), sino que ademas sélo es aplicable para la clasificacion
relativa de los materiales. La rigidez, resistencia, limite elastico o tenacidad a la fractura, son
propiedades que no se pueden determinar a partir de los ensayos de impacto analégicos. Ademas,
las propiedades unicas que posen las AMF limitan el tipo de técnicas instrumentadas experimentales
aplicables cuando se quieren obtener propiedades fundamentales a velocidades de deformacion de
impacto como se ha visto en el estado del arte. Por ejemplo, los intentos realizados hasta la fecha
para estudiar la transformacién martensitica inducida por tension a velocidades de deformacion de
impacto mediante barra Hopkinson no han dado resultados satisfactorios, ya que la velocidad de la
barra impactora debe ser tan pequefia que la amplitud de la onda impactora no es suficientemente
grande para inducir la transformacion martensitica inducida por tension [Chen et al., 2001]. Al
aumentar la velocidad de la barra impactora, si que se consigue inducir la transformacion
martensitica completa, pero a velocidades de deformacién mucho mayores, propias del rango de la
balistica y no del de impacto. Sin embargo, las técnicas de impacto instrumentado permiten
solventar estos inconvenientes ya que a partir del registro de la fuerza durante un impacto, es
posible el célculo de la evolucién de la velocidad, deformacion o energia en el tiempo, pudiéndose
obtener a partir de estos datos propiedades intrinsecas del material incluso para transformaciones
martensiticas inducidas por tensién completas. Por otra parte, esta técnica presenta una serie de
ventajas de cara a optimizar la obtencion de propiedades mecanicas. Durante el impacto, la fuerza
no se ejerce directamente sobre la probeta, lo que elimina el efecto de indentaciéon. Ademas, el
ensayo es uniaxial, lo que crea un campo de tensiones homogéneo siendo la unica solicitacion la de

traccion, evitando asi acoples no deseados.

Esta técnica ha sido ya aplicada para la obtencién de propiedades de materiales termoplasticos
[Aretxabaleta et al., 2005] y aceros [Fang, 2006] pero no a AMF. Sin embargo, esta técnica posee
ciertas limitaciones que en la presente tesis han sido objeto de mejora. Para ello se ha propuesto

una nueva instrumentacion que es capaz de medir con mayor precisiébn que en el ensayo
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convencional, parametros dependientes de la deformacion tales como modulo elastico, energia
disipada o deformacion permanente, tal y como se recoge en el trabajo [Zurbitu et al., 2009a]. Por lo
tanto, como preambulo a la caracterizacion del NiTi a velocidades de deformaciéon de impacto, en
este capitulo se describe la técnica desarrollada para realizar dicha caracterizacion.

3.1.2 Propuesta de mejora de la técnica de impacto-traccién

instrumentado convencional

La propuesta de mejora ha sido realizada sobre la técnica convencional de impacto-traccién con
instrumentacion de la fuerza. La novedad del método propuesto radica en un nuevo tipo de
instrumentacion que permite obtener medidas independientes tanto de la fuerza como de la
deformacién de la probeta, obteniéndose medidas de deformacién mas precisas que con la
instrumentacion clasica. Esta ultima consiste en utilizar captadores de fuerza y, mediante la
integracion sucesiva de la curva fuerza-tiempo, obtener la deformacion correspondiente &(f),
ecuacion 3.2. En el presente trabajo se propone completar la instrumentacién con un captador de no
contacto que permite medir la velocidad a la que se deforma la probeta y, a partir de estos datos,
calcular la deformacién en cada instante. Concretamente, la instrumentacién adicional se realiza
midiendo la velocidad de desplazamiento de la mordaza mdévil, de tal forma que las medidas de
tension y deformacion se obtengan de forma independiente y no a partir de una Unica medida de
fuerza. En este caso se ha optado por realizar esta instrumentacién adicional a través de la medicion
de la velocidad de la mordaza maovil mediante un captador laser de no contacto, concretamente un
vibrémetro laser (POLYTEC OFV-505). Como se puede observar en la figura 3.1, el haz laser es
enfocado directamente sobre la mordaza mavil, y el montaje completo se muestra en la figura 3.2.
Con la instrumentacion adicional, la deformacion &f)comegica S€ calcula directamente mediante la
integracion a lo largo del tiempo de contacto f,, de la velocidad medida por la instrumentaciéon

adicional V(t), ecuacion 3.6.

Mordaza fija

_Mordaza mévil

Captador dg
fuerza

Figura 3.1: Detalle del amarre de un ensayo de impacto-traccion instrumentado con la nueva

instrumentacion.

15
€ (t)corregida = E _c[vléser (t)dt (3.6)
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Figura 3.2: Dispositivo empleado en el ensayo de impacto-traccién instrumentado con medicién de la

velocidad de la probeta mediante laser.

Gracias a la nueva instrumentacion, no es necesario conocer la masa del impactor m ni la
velocidad inicial de impacto V,. Esto elimina fuentes de error intrinsecas a la instrumentacion
convencional como puede ser el hecho de no tener que despreciar la masa de la probeta o de la
mordaza movil, asi como evitar que el calculo de la medida de la deformacion &(t) se vea
condicionada por el célculo previo de la velocidad inicial del impacto V,. Sin embargo, la principal
ventaja de la nueva instrumentaciéon es que permite obtener medidas de deformacién mucho mas
precisas, lo que mejora también la precisiéon de las propiedades obtenidas a partir de la medida de la

deformacion tales como modulos elasticos, deformacion permanente o deformacion a la rotura.

3.1.3 Aportaciones de la propuesta de mejora

Para poder observar las aportaciones introducidas con la propuesta de mejora de la técnica de
impacto-traccion instrumentado, se han realizado ensayos sobre las AMF con y sin la
instrumentacion adicional. Para ello, se han utilizado probetas con longitudes iniciales entre 20 y 80
mm a velocidades de impacto entre 0,35 y 3,7 m/s. La masa del impactor utilizado ha sido de 1,098
kg, desarrollandose en estas condiciones energias de impacto entre 4,3 y 1235 MJ/m® de material
ensayado y velocidades de deformacion iniciales entre 4,4 y 184 s™'. En la figura 3.3 se muestra la
medida de velocidad obtenida directamente por el captador Iaser, Vs (f), superpuesta a la obtenida
por integracion de la fuerza V(t), ecuacion 3.7. Las medidas corresponden a un mismo ensayo
realizado a una velocidad inicial, V,, de 0,8 m/s y son representativas de todas las curvas estudiadas
para el rango de velocidades de deformacion anteriormente propuesto. Como se puede observar, la
velocidad disminuye a lo largo del ensayo vy, al tratarse de un ensayo de rebote, ésta pasa por el
valor cero, momento que corresponde al de maxima deformacion, para posteriormente comenzar la

recuperacion de la velocidad en sentido opuesto.

te
v(t) =% [Ft (37)
0

Como se puede observar en la curva obtenida sin la nueva instrumentacion en la figura 3.3, el
hecho de despreciar las masas de la mordaza mdévil y de la probeta implica que la velocidad del

impactor es transmitida instantaneamente a la probeta en el momento en el que se produce el
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primer contacto. Sin embargo, la velocidad real medida con la nueva instrumentacion muestra un
periodo de tiempo inicial en el que la mordaza movil es acelerada hasta alcanzar la velocidad del
impactor, de duracion hasta 1,5 ms. Tras este periodo de aceleracion, la velocidad calculada por

integracion es coincidente con la medida por el laser.

1,0
__ Sinlanueva
instrumentacion
— Zon la nueva
0,5 1

\ instrumentacidn

YWelocidad {mis)
(o)

Tiempo (ms)

Figura 3.3: Velocidad de deformacién del NiTi obtenida con y sin la nueva instrumentacién en

ensayos de impacto-tracciéon instrumentados.

La principal consecuencia del hecho de tomar como hipétesis que la velocidad de la probeta
justo en el momento del impacto pasa instantaneamente de cero al valor de velocidad del impactor,
es que se comete un error por exceso en el calculo de la deformacion, debido a que no se tiene en
cuenta el periodo en el que la probeta es acelerada hasta alcanzar la velocidad de impacto, figura
3.4.

3.5
3.0 -
Ez,s -
o
= 20 4
a
=
F 1,5
o
7y __ Sinlanueva
= 1,0 instrumentacian
&
— iZonla nueva
0,3 1 instrumentacion
I:I 1 1 1 1 1 1
] 2 4 5] 5] 10 12 14
Tiempao {ms)

Figura 3.4: Deformacion del NiTi obtenida con y sin captador laser en ensayos de impacto-traccion

instrumentados.
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Este hecho se refleja en los diagramas tension-deformacion, figura 3.5, mostrando menores
deformaciones con la nueva instrumentacion, y afecta directamente a las medidas basadas en la
deformacién como pueden ser el modulo de elasticidad, deformacion de final de transformacion,

deformacion a la rotura, etc.

1000
200
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= g00
=
o]
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= 400
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— Zanlanueva
instrurmentacian
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1] 2 4 ] g 10 12

Deformacidn (%)

Figura 3.5: Efecto del empleo de la nueva instrumentacion sobre la obtencién del diagrama tension-

deformacioén de aleaciones de NiTi en ensayos de impacto-traccion instrumentados.

3.1.4 Evaluacién de la propuesta de mejora

Con el animo de evaluar la propuesta de mejora de la técnica convencional de impacto-traccion
instrumentado, se han realizado diversas medidas de mdédulos de elasticidad tanto con y sin la
nueva instrumentacion como con otras técnicas ya contrastadas que permiten la evaluacion de la
precisién en la obtencion de medidas con la nueva instrumentacion. Para la obtencién del médulo de
elasticidad es necesario conocer valores tanto de tension como de deformacion por lo que se
considera que la medida del modulo elastico es un buen indicador de la validez del método

propuesto a la hora de obtener propiedades.

Los valores obtenidos tanto para el médulo de elasticidad de la fase austenitica (Ex) como para
el de la fase martensitica (Ey) se recogen en la tabla 3.1. Las medidas obtenidas en el rango cuasi-
estatico, han sido realizadas en una maquina de ensayos universales Instron 4206 a una velocidad
de deformacion de 10 s™", mientras que los valores obtenidos a impacto reflejan un valor medio de

los obtenidos en el rango de velocidades de deformacion 10" - 10% s™.

Ademas, y con el animo de evaluar la precision en el calculo de deformaciones de la nueva

instrumentacion, se ha realizado una medida adicional del mdédulo de elasticidad dinamico de la fase

austenitica mediante oscilaciones resonantes a una frecuencia de 100 kHz y amplitudes &, de 107
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mm/mm, empleando para ello la técnica PUCOT (Piezoelectric Ultrasonic Composite Oscillator

Technique) [Kustov et al., 2006]. La amplitud de la velocidad de deformacion alcanzada con esta

1

técnica é‘o, ecuacion 3.8, es de 6x10" s’ para los pardmetros utilizados y corresponde

aproximadamente a la media del rango de velocidades de deformacion de las medidas de impacto,

por lo que sus valores son comparativos.

¢ =2rfe, (3.8)

Segun esta técnica, el valor efectivo del médulo de elasticidad puede ser calculado a partir de la

frecuencia de resonancia de la muestra f;, su longitud /s, y su densidad p, ecuacion 3.9.

E=4pllf} (3.9)

Los valores obtenidos con esta técnica son considerados de referencia para ser comparados con
los de impacto. La tension durante las medidas realizadas con el método de oscilaciones resonantes
es aproximadamente de 7 MPa, cerca de dos ordenes de magnitud menor que la tensién de
transformacion martensitica inducida por tension. Por lo tanto se obtienen valores en el mismo rango

de velocidades de deformacién que en impacto pero esencialmente en el rango elastico.

Mientras los valores efectivos del modulo elastico de la fase austenitica han sido medidos
durante la carga, los de la fase martensitica corresponden a valores efectivos medidos durante la
descarga, ya que durante la carga los valores difieren considerablemente, como se puede observar
en la figura 3.5, debido a que en esta fase no solo se producen deformaciones elasticas sino que
ademas aparecen transformaciones residuales de la fase martensitica y pequefas deformaciones

plasticas.

En la tabla 3.1 se observa que los valores obtenidos con la nueva instrumentacion para el
moddulo de elasticidad de la fase austenitica son similares a los obtenidos por el método de
oscilaciones resonantes. También se observan valores ligeramente superiores a los del rango cuasi-
estatico, mientras que sin la nueva instrumentacion, éstos difieren considerablemente debido al error
cometido en la medicion de la deformacién. Sin embargo, los valores obtenidos para el moédulo de
elasticidad de la fase martensitica son similares con y sin la nueva instrumentacion, también para el

rango cuasi-estatico.

Esto se justifica por el hecho de que durante la deformaciéon de la fase martensitica, (zona
alrededor del paso de la velocidad por el valor cero, figura 3.3), la velocidad de deformacion es muy
similar tanto para los valores obtenidos por integracion como para los medidos por el laser y, por lo

tanto, también lo sera el valor de las deformaciones.

Por otra parte, se ha evaluado la dependencia entre el error cometido al medir los médulos de
elasticidad y la velocidad del impacto o la longitud de la probeta, y no se ha observado relacion

alguna.
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Tabla 3.1: Modulos de elasticidad de las fases austenitica (E,) y martensitica (Ey).

VeIOC|d§'d de_1 E . (GPa) E,, (GPa)
deformacion (s )
Rango quasi-estatico 10 60+6 22+2
Sin la nueva instrumentacion 10'-10? 47 £ 10 21,3+2
Con la nueva instrumentacion 10"-10? 66 5 23,1+2
Técnica PUCOT [Kustov et al. 2006] 6x10 691 -

Por lo tanto, mediante estas observaciones experimentales queda patente que el hecho de
despreciar las masas de la mordaza movil y de la probeta en ensayos de impacto-traccion
instrumentados causa medidas erroneas de deformacion, que afectan a la obtencion de parametros
dependientes de ésta como el mddulo de elasticidad de la fase austenitica, ya que el periodo de
tiempo en el que la probeta es acelerada hasta alcanzar la velocidad de impacto no puede ser
despreciado. Esto puede ser evitado utilizando una medida directa de la velocidad de deformacion

durante el impacto.

En cuanto a la deformacién permanente tras un ciclo de carga y descarga, &y, ésta es, de media,

un 0,55% mayor en valor de deformacion cuando se prescinde del uso de la medicion laser de la
velocidad. Esto es debido a la acumulacién del error de deformacién observado en la figura 3.4. Este
error afecta en mayor medida a los ensayos donde la deformacién permanente es pequefia, menor
al 0,5%, ya que multiplica el error cometido. Ademas, sin la utilizacion de la nueva instrumentacion,
se observa una gran dispersion de datos, figura 3.6. Es por ello que se obtienen valores mas

realistas de deformacion permanente utilizando la nueva instrumentacion.
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Figura 3.6: Deformacion permanente en funcién de la maxima alcanzada para un ciclo de carga y

descarga en impacto.

43



3.1. Modificacion de la técnica de impacto-traccion instrumentado convencional

También se ha evaluado la posible existencia de alguna relacion entre el error cometido al medir
la deformacion permanente y la velocidad del impacto o la longitud de la probeta. Al igual que con el

modulo de elasticidad, aqui tampoco se ha observado relacién alguna.

La nueva instrumentacion propuesta es capaz de medir parametros tales como modulos de
elasticidad, deformacién permanente, o cualquier otro parametro dependiente de la deformacion a
velocidades de deformaciéon de impacto, con mayor precisiéon que con la técnica convencional de

impacto-traccion instrumentado.

3.1.5 Evolucion de la velocidad de deformacién durante el impacto

La velocidad de deformacion es un parametro dificiimente controlable en ensayos realizados a
altas velocidades. Para ensayos de carga y descarga obtenidos con la nueva instrumentacion, como
el de la figura 3.7, se puede observar que la velocidad de deformacién no es estrictamente
constante a lo largo del ensayo. Sin embargo, se pone de manifiesto que durante la mayor parte del
ensayo ésta es del mismo orden de magnitud que la media y que solamente difiere

significantemente al comienzo del ensayo y cuando la deformacién se aproxima a su maximo valor.
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Figura 3.7: Evolucion de la velocidad de deformacion durante un ensayo de impacto-traccién con

carga y descarga.

Este hecho es inherente a ensayos de traccion con carga y descarga ya que necesariamente
debe existir un periodo inicial de aceleracion y la velocidad debe pasar por el valor cero en algun
momento del ensayo para comenzar la descarga. Algo similar ocurre para ensayos realizados a
bajas velocidades de deformacién en maquinas convencionales de desplazamiento de cabezal
como se puede observar el la figura 3.8, y que rutinariamente son considerados ensayos a velocidad
de deformacién constante. Este hecho también ocurre incluso en ensayos de balistica en los que la

velocidad de deformacion alcanzada es mayor que en impacto, como puede ser empleando la
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técnica SHPB (Split Hopkinson Pressure Bar), en los que la velocidad no es estrictamente constante

a lo largo del ensayo pero es tomada como tal [Adharapurapu et al., 2006].
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Figura 3.8: Evolucién de la velocidad de deformacion durante un ensayo convencional de traccion

con carga y descarga.

Para el caso de ensayos solamente de carga en los que el material es deformando hasta la
rotura, figura 3.9, se puede observar que la velocidad de deformacion es mucho mas constante y
cercana a la media que en los ensayos de carga y descarga de la figura 3.7. En este caso la
velocidad de deformacion media es de 44 s™', con un maximo y minimo (exceptuando la zona inicial
de aceleracién) de 56 y 38 s, y una desviacion estandar de 8,5 s™. En cualquier caso, y teniendo
en cuanta la dificultad del control de la velocidad de deformacion en ensayos de impacto, se puede
considerar ésta como constante a lo largo del ensayo.
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Figura 3.9: Evolucion de la velocidad de deformacién durante un ensayo de impacto-traccion hasta

la rotura.
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3.1.6 Analisis de lareproducibilidad

La reproducibilidad de la nueva instrumentacion propuesta para el ensayo convencional de
impacto-traccion instrumentado, ha sido analizada mediante la repeticion de seis ensayos
independientes realizados bajo la mismas condiciones, velocidad inicial de impacto 0,8 m/s y
temperatura ambiental de 22 °C. Los dos ensayos de impacto mostrados en la figura 3.10, que
pueden ser considerados representativos de todos los ensayos realizados, muestran una buena
reproducibilidad, siendo la desviacion estandar de las tensiones de transformacion menor a 20 MPa

y la de la deformacion permanente de 0,22% en valor de deformacion.
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Figura 3.10: Ensayos representativos de la reproducibilidad de nueva instrumentacion propuesta

para el ensayo convencional de impacto-traccion instrumentado.
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3.2 Caracterizacion termomecanica del NiTi a impacto

3.2.1 Introduccién

El objetivo de esta caracterizacion es profundizar en el conocimiento del comportamiento
termomecanico de las aleaciones de NiTi en forma de hilo cuando son deformadas a traccién a
velocidades de deformacién de impacto, de tal forma que sea posible relacionar las propiedades
mecanicas a impacto con la evolucién de la temperatura durante el mismo, y asi obtener un
conocimiento base para el posterior disefio y desarrollo de aplicaciones para impacto. Para ello, y
segun se puede observar en el esquema de la cadena de medida utilizada de la figura 3.11, las
propiedades mecanicas esenciales pueden ser deducidas a partir del diagrama tensiéon-deformacién
obtenido mediante la técnica experimental de impacto-traccion instrumentado descrita en el capitulo
3.1, mientras simultdneamente es medida la evolucion de la temperatura de la superficie de las
probetas mediante termografia infrarroja de alta velocidad. De esta forma, para cada instante de
tiempo durante el impacto se puede conocer el estado de tensiones y de deformacion de la probeta,
asi como la temperatura de la misma.
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Figura 3.11: Sistema de medida empleado para la obtencion de propiedades termomecanicas del

NiTi a impacto.

Para poder obtener una correlacion termomecanica entre las tensiones de transformacion y la
evolucion de la temperatura, es necesario el conocimiento previo tanto de la emisividad del material
en las condiciones de ensayo como del diagrama de fases tension-temperatura. A continuacion, y

como preambulo a la propia caracterizacion, se detalla la obtencién de estos dos requisitos previos.
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3.2.2 Coeficiente de emisividad del NiTi

La ley de Stefan-Boltzmann establece que todo cuerpo emite energia en forma de radiacion
electromagnética con una potencia emisiva superficial W (W/m?) proporcional a la cuarta potencia de

la temperatura absoluta de la superficie T (K), ecuacion 3.10; siendo osg la constante de Stefan-

Boltzmann, 5,76 1072 W/cm?K*, y & la emisividad de la superficie.

W=¢ 04T (3.10)

Las camaras termograficas permiten la cuantificacion de la potencia de radiacién infrarroja de un
objeto de tal forma que, a partir de la ley de Planck, es posible determinar la temperatura teérica del
objeto si éste fuese un cuerpo negro, es decir, si absorbiera y a la vez emitiera toda la radiacion
electromagnética incidente sobre él sin transmitir ni reflejar nada. Sin embargo, los cuerpos reales
no emiten toda la energia que absorben sino que parte de ella es transmitida o reflejada. Por lo
tanto, para poder determinar la temperatura real de la superficie de un cuerpo es necesario conocer

el valor de emisividad del material.

El coeficiente de emisividad &, es un numero adimensional que relaciona la radiacion real
emitida por la superficie de un objeto, con la radiacion que emitiria si éste fuera un cuerpo negro.
Por lo tanto, un cuerpo negro tiene un coeficiente & =1, mientras que en un objeto real, & siempre
es menor a 1. La ley de Plank establece que la intensidad de la radiacion electromagnética emitida
por un objeto es dependiente de la longitud de onda y temperatura del objeto, por lo que la
emisividad también depende de la temperatura y longitud de onda. Una suposicion usada muy
comunmente asume que la emisividad espectral de la superficie y la absortividad no dependen de la
longitud de onda, siendo, por lo tanto, ambas constantes. Esta regla se conoce como la suposicién
de cuerpo gris, y es valida para el caso de aparatos de medida con una respuesta especifica en
cuanto a longitudes de onda. En caso de considerar un ancho de banda de longitudes de onda
limitado como es el caso de las camaras comerciales de termografia infrarroja, es posible obtener un
coeficiente de emisividad constante tal que, el total de intensidad de radiaciéon emitido para el ancho
de banda definido sea equivalente a la del cuerpo real en el espectro completo con su coeficiente de

emisividad dependiente de la longitud de onda.

El la bibliografia podemos encontrar diferentes valores de emisividad medidos para el NiTi,
desde 0,66 [ladicola y Shaw, 2007] hasta 0,83 [Shaw y Kyriakides, 1997]. Sin embargo, este valor es
fuertemente dependiente tanto de factores ambientales, por ejemplo la temperatura; como de
factores propios del material, como puede ser la composicion, rugosidad, geometria, etc., por lo que
debe ser calculado para unas condiciones de ensayo y especificaciones de material concretas. En
este caso se ha empleado el mismo material que luego sera utilizado para los ensayos, hilo de NiTi
de 0,5 mm de diametro con acabado sandblasted, siguiendo el siguiente procedimiento. Por una
parte se ha obtenido la temperatura real de la superficie de un hilo de NiTi soldando a éste un
termopar de contacto tipo K mediante una resina de alta conductividad térmica Omegatherm® 201.
Al mismo tiempo, se ha obtenido una imagen de termografia de la misma zona a partir de los datos
recogidos por la camara presentada en el apartado experimental FLIR TITANIUM 550M, y se ha
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ajustando el valor de emisividad hasta hacer coincidir la temperatura obtenida a partir de la imagen
de termografia con la medida por el termopar. Este procedimiento ha sido repetido para diferentes
temperaturas del material, logradas al hacer circular una corriente a lo largo del hilo, de intensidades
entre 0,3 y 2 A en intervalos de 0,1 A. En la figura 3.12 se observa que el valor de emisividad que
mejor se ajusta a la medida del termopar, desde la temperatura ambiente hasta los 200 °C, es 0,74.
La variaciéon de temperatura observada al pasar de una intensidad de 1,2 a 1,3 A es debida a un
cambio de escala en el selector de la fuente de alimentaciéon por lo que no debe ser tenida en
cuenta. Este valor de emisividad puede considerarse como relativamente alto y es debido a la
rugosidad del acabado superficial sandblasted del material y a la formacion de de una capa
superficial de 6xido que aumenta la emisividad. Este alto valor minimiza el error cometido por las
reflexiones de focos de calor cercanos al medir temperaturas cercanas al ambiente, que es el caso

que nos ocupa.

Por todo ello, se considera que para las condiciones concretas de material en los que se
realizaran los ensayos, el coeficiente de emisividad bajo la hipotesis de cuerpo gris a temperatura
entre el ambiente y los 200 °C, es de 0,74, para el rango de longitudes de onda en el que opera la

camara temografica empleada, esto es entre 3,5y 5,1 um.
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Figura 3.12: Ajuste de la emisividad para el NiTi en forma de hilo (acabado superficial sandblasted).

3.2.3 Diagrama de fases tension-temperatura

Mediante el diagrama de fases tension-temperatura es posible determinar en qué fase se
encuentra el material en funcion de la temperatura y estado de tensiones en el que se encuentre.
Este diagrama se utilizara posteriormente para la correlacion termomecanica entre las propiedades
obtenidas de los ensayos de traccion del NiTi, como por ejemplo la tensién de transformacion y la
evolucién de la temperatura. Para la obtencion del diagrama de fases se han realizado diversos
ensayos de carga y descarga con transformacion martensitica completa inducida por tension a
diferentes temperaturas tal y como se observa en la figura 3.13(b). Para ello se han empleado

probetas de NiTi en forma de hilo, descritas en el apartado experimental, de 0,5 mm de diametro y
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longitudes iniciales de 50 mm. Los ensayos han sido llevados a cabo en diferentes maquinas de
ensayos universales INSTRON 4206 y ZWIK Z100 equipadas con camaras climaticas. Para
garantizar la correcta construccién del diagrama de fases, hay que asegurarse de que la
temperatura en el hilo durante las transformaciones no varie y sea la misma que la mantenida por la
camara climatica. Para ello, los ensayos han sido realizados mediante control del desplazamiento a
velocidad de deformacion constante, 10 s™, suficientemente baja para asegurar que todo el calor
de las transformaciones es evacuado por las mordazas y que las probetas permanecen a la misma
temperatura que la de la camara climatica. Las tensiones de transformacion para la construccion del
diagrama de fases han sido obtenidas de estos ensayos como las tensiones correspondientes al 3%
en deformacion durante la carga para la transformacion directa y al 2,5% durante la descarga para la
transformacion reversa, tal y como se especifica en la norma [ASTM F2516-06] Standard Test
Method for Tension Testing of Nickel-Titanium Superelastic Materials. Las tensiones de
transformacion quedan definidas por la ecuacion de Clausius—Clapeyron, ecuacion 3.11, donde Cy,
(transformacion directa) y Ca (transformacién reversa) son constantes y de valor calculado 5,9 y 6,7

MPa-K" respectivamente, para la aleacion empleada.

doy _ .9oa (3.11)
ar Yadr °

De esta forma se pueden observar, en el diagrama de fases de la figura 3.13(a), las zonas en las
que cada fase es estable en funcién de la temperatura y tensién a la que se encuentran, asi como
las fronteras entre fases, cuyas flechas determinan el sentido de la transformacion. Asi, la
martensita inducida por tension seria estable por encima de la linea que marca la transformacion
directa, mientras que la austenita lo es por debajo de la linea que delimita la transformacién reversa.
En la zona entre las dos fronteras de transformacion, la fase estable corresponde a aquella de la
que se provenga segun el diagrama tras cortar alguna linea de transformacién en el sentido de las

flechas.
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Figura 3.13: (a) Diagrama de fases tension-temperatura del NiTi, (b) obtenido a partir de ensayos

con transformaciéon martensitica inducida por tension completa a diferentes temperaturas.
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3.2.4 Comportamiento termomecanico del NiTi aimpacto

Tras definir el sistema de medida utilizado para la caracterizaciéon termomecanica del NiTi a
impacto, en este apartado se detallan los resultados de dicha caracterizacion [Zurbitu et al., 2009b,
Zurbitu et al., 2009c]. Para los ensayos, se han empleado probetas de NiTi en forma de hilo,
descritas en el apartado experimental, de 0,5 mm de diametro y diferentes longitudes iniciales, 31,
67 y 79 mm. La masa impactora se ha mantenido constante 1,098 kg, y se han variado las
velocidades iniciales de impacto entre los 0,35 y los 3,7 m/s, obteniéndose de esta manera energias
de impacto entre los 0,067 y los 7,5 J. Mediante estas configuraciones se consiguen velocidades de
deformacion entre los 4,4 y los 120 s™', y energias de impacto por unidad de masa de material
ensayado entre los 4 y los 1200 MJ/m®. Para describir el comportamiento termomecanico del NiTi a
velocidades de deformacion de impacto, se han dividido los resultados obtenidos en tres tipos de
comportamiento, a) deformacion elastica de la fase austenitica, b) transformacion martensitica
inducida por tensién completa y deformacion elastica de la fase martensitica, c) transformacion

completa y deformacion elastica y plastica de la fase martensitica hasta la rotura.

a) Deformacién elastica de la fase austenitica

Para este caso los ensayos fueron realizados a una velocidad de impacto inicial de 0,35 m/s
correspondiente a una velocidad de deformacion inicial de 4,4 s El grafico fuerza-tiempo, figura
3.14(a), sugiere una deformacion elastica con carga y descarga de la fase austenitica sin
transformacion martensitica inducida por tensién, lo que se verifica observando el diagrama tensién-
deformacién de la figura 3.14(d). Los suavizados comienzo y final de la curva fuerza-tiempo, son
debidos a la acomodacion de la mordaza moévil cuando ésta es alcanzada por el impactor y al perder
el contacto con el mismo. El impactor golpea la mordaza mévil en dos puntos siendo muy poco
probable que el impacto se produzca en ambos a la vez, por lo que hasta que los dos puntos de
impacto no sean alcanzados se originan inestabilidades, al igual que al perder el contacto al final del
ensayo. Esto se puede observar en la curva velocidad-tiempo de la figura 3.14(b), donde la
velocidad aumenta inicialmente ya que se produce un primer contacto entre el impactor y la mordaza
movil en el instante =0 ms, pero no alcanza realmente la velocidad de impacto hasta que se
produce el segundo contacto para =1,5 ms. Debido a esto, también se observa que a la respuesta
verdadera del material se le superpone otra sefal transitoria de amplitud menor y frecuencia entre
2000 y 4000 Hz. Este hecho se observa principalmente en la sefial de velocidad, figura 3.14(b), pero
también afecta a las demas sefales. En ningln caso se ha tratado de amortiguar fisicamente esta
sefial transitoria ya que podria modificar la respuesta verdadera del material. A pesar de la evidencia
de que no existe transformacion martensitica inducida por tension, en la figura 3.14(d) se observa
una pequefa histéresis. Esta puede ser debida a la acomodacion de una cierta cantidad de
variantes demacladas de fase-R transformadas desde la fase austenitica a un nivel de tensiones
menores que la transformacién martensitica inducida por tensién [Otsuka y Wayman, 1998]. La
transformacion austenita/fase-R es insignificante en términos de histéresis y deformacion frente a la
de la induccién de la fase martensitica por tension, pero puede ser en este caso origen de la
pequefia histéresis observable en la figura 3.14(d). Ademas, durante la deformacion se pueden

generar una pequena cantidad de defectos incluso en el rango elastico de la fase austenitica debido
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a la alta velocidad de deformacion y a las altas tensiones desarrolladas en impacto, de hasta 600

MPa. Esto puede explicar también la pequefia deformacién residual tras el ensayo, menor al 0,1%.

En cuanto a la evolucion de la temperatura durante la deformacion elastica de la fase austenitica,
figura 3.14(c), ésta aumenta ligeramente durante la fase de carga debido al pequefio calor
generado, durante la acomodacién de variantes de fase-R y la pequefia generacion de defectos, al
que no le da tiempo a ser disipado del material debido la alta velocidad de deformacién. Durante la
descarga la temperatura disminuye por la retransformacion de la fase R a austenita pero el pequefio
calor generado por la creacion de defectos no es liberado al ambiente, por lo que la curva
temperatura-tiempo no es simétrica y esta ligeramente desplazada, figura 3.14(c). Comparando la
evolucion de la tension y la temperatura con el diagrama de fases, figura 3.14(e), se observa que el
material efectivamente llega justo hasta el umbral de carga necesario para la induccion de la

transformacién martensitica pero no llega a transformar.
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Figura 3.14: Deformacion elastica de la fase austenitica a impacto, a) fuerza-tiempo, b) velocidad-

tiempo, c) temperatura-tiempo, d) tensidon-deformacién, e) tensién-temperatura.

b) Transformacién martensitica completa y deformacioén elastica de la fase martensitica

En este caso, velocidad inicial de impacto de 1,21 m/s correspondiente a una velocidad de
deformacion inicial de 15 s”, la energia del impacto es suficientemente alta para inducir la
transformacion martensitica por tension y deformar elasticamente la fase martensitica, figura 3.15.
Esto se observa porque a partir de cierto nivel de fuerza (b4), la estructura austenitica se vuelve
termodinamicamente inestable siendo la energia necesaria para transformar la fase austenitica en
martensitica demaclada menor que la necesaria para continuar con su deformacién elastica. Este

proceso ocurre a un nivel de fuerza constante como se puede observar en la figura 3.15(a), (bs-b,).
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A partir del punto b,, practicamente toda la probeta se encuentra en fase martensitica demaclada y
la deformacioén continda con la deformacion elastica de ésta, lo que se corresponde con un aumento
de la fuerza. Una vez que la fuerza alcanza su maximo, bz, comienza el proceso de descarga
elastica de la fase martensitica hasta b,. A partir de este punto, la fase martensitica se vuelve
inestable y comienza a formarse fase austenitica revertiendo la transformacién ocurrida durante la
carga. Este proceso se da, al igual que durante la transformacién directa, a un nivel de fuerza
constante (bs-bs). A partir de cierto nivel de deformacién (bs), toda la fase martensitica se ha
retransformado en austenitica y comienza la descarga elastica de ésta ultima. Una vez retirada la
carga por completo, la mayoria de la deformacién se recupera pero queda una pequefa
deformacién plastica permanente, figura 3.15(d), debido al aumento de la densidad de dislocaciones
y deslizamiento de planos que ocurren preferentemente a partir de cierto nivel de tensiéon durante la
deformacion elastica de la martensita. Por otra parte, existe una fraccion de austenita residual que
requiere de un nivel de fuerza creciente para transformarse, tal y como sugieren [Liu et al., 2002]
para transformaciones inducidas a velocidades de deformacidén cuasi-estaticas. En impacto, el
mecanismo de deformacion de la transformacion martensitica inducida por tension es similar y la
parte final de la transformacién ocurre conjuntamente con la deformacién elastica de la martensita,
tal y como demuestra la no linealidad al comienzo de la deformacién de ésta ultima en figura 3.15(d).
También se puede observar que el médulo de la fase martensitica es mayor durante la carga que
durante la descarga. Esto es debido a la diferencia de mecanismos de deformacion, mientras
durante la descarga solo se da la recuperacion elastica, durante la carga no sélo aparece la carga
elastica sino que también ocurre la mencionada transformacion residual de austenita y, a partir de

cierto nivel de tensién, comienzan a prevalecer los mecanismos de deformacion plastica.
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En cuanto a la temperatura alcanzada por la fase martensitica durante la transformacion, esta es
hasta 20 °C mayor que la temperatura inicial, figura 3.15(c). Como resultado de este hecho, se
produce un aumento de las tensiones de transformacion respecto al caso en el que la velocidad de
deformacién es muy baja (caso cuasi-estatico), en el que la temperatura permanece constante
durante la deformacioén. Este hecho es debido a que las tensiones caracteristicas de transformacion
aumentan con la temperatura, figura 3.16, tal y como establece la relacion de Clausius—Clapeyron
mostrada en la ecuacion 3.11. En el caso cuasi-estatico, la velocidad de deformacion es tan baja
que todo el calor de la transformaciéon puede ser evacuado de la probeta hacia las mordazas y el
ambiente, manteniéndose la temperatura constante durante el ensayo. En este caso el proceso de
deformacién puede considerarse isotérmico. Al aumentar la velocidad de deformacién hasta niveles
de impacto, el tiempo para evacuar el calor generado durante la transformacién se reduce tanto que
el proceso de deformacion puede considerarse cercano a las condiciones adiabaticas, y todo el calor
generado durante la transformacion se emplea en aumentar la temperatura de la zona transformada,
aumentando por lo tanto las tensiones caracteristicas de la transformacion. Suponiendo el caso en
el que el proceso de deformacién sea completamente adiabatico, el aumento de temperatura teoérico,
AT, seria de 29,1 °C, aplicando la ecuacion 3.12; donde ¢, es el calor especifico del material, dato
facilitado por el fabricante, 490 J kg™ K, y AHx.y la entalpia de transformacion obtenida mediante
calorimetria diferencial de barrido, 14,25 kJ kg™, obtenida del diagrama de la figura 2.3. Comparando
el dato de variacion de temperatura tedrica con el experimental, 20 °C, se observa que
efectivamente el proceso de deformacién durante un impacto se acerca a las condiciones

adiabaticas.

AH,
C

AT2= (3.12)

e

Segun el valor obtenido anteriormente para la variacién de las tensiones de transformacion
directa con la temperatura, C,=5.9 MPA-K™, la variacién de 20 °C observada en el caso de impacto
corresponderia a una variacion teodrica de tensiones de 114 MPa respecto al caso cuasi-estatico.

Este valor se encuentra muy cercano al medido experimentalmente, que es de 120 + 10 MPa.
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Figura 3.16: Correlacién entre tensiones de transformacion y temperatura para diferentes

velocidades de deformacion.
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¢) Transformacion martensitica completa y deformaciéon de la fase martensitica hasta la

rotura

En este caso, figura 3.17, el proceso de deformacion es similar al mostrado en la figura 3.16, con
la salvedad de que la energia de impacto es suficiente para continuar con la deformacién a partir de
la deformacion elastica de la fase martensitica hasta romper la probeta, en vez de continuar con la

descarga del material.

La velocidad inicial de impacto es de 1,63 m/s y se corresponde con una velocidad de
deformacion inicial de 53 s'. Aqui se puede observar nuevamente que la transformacion
martensitica inducida por tensién se produce a un nivel de fuerza constante (cq-c;). Tras este ultimo
punto la deformacién contintia con la deformacion elastica de la fase martensitica que se puede
dividir en cuatro tramos diferenciados. Primero, el tramo (c,-c3), en el se produce la transformacion
residual de austenita tal y como se describe en el punto anterior. Segundo, el tramo (cs;-c4), donde
predomina la deformacion elastica de la estructura martensitica demaclada. Posteriormente el tramo
(c4-c5) donde la tension es tan alta que el mecanismo de deformacion predominante es el aumento
de la densidad de dislocaciones y los planos de deslizamiento que generan deformacion plastica [Liu
et al., 2002], observable por el endurecimiento por deformacién que se produce, y por ultimo, el
tramo que va desde el punto de fuerza maxima cs hasta la rotura de la probeta, en el que la
disminucion de la fuerza sugiere la aparicién de estriccion, tal y como se puede observar en la figura
3.18.

En este caso, es decir, para velocidades de deformacion en torno a los 50 s™, tanto el aumento
de temperatura durante la transformacion directa (18 °C), figura 3.17(c), como el de las tensiones
respecto al ensayo cuasi-estatico (125 MPa) son similares que en el caso expuesto anteriormente

en el que la velocidad de deformacion se sittia en el orden de los 10 s™.

Por lo tanto, en el rango de impacto estudiado, el hecho de aumentar de velocidad de
deformacién no lleva consigo mayores aumentos de temperatura durante la transformacion; lo que
quiere decir que, una vez alcanzada la velocidad en el que el proceso de deformacion es

considerado cuasi-adiabatico, se llega al maximo aprovechamiento del calor de transformacion.

Es por esto que se puede considerar que mayores aumentos de velocidad de deformacion no
provocaran mayores aumentos de la temperatura/tensiones de transformacioén, al menos mientras el

mecanismo de deformacién continte siendo el mismo.
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Figura 3.17: Transformacion martensitica completa inducida por tension y deformacion elastica y
plastica de la fase martensitica hasta la rotura a impacto, a) fuerza-tiempo, b) velocidad-tiempo, c)

temperatura-tiempo, d) tensién-deformacion, e) tensién-temperatura.

Figura 3.18: Zona de estriccion generada de un hilo de NiTi tras la rotura a traccion a una velocidad

de deformacion inicial de 53 s™.

Descrito el comportamiento a traccion del NiTi en forma de hilo, a velocidades de deformacion de
impacto, en la figura 3.19 se presenta un resumen de los diagramas tension-deformacioén tanto para
transformacion incompleta, figura 3.19(a); transformacién completa y deformacion elastica de la fase

martensitica, figura 3.19(b); y transformacion completa y deformacion elastica y plastica de la fase
martensitica hasta la rotura, figura 3.19(c).
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Figura 3.19: Diagramas tension-deformacion de hilos de NiTi sometidos a traccion a velocidades de
formacion de impacto, a) con transformacion incompleta, b) con transformacién completa y c)

deformados hasta la rotura.
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Una vez realizada la caracterizacion termomecanica a impacto del NiTi en forma de hilo se ha
procedido a la caracterizacion a menores velocidades de deformacion para observar la evolucion de
diferentes parametros tales como tensiones de transformacién y energia disipada en funcién de la

velocidad de deformacion desde el rango cuasi-estatico 10° s hasta impacto 10 s™.
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3.3 Evolucién de propiedades en funcion de la velocidad de

deformacion

3.3.1 Introduccidén

De cara al disefio y mejora de las aplicaciones ante impacto, no sélo es importante comprender
el comportamiento termomecanico del NiTi a altas velocidades, sino también el conocimiento de la

evolucion de sus propiedades en funcion de la velocidad de deformacion.

Por lo tanto, es necesario ampliar el rango de estudio, identificar y obtener las propiedades que
tengan influencia en su comportamiento y estudiar su evolucion en funcion de la velocidad de
deformacion. Para ello, se han realizado ensayos de traccion a diferentes velocidades entre los 10°
- 10" s, para que, junto con los realizados a impacto, se cubra un amplio rango de hasta siete

ordenes de magnitud entre los 10° y los 10? s [Zurbitu et al., 2009c].

Estos ensayos han sido realizados en diversas maquinas de ensayos universales INSTRON
4206 y ZWIK Z100 mediante control del desplazamiento. La medicion de la fuerza ha sido realizada
con una célula de carga de 50 kN, mientras que la deformacién ha sido obtenida a partir del

desplazamiento del cabezal.

La evolucién de la temperatura ha sido medida en la superficie de las probetas mediante la
misma camara termografica de alta velocidad FLIR Titanium 550M utilizada para los ensayos de
impacto. Al igual que en estos, para cada instante de tiempo es conocido el estado de tensiones y
de deformacion, asi como la temperatura, por lo que a partir de los datos obtenidos es posible
obtener propiedades termomecanicas del material. Para cada experimento se han utilizado probetas
de NiTi en forma de hilo, descritas en el apartado experimental 2.1.1, de 0,5 mm de diametro y 50

mm de longitud inicial.

Para profundizar en el conocimiento del comportamiento termomecanico del NiTi, a continuacién
se definen siete parametros que son considerados importantes de cara al disefio de aplicaciones de
impacto, y cuya evolucion en funcién de la velocidad de deformacion ha sido estudiada a partir de
los datos obtenidos de los ensayos realizados. En la figura 3.20 se presentan visualmente de forma

resumida.
1) o™s: Tension de comienzo de la transformacion martensitica inducida por tension directa.
2) oV Tension de finalizacion de la transformacién martensitica inducida por tension directa.
3) o”s: Tension de comienzo de la transformacion martensitica inducida por tension reversa.
4) o’ Tension de finalizacion de la transformacién martensitica inducida por tensién reversa.

(Tensiones obtenidas mediante el método de extension de linea, como las intersecciones entre la
aproximacion lineal de los plateaus de transformacion y las zonas de deformacion elastica, sin tener

en cuenta la zona de transformacion residual)
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5) Wy: Energia disipada durante un ciclo de histéresis durante la transformacién martensitica
inducida por tensién. Calculada como el area contenida en un ciclo de carga y descarga, ecuacion
3.13.

W, = ode (3.13)

6) E;: Energia recuperada tras un ciclo de histéresis durante la transformacion martensitica

inducida por tension. Calculada como el area bajo el camino de descarga, ecuacion 3.14.

0
E = | ode (3.14)

gmax

7) E4: Energia de deformacion tras un ciclo de histéresis durante la transformacion martensitica

inducida por tension. Calculada como el area bajo el camino de carga, ecuacion 3.15.

Emax

E,= [ ods (3.15)
0

Edzvvd'l'Er

Figura 3.20: Parametros destacables de la transformacion martensitica inducida por tensién de cara

al disefio de aplicaciones de impacto.

3.3.2 Evolucién de las tensiones de transformacién

El trabajo experimental ha sido dividido en dos bloques para poder estudiar tanto la
transformacion martensitica inducida por tensién directa como la reversa, asi como las propiedades

cuando el material es llevado hasta la rotura. Para ello, primeramente se han realizado ensayos en
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los que las probetas han sido sometidas a un ciclo de carga y descarga con transformacion
completa, y otro grupo de ensayos en los que las muestras han sido deformadas hasta la rotura. En
la figura 3.21 se pueden observar a modo de resumen las curvas tension-deformacion de estos
ensayos que definen el comportamiento mecanico del NiTi en forma de hilo. A partir de estos
ensayos, se han calculado los diferentes parametros previamente definidos, para el estudio de su

evolucién en funcion de la velocidad de deformacion.
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Figura 3.21: Curvas tension-deformacioén de hilos de NiTi para diferentes velocidades de
deformacién desde el rango cuasi-estatico hasta impacto, a) deformacién hasta la rotura, b)

transformacién martensitica inducida por tensién completa.

En la figura 3.22, se muestra la evolucion de las tensiones de transformacion al variar la

velocidad de deformacion desde el rango cuasi-estatico (10° s”), hasta impacto (10° s™).
. . . M M A

Observando las tendencias tanto de las tensiones directas, o s y o r, como de las reversas, o's y

A . . . . .
o1, se han realizado las siguientes consideraciones.

1.- Existe una velocidad de deformacion por debajo de la cual las tensiones de transformacion no
estan influenciadas por este parametro, y tanto la transformacién directa como la reversa ocurren a
un nivel de tension constante. Esta velocidad de deformacion puede considerarse como el limite
cuasi-estatico y se localiza entre los 10*y los 5x10°s™, figura 3.22. Estos valores concuerdan con

los obtenidos en otros trabajos de la bibliografia revisada [Shaw y Kyriakides, 1995].

2.- Cuando la velocidad de deformacion es mayor que este limite cuasi-estatico, las tensiones de
transformacion directa, o "s y o ", aumentan hasta alcanzar un valor estable en torno a los 10" s,
siendo siempre mayor la tensién de final de transformacién que la inicial para cualquier velocidad de
deformacion en este rango, figura 3.22(a). En cuanto a las tensiones de transformacion reversa, o’
y o, éstas disminuyen en el tramo de velocidades de deformacion desde el limite cuasi-estatico
hasta el orden de los 10°-102 s, siendo siempre menor la tensién de transformacion final, figura
3.22(b). Debido a esto, las pendientes de la curva tensién-deformacién durante la transformacion
aumentan como se observa en la figura 3.21. Al igual que antes, estos resultados concuerdan con
los de la bibliografia revisada [Shaw y Kyriakides, 1995; Tobushi et al; 1998].
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Figura 3.22: Evolucion de las tensiones de transformacion en funcién de la velocidad de la
deformacion, a) tensiones de transformacion directa, b) tensiones de transformacion reversa para un

ciclo de carga y descarga con transformacion completa.

La explicacién para los puntos 1 y 2 estd ampliamente justificada en la literatura [Shaw vy
Kyriakides, 1995; Wu et al., 1996; Tobushi et al; 1999; Liu et al., 2002]. Por una parte, es sabido que
la transformacién martensitica es una transformacién de primer orden, siendo la transformacion
directa exotérmica y la reversa endotérmica; y por otra, que las tensiones de transformacion
aumentan con la temperatura. Cuando la velocidad de deformacién se encuentra por debajo del
limite cuasi-estatico, existe suficiente tiempo para permitir que todo el calor de la transformacién sea
evacuado por conduccién hacia las mordazas y por conveccion al ambiente. Como resultado de este
hecho, la temperatura en la probeta no varia sustancialmente y el proceso de deformacién puede
ser considerado isotérmico, por lo que las tensiones de transformacion no varian. Esta afirmacion se
corrobora mediante las mediciones de temperatura realizadas durante los ensayos de deformacion

realizados por debajo del limite de deformacién isotérmico, figura 3.23.
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Figura 3.23: Comportamiento mecanico del NiTi a una velocidad de deformacion de 10* s™ (a), y

evolucion de la temperatura de los frentes de transformacion (b).

Sin embargo, cuando la velocidad de deformacion aumenta, el tiempo necesario para
intercambiar el calor de la transformacion con el medio se reduce. Esto hace que, durante la fase de
carga, parte del calor generado en la transformacion directa permanezca en la probeta aumentado
su temperatura y, por lo tanto, sus tensiones de transformaciéon. Asi mismo, durante la fase de
descarga, parte del calor absorbido por la transformacion reversa procede de la probeta, lo que hace
disminuir la temperatura de ésta ultima y, con ello, las tensiones de transformacion reversa. Esta

correlacion termomecanica puede ser observada para diferentes velocidades en las figuras 3.24 y
3.25.
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Figura 3.24: Comportamiento mecanico del NiTi a una velocidad de deformacion de 10 s™ (a), y

evolucion de la temperatura de los frentes de transformacion (b).
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Figura 3.25: Comportamiento mecanico del NiTi a una velocidad de deformacion de 2x10° s™ (a), y

evolucion de la temperatura de los frentes de transformacion (b).
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Cuanto mayor es la velocidad de deformacion, mayor es este efecto, como puede observarse en
la figura 3.26, ya que el tiempo para el intercambio de calor se reduce. En el rango de velocidades
entre los 10 y los 5x10° s™, la variacién de tensiones es mas acusada al final que al comienzo de
las transformaciones ya que la temperatura en los frentes aumenta segun avanza la transformacion.
Esto provoca un incremento de la pendiente del diagrama tensién-deformacion. Asi, durante la
carga, el calor de la transformacion directa va calentando progresivamente la probeta, mientras que
durante la descarga se produce el efecto contrario debido al efecto endotérmico de la transformacion
reversa. Merece la pena destacar que los pequefios y abruptos saltos en tension observables
durante las transformaciones en los diagramas tension-deformacion, figura 3.25 y 3.26, coinciden
con la apariciéon de nuevas nucleaciones de fase martensitica que producen pequefias variaciones

locales de temperatura, aunque este aspecto se discute en mayor profundidad en el apartado 3.4.3.

Por otra parte, a medida que aumenta la velocidad de deformacion, se hace mas evidente la
zona de transformacion residual que necesita un nivel de fuerza creciente para completarse, figura
3.26. Esta zona no ha sido tenida en cuenta para el calculo de las tensiones de la figura 3.22. Sin
embargo, la evolucién de la temperatura observada en la figura 3.26(b) evidencia cierta
transformacion en estas zonas ya que la temperatura continia aumentando/disminuyendo durante la
transformaciéon directa/reversa en estas zonas, mientras que en el momento que comienza la
deformacion elastica, las evolucion de la temperatura cambia claramente de tendencia ya que cesa

la aportacion/absorcién de calor de las transformaciones.
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Figura 3.26: Comportamiento mecanico del NiTi a una velocidad de deformacion de 5x10° s™ (a), y

evolucion de la temperatura de los frentes de transformacién (b).

Continuando con las consideraciones obtenidas a partir de la evolucién de las tensiones de
transformacion en funcion de la velocidad de deformacion de la figura 3.22, merece la pena destacar

los siguientes aspectos.

3.- Se observa una velocidad de deformaciéon por encima de la cual las tensiones de la
transformacion directa, o s yo ™, no se ven influenciadas por este parametro. Este hecho puede
ser debido a que por encima de este limite, en torno a los 10" s™, el proceso de deformacién
durante la fase de carga puede ser considerado cercano a las condiciones adiabaticas, esto es,
practicamente todo el calor generado durante la transformacion se emplea en aumentar la

temperatura de la probeta. Una vez que la velocidad de deformacion es suficientemente alta como
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para considerar que el proceso de deformacion es cuasi-adiabatico, 10" s”, el hecho de la
incrementar velocidad de deformacién hasta niveles de impacto, 10'-10% s, no hace aumentar ni la
temperatura ni las tensiones de transformacion, ya que se ha aprovechado el maximo de calor de la

transformacion directa.

4.- En cuanto a las tensiones de transformacion reversa, o’ y o’ , éstas cambian su tendencia
y aumentan considerablemente cuando la velocidad de deformacion supera cierto limite situado en
el orden de magnitud entre los 10 y los 102 s™, figura 3.22(b). Este cambio de tendencia de las
transformaciones reversas ha sido ya observada en diferentes trabajos previos [Dolce y Cardone,
2001; Vitiello et al., 2005; Schmidt, 2006], sin embargo, la maxima velocidad de deformacién a la
que se han obtenido datos de las transformaciones reversas ha sido de 5x10” s™', mientras que en
la presenta tesis se han obtenido datos experimentales a velocidades de hasta dos 6rdenes de
magnitud superior. De esta manera se observa que, las tensiones de transformacion reversa
continuan aumentando cuando la velocidad de deformacion llega hasta el rango de impacto, figura
3.22(b). Esto ocurre debido a que durante la descarga, la temperatura de los frentes de
transformacién puede ser incluso mayor que la ambiental, y no sélo en el rango de subimpacto,

figura 3.27, sino también en el de impacto, figura 3.15.
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Figura 3.27: Comportamiento mecanico del NiTi a una velocidad de deformacion de 107 s™ (a), y

evolucion de la temperatura de los frentes de transformacion (b).

En el cambio de tendencia en la evolucion de la tensién de transformacion reversa se observa
que, para bajas velocidades, la temperatura de la zona de transformacién se encuentra por debajo
de la temperatura ambiente, figura 3.26; mientras que a altas velocidades (>10™" s™), ésta se puede
encontrar a temperaturas incluso superiores a la inicial del ensayo. Esto puede indicar que durante
la descarga a bajas velocidades, la onda térmica se desplace a mayor velocidad que el frente de
transformacion, enfriando progresivamente la zona de probeta no transformada segin avanza la
transformacion reversa; mientras que, existe un valor de velocidad a partir del cual seria el frente de
transformacion el que avance por delante de la onda térmica, haciendo posible de esta manera que
la temperatura de la zona transformacion sea mayor que la ambiental tanto durante la carga como
durante la descarga, figura 3.28.
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Figura 3.28: Evolucion de la onda térmica respecto al frente de transformacién en funcion de la

velocidad de deformacion.

3.3.3 Evolucién de la energia disipada, de deformacion y de recuperacion

A partir de los ensayos realizados, también se ha obtenido la evolucion de la energia de
deformacion (Ey), figura 3.29; energia recuperada (E;), figura 3.30; y energia disipada (W;), figura
3.31, en funcioén de la velocidad de deformacion; desde el rango cuasi-estatico hasta el de impacto.
Existen diversos trabajos que estudian la evolucion de la energia disipada bajo condiciones de
temperatura controlada [Lin et al., 1996; Tobushi et al., 1999], pero sélo unos pocos tratan la
respuesta natural del NiTi prescindiendo del control de la temperatura [Tobushi et al., 2005;
Pieczyska et al., 2007]. Sin embargo, la velocidad de deformacion maxima de estos trabajos se
limita al orden de los 10" s™, rango que se amplia en la presente tesis hasta el orden de impacto,
(10"'s™).

Al igual que ocurre con las tensiones de transformacion, existe una velocidad de deformacion por
debajo de la cual este parametro no tiene influencia sobre ninguna de las energias definidas, y se
sitia también entre los 10 y los 5x10° s”'. A mayores velocidades de deformacién, hasta el orden
de los 10° -10? s™, y debido principalmente a la evolucién de las tensiones de transformacion
mostradas en la figura 3.22, E; y W, aumentan mientras que E, disminuye. A partir de esta
velocidad, las tendencias cambian y mientras E; se mantiene constante, E, aumenta y Wj
disminuye. Esta ultima tendencia se mantiene al menos hasta el rango de impacto. Merece la pena
resaltar que para transformaciones inducidas por tension completas, los valores de energia disipada
a bajas velocidades de deformacién y a impacto son del mismo orden, figura 3.31, pasando por un
maximo que, para el caso de la aleacion seleccionada, se sitia en torno a los 5x10° s™. Sin
embargo, la evolucion tanto de la energia disipada W, como de la recuperada E,, también dependen
de la evolucion de las tensiones de transformacioén reversa, que a su vez estan fuertemente influidas
por la maxima del ciclo de deformacién que sufre la probeta [Zurbitu et al., 2009b], resultados que se

muestran en el siguiente apartado.

66



Capitulo 3. Resultados y discusion

Energia de deformacién (MJ/m*)

Figura 3.29: Variacién de la energia de deformacion (Ey) con la velocidad de deformacion.

Energia recuperada (MJ/m°)

Figura 3.30: Variacién de la energia recuperada (E;) con la velocidad de deformacion.

Energia disipada (MJ/m®)

Figura 3.31: Variacién de la energia de disipada (W) con la velocidad de deformacion.
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3.3.4 Efecto de la deformacién méaxima sobre la transformacién reversa

Efectivamente, la deformacion méaxima a la que es sometida una AMF en el rango de
temperaturas A<T2<My afecta a la evolucion de la transformacién inducida por tension reversa. Este
hecho es observable, cuando la deformacion se produce a bajas velocidades de deformacion, en la
evolucién de propiedades tales como las tensiones de transformacion reversa [Lin et al., 1994], o la
energia disipada y recuperable [Tobushi et al., 1993]. Sin embargo, se desconoce como afecta la
velocidad de deformacion en este aspecto cuando la transformacién inducida por tension se produce

a velocidades de impacto.

Por ello, se ha profundizado en el estudio del comportamiento superelastico del NiTi, cuando
estas aleaciones son sometidas a ciclos de carga y descarga para diferentes deformaciones
maximas, tanto a bajas velocidades como a impacto, figura 3.32. Ya que la idea es estudiar la
evolucion de las tensiones de transformacion, para cada ensayo se ha utilizado una probeta sin
ninguna deformacioén previa ya que cualquier acumulaciéon de defectos actua de forma favorable en

sucesivas transformaciones disminuyendo la tension necesaria para inducir éstas.
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Figura 3.32: Respuesta superelastica del NiTi para diferentes deformaciones maximas, a) a

velocidades de deformacion de impacto, b) a bajas velocidades de deformacion.

A partir de los datos obtenidos, se puede observar que la tensiéon de transformacion directa o
Upper Plateau Strength (UPS) figura 3.33(a), obtenida como la tension para el 3% de deformacion
durante la transformacion directa [ASTM F2516-06], evidentemente no esta influenciada por la
maxima deformacion del ciclo, y simplemente aumenta a impacto debido al calentamiento ocurrido
en la probeta como resultado del caracter exotérmico de la transformaciéon directa durante el
proceso de deformacién cuasi-adiabatico atribuido a las condiciones de impacto, tal y como se ha

observado en el capitulo 3.2.

La tension de transformacion reversa o Lower Plateau Strength (LPS), obtenida como la tensién
para el 2,5% de deformacion durante la transformacion reversa [ASTM F2516-06], también es mayor
a impacto debido al caracter cuasi-adiabatico del proceso de deformacién a impacto; sin embargo,
muestra una clara dependencia respecto a la maxima deformacion a la que es sometida la probeta,
tanto a bajas velocidades como a impacto, figura 3.33(b). Para ciclos cuya maxima deformacién es

menor a aquella necesaria para completar la transformacion inducida por tension, (~7%), la tensién
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de transformacion reversa en independiente de la amplitud del ciclo de carga y descarga; mientras
que, para mayores deformaciones maximas, la tension diminuye de forma lineal. Este hecho es
atribuible a las altas tensiones generadas durante el proceso de carga que originan un aumento de
la densidad de dislocaciones. Este aumento causa a su vez un aumento de la tensién interna que es
favorable a la transformacion reversa disminuyendo el nivel de tension necesaria para su induccion
[Tobushi et al.,, 1993]. En impacto la tendencia es similar, lo que indica que los mecanismos de
deformacion son similares, aunque la velocidad a la que la tensidén reversa disminuye con la

deformacién maxima es algo menor que a bajas velocidades.
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Figura 3.33: Tensiones de transformacién en funcion de la maxima deformacion alcanzada durante
la deformacién del NiTi, a) UPS, b) LPS.

La consecuencia directa de que las tensiones de transformacion sean mayores a impacto es que
tanto la energia de deformacion (Ey) como la recuperable (E;), son mayores a altas velocidades de
deformacién cualquiera que sea la deformacion maxima del ciclo, figura 3.34(a). Sin embargo, la
energia disipada (W;), es similar tanto a bajas velocidades de deformacién como a impacto para
cualquiera que sea la deformacién maxima a la que es sometida el material, figura 3.34(b).
Concretamente los valores calculados para el caso de impacto son algo menores, una media de 3,2
MJ/m® que para el caso de ensayos cuasi-estaticos. Por ello, es importante destacar que el hecho
de elevar la velocidad de deformacion hasta valores de impacto no hace menguar de forma

importante la capacidad de absorcion de energia del NiTi.
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Figura 3.34: Evolucion de energias en funcion de la maxima deformacion alcanzada durante la

deformacion del NiTi, a) energia de deformacion (Ey) y recuperable (E;), b) energia disipada (W).
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3.3.5 Efecto de la velocidad de deformacion sobre los mecanismos de

deformacion y fractura

La mayoria de los trabajos consultados en la bibliografia revisada, que analizan los mecanismos
de deformacién y las superficies de fractura en hilos deformados de NiTi, los hacen a bajas
velocidades de deformacion, en el rango cuasi-estatico 10* — 10° s™ [Gall et al., 2001; Paula et al.,

2006; Weidong et al., 2007], llegando como maximo a los 10? s™ [Dayananda et al., 2008].

En estos trabajos no se han encontrado evidencias de diferencias en los mecanismos de
deformacion al variar la velocidad de deformacion. Sin embargo, en el caso de impacto, ésta puede
llegar al orden de los 10° s™', es decir 4 érdenes de magnitud por encima de lo observado hasta
ahora, por lo que no se tienen evidencias de los mecanismos de deformacion actuantes a impacto,
ni de su implicacién en las diferencias observadas a lo largo de este capitulo entre el

comportamiento mecanico del NiTi a bajas velocidades y a impacto.

Por ello, en este apartado se presenta una comparativa de los mecanismos de deformacién
actuantes durante la deformacion plastica de la fase martensitica inducida por tension. Las
superficies de fractura han sido analizadas mediante un microscopio electrénico de barrido JEOL-
JSM 5600LV.

En la figura 3.35 se muestran dos superficies de fractura representativas de los ensayos
realizados tanto a bajas velocidades como a impacto. Para el caso cuasi-estatico, figura 3.35(a), se

observa una fractura tipo copa-cono en la que se diferencian dos superficies de fractura:

v" Una cercana a la periferia del hilo, en la que se observa una rotura transgranular fragil

donde apenas se aprecia deformacion plastica.

v' Otra en el interior del hilo que muestra una serie de micro-cavidades con una gran
deformacion plastica caracteristicas de una rotura ductil, originada por la nucleacion,
crecimiento y coalescencia de los vacios provenientes de precipitados o particulas de
segunda fase [Gall et al., 2001].

En el caso de impacto, las superficies de fractura son muy similares, figura 3.35(b), y no se
observan diferencias ni en la distribucién, ni en la orientacion, ni en la profundidad de las cavidades
formadas en el interior del hilo, por lo que los mecanismos de deformacioén y fractura no dependen

de la velocidad de deformacién al menos en el rango 10* — 10?s™.
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1

Cuasi-estatico 10" s” Impacto 10? s

Figura 3.35: Superficies de fractura representativas del NiTi ensayado a traccion, a) a velocidad de

deformacion cuasi-estatica, b) a impacto.
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3.4 Nucleacion y evolucidon de los frentes de transformacion

durante la transformacion

3.4.1 Introduccién

La caracterizacion termomecanica del NiTi desarrollada en capitulos anteriores ha sido obtenida
mediante la correlacion entre la evolucion de las propiedades mecanicas y la temperatura en las
zonas donde se produce la transformacién martensitica inducida por tensiéon. Sin embargo, se
conoce que esta transformacion no se produce de forma homogénea en toda la probeta, y que por lo
tanto, la temperatura puede variar considerablemente de unas zonas a otras, siendo ademas esta
variacion fuertemente dependiente de la velocidad de deformacion, tal y como se describe en
diferentes estudios [Leo et al., 1993; Shaw y Kyriakides, 1995]. Estos trabajos, sucesores del estudio
pionero en relacionar el efecto de la velocidad de deformacién con la temperatura [Mukherjee et al.,
1985], son considerados como trabajos referencia en cuanto al estudio de la relacion entre las
propiedades mecanicas y la evoluciéon de la temperatura, cuando el material es ensayado a bajas
velocidades de deformacion. En ellos se obtuvieron medidas de la evolucion de la temperatura
durante la deformacién de hilos de NiTi para diferentes puntos de la probeta, mediante el uso de
pequefios termopares de contacto. Esto limitaba no sélo la resoluciéon espacial, sino también la
maxima velocidad de deformacion a la que se podian realizar los ensayos obteniendo suficiente
nuimero de datos, y se limitaba al orden de los 4x10 s”. Posteriormente, la aplicacién de las nuevas
tecnologias, como el uso de la termografia infrarroja, hizo posible aumentar la resolucion espacial en
la medicion de la temperatura; no obstante, la reducida frecuencia de adquisicién de la nueva
tecnologia limitaba también la velocidad de deformacién a la que se podia estudiar la evolucion de la
temperatura y los frentes de transformacion al orden de los 10° s [Shaw y Kyriakides, 1997].
Posteriores trabajos utilizaron provechosamente la evoluciéon de esta tecnologia y obtuvieron
mediciones de temperatura a mayores velocidades, no sélo para hilos [Chang et al., 2006;
Pieczyska et al., 2006a] (velocidades hasta los 107 s'1), sino también para probetas en forma de
cinta [Pieczyska et al., 2006b] (velocidades hasta los 10" s™). Sin embargo, no se tiene constancia
en la bibliografia revisada de trabajos que estudien la dinamica de la nucleacion y propagacion de
frentes de transformaciéon durante la transformacién martensitica, cuando ésta es inducida por

tensioén a velocidades de deformacién de impacto.

El hecho de que la transformacion martensitica no ocurra de manera homogénea, divide la
probeta en segmentos transformados y no transformados, en cuyas zonas intermedias de
interaccion, denominadas frentes de transformacion, se produce la distorsiéon de la malla cristalina
que da origen a la transformacion entre la fase austenitica de alta simetria y la martensitica de baja
simetria. Estos frentes, que se desplazan a lo largo de la probeta hasta completar la transformacion,
pueden ser observados de diversas maneras. Por ejemplo, mediante la medicion de la evolucién de
la deformacion a lo largo de una probeta en diferentes puntos por medio de pequefas galgas
extensométricas [Shaw y Kyriakides, 1995]. La evolucion de los frentes puede ser localizada gracias
a los saltos en deformacién ocurridos al pasar estos. Otra forma consistiria en la medicion de la

evolucion de la temperatura a lo largo de las probetas. En este caso, los frentes serian localizados
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gracias a las variaciones de temperatura que se producen debido al caracter
exotérmico/endotérmico de la transformacién martensitica. Esta informacion puede ser obtenida
mediante pequefios termopares de contacto [Shaw y Kyriakides, 1995], o mediante termografia
infrarroja [Shaw y Kyriakides, 1997]. En este Ultimo caso, el nimero de puntos cuya temperatura es
conocida es mucho mayor que con medidas discretas, por lo que aumenta considerablemente la
resolucién en cuanto a la ubicacion y evolucién de los frentes de transformacion. En cualquier caso,
la velocidad de deformacion maxima a la que puede ser observada la evolucién de los frentes esta
intimamente ligada a la frecuencia de adquisiciéon de los sistemas de medida. En los trabajos mas
recientes la velocidad maxima medida se sitia en torno a los 10™ s [Pieczyska et al., 2006b]. La
observaciéon de los frentes de transformacion a mayores velocidades ha sido tratada por muy pocos
grupos. Por ejemplo, en el reciente trabajo de [Ravi-Chandar y Niemczura, 2006] se realiza un
estudio de la dinamica de los frentes de transformacién a velocidades de deformacion de impacto,
entre 4x10" y 9x10' s™, gracias a la monitorizacién de la deformacién en el tiempo mediante la
instrumentaciéon de una probeta plana con multiples galgas, cuando ésta es deformada mediante el
impacto de un proyectil entre los 2,8 y 6,3 m/s. Sin embargo, no se tiene constancia de ningun
trabajo, en la revision bibliografica realizada, en el que se hayan obtenido medidas de evolucion de
la temperatura, ni medidas de los frentes de transformacion con mediciones simultaneas de tension
y deformaciéon a velocidades de deformaciéon de impacto. En la presente tesis, gracias a los
recientes avances desarrollados en cuanto a la frecuencia de adquisicion de los nuevos equipos de
camaras de termografia, ha sido posible la observacion de los frentes de transformacion a
velocidades de deformacion de impacto [Zurbitu et al., 2009d]. EI montaje experimental presentado
en el capitulo 3.2 (figura 3.11), posibilita la medicién de la temperatura a lo largo de la probeta para
diferentes instantes de tiempo mientras ésta es deformada a velocidades de impacto (10'-10? s7),
siendo en todo momento conocido el estado de tensiones y de deformaciones de la misma. La
observacién de la evolucion de los frentes de transformaciéon puede ayudar a la mejor compresion
de la evolucién de la transformacion martensitica en el NiTi, cuando esta se inducida por tensién en
condiciones dinamicas. Ademas, el empleo de la tecnologia de termografia infrarroja de forma
simultdnea con maquinas convencionales de ensayos universales, permite la observacion de los
frentes en el rango de bajas velocidades de deformacién (10*-10% s™), lo que amplia el rango de
velocidades en el que los frentes pueden ser observados posibilitando la comprension de su

evolucion al variar la velocidad a la que son deformados.

3.4.2 Evolucion de los frentes a velocidades de deformacion de impacto

Primeramente se ha observado la dinamica de los frentes de transformaciéon a velocidades de
deformacioén de impacto cuando se induce la transformacion martensitica completa, es decir,
limitando la deformacion de tal forma que se eviten deformaciones elasticas o plasticas de la fase
martensitica que puedan originar defectos en la malla cristalina y afectar a la evolucion de los
frentes de transformacion durante la descarga. Para ello se han obtenido imagenes de termografia
cada 0,8 ms a lo largo de un hilo de NiTi traccionado a una velocidad de 10" s hasta un nivel de
deformacién del 6,5%, figura 3.36. Mientras la fase austenitica permanece a una temperatura

cercana a la ambiental, la de la fase martensitica es mayor debido al caracter exotérmico de la
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transformacion directa. Durante la descarga, el caracter endotérmico de la transformacion reversa
hace disminuir la temperatura de la fase austenitica otra vez hasta valores cercanos al ambiente,
mientras que la fase martensitica continia a mayor temperatura debido a que la rapidez del evento
de impacto impide la evacuacién del calor del material. Por ello, la diferencia de temperaturas entre
la fase austenitica (baja temperatura) y la fase martensitica (alta temperatura), hace claramente
visibles los frentes de transformacion y su evolucién en la figura 3.36. En ella se observa que tras la
deformacién elastica de la fase austenitica, para t=1,3 ms, comienza la induccién de la fase
martensitica a un nivel de tensién constante. La nucleacion de esta fase surge casi de forma
simultdnea en ambos extremos de la probeta debido a la concentracion de tensiones ocurrida
inevitablemente en la zona cercana a los amarres. A medida que aumenta la deformacién, los dos
frentes originados avanzan hacia el centro de la probeta hasta completarse la transformacion.
Durante la descarga, la nucleacion de la transformacion reversa ocurre para t=14,65 ms, y tiene
lugar en el punto donde la transformacién directa finalizé. La confluencia de los frentes de
transformacion directa origina una discontinuidad en la malla cristalina que favorece la nucleacién de
la transformacion reversa. Los dos frentes surgidos de ésta Unica nucleacidn recorren el material
hasta completar la transformacion reversa a un nivel de tension constante. En ningun momento se
observa otro foco de calor en punto alguno de la probeta, por lo que se puede decir que no se
originan nuevas nucleaciones, al menos lejos de los frentes existentes. Por lo tanto, a velocidades
de deformacion de impacto, la transformacion martensitica inducida por tension ocurre de manera
inhomogénea, tal y como sucede a muy bajas velocidades de deformacién, <10* s [Shaw y
Kyriakides, 1995], entrando en contradiccion con la tendencia observada hasta el momento, por la
que el nimero de nucleaciones surgidas lejos de los frentes activos se multiplica al aumentar la
velocidad de deformacion en el rango 10™ - 102 s™ [Shaw y Kyriakides, 1997; Chang et al., 20086].

Mas adelante se analiza y discute en detalle este cambio de tendencia, apartado 3.4.3.
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Figura 3.36: a) Evolucion simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para un ensayo de impacto con deformaciéon maxima del 6,5%, b) ,diagrama esquematico de las

fases A (austenita)-M (martensita).
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Con el fin de observar mas detalladamente el movimiento de los frentes y el gradiente de
temperaturas entre las fases durante la transformacién, se han obtenido los perfiles de temperatura
de cada imagen termografica de la figura 3.36 medidos a lo largo de la parte central de la probeta,
de tal forma que unidos entre si forman una imagen figurada tridimensional que representa la
evolucion de los frentes de transformacion. Cada uno de estos perfiles, representados con una linea
negra en la figura 3.37(b) y (c), corresponden a un estado de tensiones y deformaciones concreto
durante la transformaciéon mostrada en la figura 3.37(a). El reducido tiempo en el que se induce la
transformacioén a impacto, del orden de unos pocos milisegundos, impide que se pueda alcanzar un
régimen estacionario en la distribucion de la temperatura a lo largo de la probeta. El tiempo es tan
reducido que la conduccion de calor se limita a una zona muy pequefa situada entre las fases,
mientras que la zona transformada permanece a mayor temperatura debido a la imposibilidad de
que el calor originado durante la transformacion directa sea evacuado de la probeta. Esto da lugar a
un régimen ftransitorio en el que se evidencia un gradiente de temperaturas entre la zona

transformada y la que permanece en fase austenitica
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Figura 3.37: Mapa de temperaturas de la evolucion de los frentes de transformacioén a velocidades
de impacto, para un ciclo de carga y descarga hasta el 6,5% de deformacion, a) diagrama tension-
deformacion, b) evolucion de los frentes durante la transformacién directa, c) evolucion de los

frentes durante la transformacién reversa.

Cuando la deformacion es suficientemente alta como para deformar elastica o plasticamente la
fase martensitica, se pueden originar pequefios defectos en la malla cristalina. Estos defectos no
afectan a la evolucion de los frentes durante la transformacion directa, ya que su formacion es
posterior, pero pueden modificar la evoluciéon de la transformacion reversa. Los pequefios campos
de tensiones creados alrededor de los defectos actian a favor de la transformacion reversa
disminuyendo la tension necesaria para su nucleacion y propagacion, lo que puede dar origen a
nucleaciones adicionales durante la descarga, tal y como se observar en el ejemplo de la figura
3.38. En este caso, ademas de la nucleacion inicial de la transformacion reversa donde finalizo la

directa (t=16 ms), aparece otra adicional hacia mitad de la transformacién en una de las zonas de
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amarre, (para X/L=1 y t=17,5 ms). El nuevo frente creado avanza hasta confluir con otro de los
generados a partir de la nucleacion inicial en el centro de la probeta. Este hecho es claramente
visible en el mapa de temperaturas de la figura 3.39. Mientras durante la carga sélo son visibles dos
frentes de transformacion, durante la descarga aparece un nuevo gradiente de temperaturas en el

punto 11 y para x=0 mm, que avanza hasta confluir con otro de los frentes en x=15 mm.
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Figura 3.38: a) Evolucién simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para un ensayo de impacto con deformaciéon maxima del 10%, b) diagrama esquematico de las
fases A (austenita)-M (martensita).
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Figura 3.39: Mapa de temperaturas de la evolucion de los frentes de transformacion a velocidades
de impacto, para un ciclo de carga y descarga hasta el 10% de deformacion, a) diagrama tension-
deformacion, b) evolucién de los frentes durante la transformacion directa, c) evolucion de los

frentes durante la transformacién reversa.
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3.4.3 Evoluciéon del nimero de frentes en funcién de la velocidad de

deformacioén

En este apartado se analiza y discute la cualidad de homogeneidad de la transformacién
martensitica en funcién de la velocidad de deformacién a la que es inducida la transformacién por
aplicacion de carga. Esta cualidad puede ser evaluada en términos de numero de nucleaciones y
numero de frentes de transformacion. La tendencia de los datos obtenidos en este aspecto en la
literatura indican que la transformacion pasa de ser totalmente inhomogénea a velocidades menores
a 10 s” [Shaw y Kyriakides, 1995], a multiplicarse el nimero de nucleaciones al aumentar la
velocidad de deformacién (entre los 10* y los 107 s™) [Shaw y Kyriakides, 1997; Chang et al., 2008],
entrando asi en contradiccion con lo observado a impacto donde se ha observado una
transformacién completamente inhomogénea. Para estudiar en mayor profundidad esta evolucion,
se ha analizado la evolucién del nimero de nucleaciones durante la transformacién directa, a

diferentes velocidades de deformacién en el rango 10 - 10" s™.

Efectivamente, cuando la velocidad es suficientemente baja, 10%-10° 3'1, la transformacién es
inhomogénea y sélo se observan una o dos nucleaciones durante la fase de carga, figura 3.40 y
figura 3.41. Una vez ocurrida la nucleacion de la fase martensitica, la tensién necesaria para la
propagacion del frente es menor que la necesaria para originar una nueva nucleacion por lo que el
frente inicial se propaga y la transformacion tiene lugar de manera inhomogénea, tal y como se
puede corroborar en la literatura [Shaw y Kyriakides, 1995].
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Figura 3.40: a) Evolucion simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para una velocidad de deformacion de 10 s™, b) diagrama esquematico de las fases A (austenita)-

M (martensita).

Al aumentar la velocidad de deformacion, la temperatura aumenta localmente en las zonas

transformadas, ya que se reduce el tiempo en el que el calor de la transformacién puede ser
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evacuado al ambiente. Este aumento local de temperatura hace aumentar la tension necesaria para
la propagacion del frente de transformacion debido a la inherente sensibilidad de la transformacion
martensitica con la temperatura. Si la velocidad de deformacion es lo suficientemente alta, la
temperatura puede llegar a aumentar hasta una magnitud tal que la tensién de propagacion del
frente existente sea mayor que la tension de nucleacién en una zona de la probeta mas lejana al
frente existente y por lo tanto mas fria, permitiendo asi la nucleacion de un nuevo frente en ese
punto, tal y como ocurre en el ensayo de la figura 3.41 para t=20 s (velocidad de deformacién 2x107
s"). De forma analoga se explica la aparicién de un nuevo frente durante la descarga. Los datos
obtenidos concuerdan con los observados en la bibliografia revisada, donde la velocidad a la que
comienzan a aparecer nucleaciones adicionales debido al aumento de la velocidad de deformacion
se sitta en el rango 10° s™ — 5x10? s [Shaw y Kyriakides, 1997; Chang et al., 2006].
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Figura 3.41: a) Evolucion simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para una velocidad de deformacion de 2x10™ s, b) diagrama esquematico de las fases A

(austenita)-M (martensita).

A medida que continia aumentando la velocidad de deformacion, este efecto se acentua, y
surgen nucleaciones adicionales, figura 3.42. Ademas se observa que, en el momento exacto en el
que se produce una nueva nucleacion, la respuesta en tensiéon sufre un pequefio y repentino
descenso, figura 3.41(a) y 3.42(a), similar a las variaciones en tension observadas en otros trabajos
[Leo et al., 1993; Shaw y Kyriakides, 1997; Chang et al., 2006]. Este hecho, repetible en todos los
casos, se debe a lo siguiente. La creacion de un nuevo frente de transformacién implica un repentino
y pequeno aumento localizado de la deformacion tal que, para mantener la coherencia tensional
global, descarga ligeramente la tension del resto de la probeta, mostrando asi un pequefio y abrupto
salto en tensién. Por otra parte, la multiplicacion de frentes implica una reduccion en velocidad de
todos ellos para mantener la coherencia de la velocidad de deformacién global, lo que provoca un
auto-calentamiento menor, disminuyendo asi la posibilidad inmediata de aparicion de una nueva

nucleacion, que se pospone hasta que el material se vuelve a calentar.
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Figura 3.42: a) Evolucion simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para una velocidad de deformacion de 5x10™ s, b) diagrama esquematico de las fases A

(austenita)-M (martensita).

A medida que aumenta la velocidad de deformacion, el tiempo en el que el calor de la
transformacion puede ser evacuado al ambiente es cada vez mas reducido. Este hecho potencia el
efecto de auto-calentamiento y la temperatura al comienzo de la transformacion reversa puede ser
incluso mayor que la temperatura inicial de la probeta, figura 3.43. En este caso, la velocidad es tan
alta que la aparicion de nuevas nucleaciones no reduce suficientemente la velocidad de los frentes,

por lo que su numero continia multiplicdndose.
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Figura 3.43: a) Evolucion simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para una velocidad de deformacion de 5x102 s, b) diagrama esquematico de las fases A

(austenita)-M (martensita).
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A cierta velocidad de deformacion, 107" s, el proceso de auto-calentamiento es suficientemente
significativo como para que la temperatura durante toda la transformacion reversa sea mayor que la
ambiental y el numero de frentes continlie multiplicandose. Sin embargo, se observa que las nuevas
nucleaciones tienden a aparecer cerca de los frentes activos de forma encadenada, figura 3.44.
Cuando la velocidad de deformacién aumenta hasta niveles de impacto, 10" s™, la transformacion
ocurre en unos pocos ms, figura 3.36, por lo que practicamente la totalidad del calor de la
transformacion se emplea en aumentar la temperatura de la zona de la probeta transformada, y el
proceso de deformaciéon puede considerarse cercano a las condiciones adiabaticas. Al continuar
aumentando la velocidad de deformacion hasta los 5x10" s™, el comportamiento descrito no varia,
figura 3.45. En estos casos, solo se observan sendas nucleaciones en ambos extremos de la

probeta y dos frentes que recorren ésta hasta completar la transformacion.
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Figura 3.44: a) Evolucion simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para una velocidad de deformacion de 10™ s, b) diagrama esquematico de las fases A (austenita)-
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Figura 3.45: a) Evolucion simultanea de los frentes de transformacion y la tension a largo del tiempo
para una velocidad de deformacion de 5x10' s™, b) diagrama esquematico de las fases A

(austenita)-M (martensita).
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Esto contradice la tendencia observada de los frentes de transformacion a multiplicarse al
aumentar la velocidad de deformacién. Esta contradiccion podria ser debida a que a impacto,
realmente si que existen multiples frentes de transformacion pero que se forman tan cerca del frente
activo que son observados como uno Unico, como se evidencia en la evolucién entre las figuras 3.44
y 3.45. Para verificar experimentalmente esta afirmacion se necesitarian equipos con una frecuencia
de adquisicion mayor que los aqui empleados, lo cual queda lejos de la actual tecnologia. Sin
embargo podria explicarse de la siguiente manera. Cuanto menor es la velocidad de deformacion,
mayor es el tiempo para que el calor de la transformacion sea conducido a lo largo de la probeta, por
lo que las zonas “frias” donde se forman las nuevas nucleaciones quedan lejos de los frentes
activos. Al aumentar la velocidad de deformacion, el tiempo en el que se produce la deformacién es
tan reducido que la conduccion de calor se limita Unicamente a la zona mas préxima al frente de
transformacion, dejando por lo tanto cerca del frente activo la zona “fria”, donde se producirian las
multiples nuevas nucleaciones, figura 3.46. La mayor tensién observada durante las
transformaciones a altas velocidades podria deberse a que la tensién de propagacion de la zona

“caliente” es similar a la de nucleacién de la zona “fria”. Sin embargo, también podria indicar que los
frentes de transformacion deberian encontrarse en la zona “caliente” siendo similares las tensiones
de nucleacién y propagacion en esas condiciones, por lo que este aspecto debe ser estudiado con
mayor profundidad a partir, por ejemplo, de mediciones simultdneas de campos de temperatura y

campos de deformacion que ubicarian los frentes con mayor precision.
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Figura 3.46: Ubicacion de una nueva nucleacion en funcion de la velocidad de deformacion, a) a

bajas velocidades, b) a altas velocidades.
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3.5 Comportamiento a impacto-fatiga

3.5.1 Introduccién

A partir de los ensayos realizados en la presente tesis se deduce que las AMF de NiTi son unos
materiales muy prometedores de cara a ser utilizados en aplicaciones de impacto, ya que se ha
demostrado que incluso a altas velocidades, estas aleaciones son capaces de disipar una gran
cantidad de energia. Sin embargo, en muchas de estas aplicaciones se exige trabajar a estas
aleaciones bajo condiciones de fatiga, como puede ser el caso de materiales sujetos a multiples
impactos, cargas sismicas, etc., que reduzcan su vida util o modifiquen las propiedades en funcién
del numero de ciclos al que sean sometidos. Ademas, las AMF son a menudo “entrenadas” antes de
Su uso para obtener un comportamiento mas estable y conocido. Este entrenamiento consiste en
deformar repetidamente el material hasta que se alcanza el comportamiento deseado [Miyazaki et
al., 1986]. Por todo ello, y con el fin de desarrollar el conocimiento necesario para poder utilizar las
AMF en aplicaciones de impacto, se hace necesario un mayor conocimiento del comportamiento

mecanico de éstas cuando son sometidas a condiciones de fatiga a altas velocidades.

En la bibliografia revisada, existen diversos trabajos que tratan acerca del comportamiento a
fatiga del NiTi para diferentes condiciones. Algunos de estos trabajos estudian la respuesta ciclica
del NiTi para la transformacion entre la fase martensitica B19’ demaclada y sin demaclar [Huang y
Lim, 2003], pero la mayoria de ellos tratan la respuesta ciclica de la transformacién inducida por
tension entre la fase martensitica B2 y austenitica B19’ [Tanaka et al., 1996; Naito et al., 2001; Gong
et al., 2002; Desroches et al., 2004; Malecot et al., 2006; Yawny et al., 2008]. Estos trabajos se
centran en la utilizacion de probetas en forma de hilo, de diametros entre los 0,7 y los 2 mm, ya que
este tipo de probetas muestran una mayor resistencia especifica y capacidad de disipar energia que
las de mayor diametro [Yawny et al., 2008]; y llegan a estudiar por lo general el comportamiento en
los 100 primeros ciclos, que es por lo general suficiente para obtener un comportamiento estable del

material [Gong et al., 2002], aunque algunos llegan hasta los 1000 ciclos [Naito et al., 2001].

En cuanto a la velocidad de deformacién a la que se produce la fatiga, la mayoria del trabajo de
investigacion llevado a cabo hasta ahora se ha centrado en la configuracién de traccion para el
rango de bajas velocidades, esto es entre los 10 y los 10 s, siendo superada esta velocidad por
muy pocos trabajos [Wolons et al., 1998; Dolce y Cardone, 2001; Desroches et al., 2004], y
limitandose como maximo a los 10" s'. Se han alcanzado mayores velocidades, del orden de los
10° s™", mediante el ensayo de barra Hopkinson, pero Gnicamente en la configuracién de compresion
[Miller et al., 2000a; Nemat-Nasser y Guo, 2006]. Por lo tanto, se observa que existe una carencia
en cuanto al conocimiento del comportamiento mecanico a fatiga del NiTi, a velocidades de

deformacion de impacto, 10” - 102 s™, especialmente en la configuracion de traccion.

Los efectos de la fatiga a bajas velocidades de deformacion sobre el comportamiento mecanico
del NiTi son bien conocidos, y se observan principalmente en que las tensiones de transformacion
disminuyen, la directa en mayor medida que la reversa, y que aumenta la deformacion plastica

residual a medida que el numero de ciclos de deformacién aumenta [Miyazaki et al., 1986; Miyazaki,
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1990; Lin et al., 1994]. Como consecuencia de ello, la histéresis de la transformacion disminuye
disipando una menor cantidad de energia en cada ciclo adicional de deformacion. Estos efectos son
mas evidentes para los primeros ciclos de deformacion, y la respuesta mecanica tiende a la
estabilizacion a partir de cierto numero de ciclos, por lo general entre los 20 y 50 ciclos. Esta
degradacion de propiedades se produce como consecuencia de la creacion de campos de tension
locales y de la estabilizacion de cierto porcentaje de martensita debido al aumento de la densidad de
dislocaciones que se produce alrededor de los defectos durante el movimiento repetitivo de la
intercara entre las fases austenitica y martensitica [Miyazaki et al., 1986; Miyazaki, 1990].

De la bibliografia revisada se desprende que existe un amplio conocimiento del comportamiento
a fatiga de las aleaciones de NiTi cuando éstas son deformadas a velocidades cuasi-estaticas; sin
embargo, no existe informacion del efecto de la deformacién ciclica cuando la naturaleza del
proceso de deformacion se acerca a las condiciones adiabaticas. Es por ello que seria de interés el
estudio del proceso de deformacioén ciclica a impacto de la transformacion B2-B19’, con el fin de
mejorar y optimizar el disefio de aplicaciones en los que este efecto se produzca. Por lo tanto, el
objetivo del presente capitulo es estudiar el comportamiento a fatiga de las aleaciones de NiTi a
impacto y compararlo con la respuesta obtenida a bajas velocidades, en términos de evolucion de

tensiones de transformacion y energia disipada en funcién del nimero de ciclos.

Para ello, se han realizado tres baterias de ensayos diferentes. En cada una de ellas se ha
deformado un hilo de la aleaciéon de NiTi seleccionada de 0,5 mm de diametro hasta los 100 ciclos
de deformacion de carga y descarga, para tres deformaciones maximas diferentes, 4%, 6% y 9%.
Este esquema ha sido repetido para dos velocidades de formacién diferentes; una a impacto, en el
orden de los 10 s™, y otra a baja velocidad de deformacion, pero en el limite superior de lo estudiado
hasta ahora en la bibliografia, esto es en el limite de la capacidad que ofrecen las técnicas de

caracterizacion convencionales, 107" s™.

De esta manera es posible estudiar la evolucion del
comportamiento a fatiga del NiTi dos érdenes de magnitud en términos de velocidad por encima del

comportamiento conocido hasta el momento.

Los ensayos de impacto y las correspondientes curvas tension-deformaciéon han sido obtenidas
mediante la técnica modificada de impacto-traccién instrumentado descrito en el capitulo 3.1, sobre
probetas de 80 mm de longitud entre mordazas, utilizando una masa impactora de 1,098 kg y tres
velocidades de impacto diferentes (0,77 m/s, 1,01 m/s y 1,21 m/s) necesarias para alcanzar las
diferentes deformaciones detalladas anteriormente. Para los ensayos de baja velocidad se ha
utilizado probetas de 50 mm de longitud entre mordazas, y han sido llevados a cabo en una maquina
de ensayos universales ZWIK Z100 mediante el control de la velocidad de desplazamiento del
cabezal (5 mm/s). Todos los ensayos han sido realizados a temperatura ambiente. Ademas, y con el
fin de estudiar los mecanismos de deformacién que intervienen durante la fatiga a impacto, se han
realizado medidas de difraccidon sobre 3 tipos de probetas. La primera, una probeta de control sin
deformar para que sirva de referencia; otra tras 100 ciclos de deformacion hasta el 10% a una
velocidad de deformacién de 10" s™; y una tercera tras 50 ciclos de deformacién hasta el 11% a una
velocidad de impacto de 10 s™, [Zurbitu et al., 2009e].
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3.5.2 Deformacion ciclica a impacto

Las tres baterias de ensayos correspondientes a las tres deformaciones maximas quedan
resumidas en las figuras 3.47, 3.48 y 3.49. Los ciclos hasta el 4% de deformacion, figura 3.47,
corresponden a la mitad de la transformacion martensitica inducida por tension; los
correspondientes al 6%, figura 3.48, representan la transformacién completa; mientras que los de la
figura 3.49, que llegan hasta el 9% de deformacion, incluyen la deformacion elasto-plastica de la

fase martensitica.

En estas figuras se puede observar que durante el primer ciclo de deformacién, el
comportamiento durante la carga es similar tanto a velocidades de impacto, 10 s, como a
velocidades dos 6rdenes de magnitud inferior sea cual sea la maxima deformacién del ciclo; sin
embargo, la respuesta difiere durante la descarga siendo mayor la tensién para el caso de impacto.
En el capitulo 3.2, se ha observado que este comportamiento es debido a la diferente evolucion de
la temperatura en la probeta durante la descarga. Sin embargo, a medida que aumenta el numero
de ciclos, las tensiones de transformaciéon durante la carga varian, y evolucionan de manera
diferente segln sea la velocidad a la que son deformados. Para estudiar con mas detalle la
evolucion de las tensiones de transformacion a medida que aumenta el nimero de ciclos, éstas han
sido medidas para el 3% de deformacion durante la carga (UPS) y el 2,5% durante la descarga
(LPS) [ASTM F2516-06], y los resultados discutidos en el siguiente apartado. Por otra parte, se
observa que para los ensayos con deformacion elasto-plastica de la figura 3.49, se hace evidente un
aumento de la deformacion permanente tras la descarga en los ensayos de impacto. Este hecho es
achacable a un aumento de la densidad de dislocaciones que inhiben parte de la transformacion
reversa y que se originan porque las tensiones alcanzadas durante la deformacion plastica de la

fase martensitica son mayores en los ensayos de impacto.
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Figura 3.47: Comportamiento a impacto-fatiga del NiTi para ciclos de carga y descarga hasta el 4%

en deformacion.
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Figura 3.48: Comportamiento a impacto-fatiga del NiTi para ciclos de carga y descarga hasta el 6%

en deformacion.
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Figura 3.49: Comportamiento a impacto-fatiga del NiTi para ciclos de carga y descarga hasta el 9%

en deformacion.

3.5.3 Efecto de la fatiga a impacto sobre las tensiones de transformacion

La tensiones de transformacion disminuyen al aumentar el nimero de ciclos de deformacion,
figura 3.50, tal y como se describe en la literatura para velocidades de deformacion cuasi-estaticas,
10* g™ [Tanaka et al., 1996; Tobushi et al., 1998; Eggeler et al., 2004]. Ademas, esta disminucién es

mas acusada a medida que aumenta la deformaciéon maxima de los ciclos previos. Sin embargo, se
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puede observar que esta degradacion se mitiga en cierto grado cuando la velocidad de deformacién
aumenta hasta los niveles de impacto. A altas velocidades, la degradacion de la tensiéon solo es
significativa para deformaciones maximas elevadas, como por ejemplo cuando se produce la
deformaciéon elasto-plastica de la fase martensitica. Este comportamiento indica que los
mecanismos de degradacion no solo dependen de la deformacién maxima de los ciclos previos, sino
que ademas también esta influida por la velocidad de deformacion. Por otra parte, en impacto, la
disminucién de la tensién de transformacion tras 100 ciclos es solamente un poco mayor para la
transformacion directa que para la reversa, figura 3.50, mientras que los resultados obtenidos en la
bibliografia para velocidades de deformacion en el rango 10™ — 10° s™, muestran una disminucién

mucho mas evidente de la transformacion directa [Tanaka et al., 1996].
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Figura 3.50: Efecto de la deformacion ciclica sobre las tensiones de transformacion, para diferentes
velocidades y maximas amplitudes de ciclo, a) durante la transformacién directa, b) durante la

reversa.

El mecanismo de degradacion de las tensiones de transformacion cuando el proceso de
deformacion es isotermo, baja velocidad de deformacion 10" s, se relaciona con la estabilizacion
de cierta cantidad de martensita que hace disminuir la tension necesaria para las sucesivas
transformaciones [Miyazaki et al., 1986; Miyazaki, 1990]. El aumento de la densidad de
dislocaciones durante el movimiento ciclico de la intercara austenita-martensita, crea campos de

tensiones que permiten la estabilizacion de parte de la fase martensitica.
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Sin embargo, en el presente trabajo se observa que, a pesar de que la degradacion de las
tensiones a impacto es menor, los pequefos picos de martensita estabilizada principalmente
observables alrededor de los planos (110)g, en el patrén de difraccion de la figura 3.51, muestran un
mayor grado de estabilizacion de martensita para el caso de impacto que para el caso de
deformacion a 10" s™. Ademas, se observa que el mayor grado de estabilizacién de martensita
ocurre en las probetas en las que el ciclo de deformaciéon ha sido mayor, incluso aunque éstas
hayan sido deformadas un menor numero de ciclos. La mayor amplitud del ciclo origina mayores
tensiones maximas que dan lugar a una mayor deformacion plastica y, por lo tanto, un aumento de
la deformacion permanente tras el ensayo, como se puede observar en los ensayos de impacto de
la figura 3.49. Esto es indicativo de que la estabilizacion de martensita no esta tan directamente
ligada con la degradacion de las tensiones de transformacion, sino que mas bien con la aparicion de
deformaciones permanentes tras los ensayos; y se origina cuando las tensiones son suficientemente

altas como para propiciar un alto grado de deformacion plastica de la fase martensitica.

Los campos de tensiones originados durante la deformacién si que se pueden relacionar de
forma mas directa con la disminucion de la tension de transformacion al aumentar el nimero de
ciclos. Estos campos de tensiones pueden asistir el crecimiento de ciertas variantes de martensita a
lo largo de direcciones favorables a la tension externa disminuyendo asi las tensiones necesarias
para las posteriores transformaciones. Este hecho es observable en el patron de difraccidon de la
figura 3.51, que muestra un ancho mayor del pico principal (110)g, para la probeta ciclada a 10" s™
que para la de impacto. Esto puede estar asociado a la existencia de mayores campos de tensiones
internas para el caso de la probeta deformada a baja velocidad, que pueden hacer disminuir en
mayor medida las tensiones de transformacion a pesar de que sea menor la cantidad de martensita

estabilizada.
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Figura 3.51: Patrén de difraccion del NiTi antes y después de la induccion de dafio por fatiga para

diferentes velocidades de deformacion.
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La principal reduccién de las tensiones de transformacion ocurre para los 20 primeros ciclos,
mientras que el comportamiento se estabiliza a partir del ciclo 50. Se observa por lo tanto una
saturacion en cuanto a la degradacién por ciclado, en la que tras cada ciclo se hace mas complicado
el incremento de la densidad de dislocaciones dando lugar a un comportamiento estable. La tension
final que se alcanza al estabilizarse el comportamiento depende de la amplitud del ciclo y de la
velocidad de deformacion, figura 3.50. Estas consideraciones adquieren una gran importancia
cuando el material debe ser entrenado para obtener un comportamiento estable antes de su puesta
en servicio o de cara al disefio de aplicaciones de impacto.

3.5.4 Efecto de la fatiga a impacto sobre la energia disipada

La energia disipada en cada ciclo de deformacion se reduce al aumentar el nimero de ciclos sea
cual sea la velocidad de deformacion, pero esta reduccion es menor para el caso de impacto, figura
3.52. Esto es debido a que a bajas velocidades, la rapidez con que disminuyen las tensiones
directas es mayor que las reversas, mientras que en impacto no lo es tanto, figura 3.50. En cualquier
caso, la energia disipada se estabiliza a partir del ciclo 50 de deformacion, mientras que la principal

degradacion ocurre en los primeros 20 ciclos, de forma similar que las tensiones de transformacion.
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Figura 3.52: Efecto de la deformacion ciclica sobre la energia disipada en un ciclo de carga y

descarga para diferentes velocidades y maximas amplitudes de ciclo.
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3.6 Modelo de material

3.6.1 Introduccién

El estudio del comportamiento termomecanico del NiTi, adquiere su mayor importancia cuando
este conocimiento es utilizado como herramienta de disefio para el desarrollo y mejora de cualquier
aplicaciéon en la que estos materiales estén presentes. Hoy en dia, la utilizacion de herramientas
informaticas se muestra como una pieza clave en cuanto a la explotacion de los conocimientos
adquiridos experimentalmente debido a su eficiencia en términos de coste y tiempo. Por ello, es
necesario el desarrollo de modelos que relacionen las caracteristicas de los materiales con la
respuesta de los mismos para su implementacion en herramientas de analisis explicitas y, cuando
se habla de aplicaciones ante impacto, adquiere especial relevancia la implementacion en esos

modelos del efecto de la velocidad de deformacion.

Existe una notable cantidad de trabajos en la bibliografia que abordan el tema de la
modelizacion del comportamiento termomecanico de las AMF. En el reciente trabajo de [Lagoudas,
2008] se ofrece una interesante recopilacion de los mas importantes. El interés ingenieril centra su
atenciéon en los modelos fenomenoldgicos que describen el comportamiento macromecanico del
material. Estos modelos relacionan mediante ecuaciones constitutivas variables termodinamicas y/o
mecanicas de un sistema fisico, como pueden ser la tensién, deformacién, temperatura, etc., de tal
forma que a partir de parametros cuantificables experimentalmente y una serie de condiciones
iniciales o de contorno, sea posible la observacion de la evolucion de dichas variables. La
formulaciéon original de este tipo de modelos fenomenoldgicos basada en la energia libre de
Helmholtz, parte del trabajo de [Tanaka, 1986]. Liang y Rogers formularon un modelo basado en la
ecuacion constitutiva desarrollada por Tanaka pero proponiendo una ley cosenoidal de la evolucion
de la martensita [Liang y Rogers, 1990], frente a la exponencial del modelo de Tanaka. Mas tarde,
Brinson introdujo una nueva variable que permitia la diferenciacion entre martensita inducida por
temperatura e inducida por tensién [Brinson, 1993]. Posteriormente [Auricchio y Sacco, 1997]
describieron la superelasticidad en condiciones isotérmicas utilizando un modelo basado en la
plasticidad. Para ello utilizaron el diagrama de fases tensidén-temperatura. A partir de estos modelos
y otros similares se han desarrollado multitud de trabajos que capturan diversos aspectos del
comportamiento de las AMF. Sin embargo, el complejo comportamiento de estas aleaciones dificulta
en gran medida la implementacion del efecto de la velocidad de deformacion, pieza clave para el
disefio y desarrollo de aplicaciones de impacto. La dificultad radica principalmente en la expresion,
mediante ecuaciones constitutivas, de la interaccion entre la temperatura, velocidad de deformacién
y tensién. La transformacion martensitica es una transformacion de primer orden con un caracter
exotérmico durante la transformacion directa y endotérmico durante la reversa. Este hecho unido a
la extremada sensibilidad de la respuesta en tensién de estas aleaciones con la temperatura,
provoca que la variacion de la velocidad de deformacion afecte de manera inequivoca a la respuesta
mecanica del material, ya que cualquier estado fuera de las condiciones de deformacion isotérmicas
modifica la temperatura y, por lo tanto la tension. El problema radica en que la cantidad de calor que

permanece en el material, no sélo depende de la velocidad de deformacién, sino que también esta
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también influido por factores ajenos al comportamiento del material como pueden ser factores
geométricos o ambientales. Algunos trabajos han optado por la introducciéon de ecuaciones
adicionales de balance energético para relacionar la velocidad de deformacion con la variacion de la
temperatura y asi poder obtener la respuesta del material [Ivshin y Pence, 1994; Vitiello et al., 2005;
Schmidt, 2006]. El problema estriba en conocer qué porcentaje del calor de la transformacion se
emplea realmente en calentar el material. En general estos trabajos resuelven este inconveniente
teniendo en cuenta el intercambio de calor con el medio debido a la conveccién. Sin embargo, el
coeficiente de conveccion es extremadamente variable y dificili de medir con exactitud, y
generalmente se considera dentro de un amplio rango incluso para las mismas condiciones
ambientales. Debido a esto, el problema acaba reduciéndose en la practica al ajuste de un valor de
coeficiente de conveccion tal que la respuesta del modelo se acerque lo mas posible a los valores

experimentales, sin que el modelo plasme de forma fenomenoldgica el comportamiento real.

Por otra parte, no se ha observado en la bibliografia consultada, ninglin modelo que tenga en
cuenta de forma global los suficientes aspectos del comportamiento de las AMF como para
reproducir de forma fiable el comportamiento histerético de la propiedad superelastica de estas
aleaciones hasta velocidades de deformacion de impacto. Algunos modelos sélo son capaces de
captar la sensibilidad de la tensién con la temperatura [Auricchio y Sacco, 1997]. Otros implementan
el efecto de la velocidad de deformacion como se ha comentado anteriormente [Vitiello et al., 2005;
Schmidt, 2006], pero los resultados no reproducen con precision el comportamiento a impacto. De
cara a reproducir con mayor precision la histéresis de la transformacién inducida por tension,
algunos modelos modifican la tensién reversa en funcién de la deformaciéon maxima [Graesser y
Cozzarelli, 1991] mientras que otros tienen en cuenta la deformacion plastica residual por

deformacién plastica/estabilizacion de martensita [Govindjee y Kasper 1999].

A partir de esta problematica, se ha observado la necesidad de obtener un modelo de material,
capaz de reproducir con precision el comportamiento histerético superelastico de las AMF en forma
de hilo incorporando el efecto de la velocidad de deformacion, y su implementacién numérica en un
programa comercial de calculo. En general, las ecuaciones constitutivas se derivan de leyes
universales de la fisica, aunque este término también se utiliza para cualquier relacién entre
magnitudes fisicas especificas de un problema dado. Por ello, los modelos macromecanicos han
sido desarrollados bien mediante argumentos clasicos de las leyes de la fisica, mediante datos

experimentales macroscépicos o bien mediante una mezcla de los dos.

3.6.2 Descripcion del modelo

A partir de los datos experimentales obtenidos en los capitulos anteriores, se ha desarrollado un
modelo cuatrilineal de caracter fenomenoldgico, en el que se diferencian los estados austenitico,
martensitico, de transformacion y de deformacion plastica de la fase martensitica. Este se basa en el
diagrama de fases tension-temperatura y, ademas de tener en cuenta el efecto de la temperatura,
incorpora el efecto de la velocidad de deformacion sobre las tensiones de transformacion y el efecto
de la deformacion maxima sobre las tensiones de transformacion reversas, mediante la modificacion

del diagrama de fases, figura 3.53. Ademas, se ha tenido en cuenta la variacion de moddulos
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elasticos entre la fase martensitica durante la carga y la descarga debido a los distintos mecanismos

de deformacion, y el endurecimiento por deformacion y la deformacién permanente debidos a la

plasticidad de la fase martensitica. Para la calibracion del modelo son necesarios 17 parametros

cuantificables experimentalmente, y obtenibles a partir del diagrama tensidon-temperatura, de

ensayos de traccion con transformacion completa y hasta la rotura para condiciones de deformacion

isotérmicas y adiabaticas, tabla 3.2.

Tabla 3.2;: Parametros necesarios para la calibracion del modelo.

A partir del diagrama tensidn-temperatura [figura 3.53]

CM Variacion de la tension con la temperatura (Transformacion directa) 5,9 MPa-K”
CA Variacion de la tensién con la temperatura (Transformacion reversa) 6,7 MPa-K-1
A partir del ensayo de traccion con transformacion completa
Para condiciones de deformacién isotérmicas [figura 3.54(a)]
O'i';f) Tension de transformacion directa 540 MPa
O-i?o Tension de transformacion reversa 353 MPa
EA Médulo de Young de la fase austenitica 63 GPa
EMIC:)rga Médulo de Young de la fase martensitica durante la fase de carga 21,2 GPa
EMDescarga Maodulo de Young de la fase martensitica durante la fase de descarga 34,5 GPa
gilgo Deformacion para la transformacion completa extrapolada a tension nula 0,042 mm/mm
A partir del ensayo de traccion hasta larotura
Para condiciones de deformacién isotérmicas [figura 3.54(b)]
J(')VI Limite de tension elastica para la fase martensitica 1138 MPa
gg/' Limite de deformacion elastica para la fase martensitica 0,1 mm/mm
n Coeficiente de endurecimiento por deformacion 0,67
K Coeficiente de resistencia 2,614 GPa
JM Tensién de rotura 0,133 mm/mm

u

A partir del ensayo de traccion con transformacion completa
Para condiciones de deformacién adiabaticas [figura 3.55(a)]

o':g Tension de transformacion directa 647 MPa
O'a'?j Tension de transformacion reversa 510 MPa

A partir del ensayo de traccidn hasta la rotura

Para condiciones de deformacién adiabaticas [figura 3.55(b)]

EMacdarga Médulo de Young de la fase martensitica durante la fase de carga 15,1 GPa
gal‘d Deformacion para la transformacion completa extrapolada a tension nula 0,021 mm/mm
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3.6.3 Obtencion de parametros para el modelo

A partir del diagrama tensidn-temperatura

La variacion de las tensiones de transformacion con la temperatura queda definida mediante la
ecuacion de Clausius—Clapeyron, ecuacién 3.11, donde C,, define la evolucién de la transformacion

directa y C, la de la transformacion reversa.

1000

800 -

Tension (MPa)

-40 -30 -20 10 0O 10 20 30 40 50 60 7O
Temperatura (°C)

Figura 3.53: Diagrama de fases NiTi.

A partir del ensayo de traccion en condiciones de deformacion isotérmicas

Al igual que para la obtencién del diagrama de fases, obtenido en el apartado 3.2.3, en los
ensayos realizados para la obtenciéon de parametros en condiciones de deformacion isotérmicas, la
velocidad de deformacion debe ser suficientemente baja como para asegurar que no se producen
variaciones de temperatura en la probeta. Por lo tanto, para la obtencién de estos parametros se
han llevado a cabo diversos ensayos en una maquina de ensayos universales INSTRON 4206
mediante control de la velocidad de desplazamiento a una velocidad de deformacion de 10 s™. Del
ensayo con transformacion completa sin deformacién permanente, figura 3.54(a), se obtienen por
ajuste lineal tanto los valores de mddulo elastico de la fase austenitica E,, la deformacion para la

L

transformacion completa extrapolada a tension cero en condiciones isotérmicas & ,

asi como los

maddulos de la fase martensitica durante la carga E y la descarga EM . De este mismo

Carga Descarga
Mio 9

. ‘e . ‘. . M A
ensayo se obtienen también las tensiones de transformacion directa o, y reversa o, en

condiciones isotérmicas, como las correspondientes al 3% en deformacién durante la carga para la
transformacion directa y al 2,5% durante la descarga para la transformacion reversa, segun la norma

[ASTM F2516-06]. Del ensayo de rotura, llevado a cabo en las mismas condiciones que el de

transformacion completa, figura 3.54(b), se obtiene tanto la tensién a la rotura o

4 » como los

valores K, n, O'(;VI y 83" para el calculo de la plasticidad de la fase martensitica descrita con la ley de
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Ludwik [Hill, 1998]. La temperatura de las condiciones isotérmicas TiSO sera tomada como referencia

para el calculo de la variacion de la tension al variar la temperatura ambiental.

o (MPa)
 (MPa)

0 0.0z 0.04 0.08 0.08 0 002 004 006 008 0.1 012 0.14
£ (mm/mm) £ (mm/mm}

Figura 3.54: Parametros obtenibles a partir del ensayo de traccién en condiciones de deformacion

isotérmicas (£ =10*s™).

A partir del ensayo de traccién con transformacion completa en condiciones de

deformacién adiabaticas

En este caso, la velocidad de deformacion durante el ensayo debe ser lo suficientemente alta
como para asegurar que el proceso de deformacién se encuentra cerca de las condiciones
adiabaticas. En el capitulo 3.2, se demuestra que esta condicion se alcanza a velocidades de
impacto a partir de los 10" s™, por lo que para la obtencion de estos parametros se han llevado a
cabo diversos ensayos de impacto instrumentado descritos en el capitulo 3.1, a velocidades de

deformacion de 10" s™. A partir del ensayo con transformacion completa, figura 3.55(a), se obtienen
las tensiones de transformacion directa O';\g y reversa O'aAd en condiciones de adiabaticas [ASTM
F2516-06], mientras que el médulo de Young de la fase martensitica durante la fase de carga en

condiciones adiabaticas EMca,ga, y la deformacién para la transformacion completa extrapolada a
ad

tension cero también en condiciones adiabaticas &, se obtienen mediante ajuste lineal de la zona

de deformacion elastica de la fase martensitica del ensayo de rotura, figura 3.55(b).

1000 + 1400
3 1200
800 +
1000
& a0 & 800
E =5
b 400 4 b 600 1
400
200 4
| 200 -
0 t i 0 2y . i . i : - t {
o] 0.02 0.04 0.06 0.08 0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 012
£ (mm/mm) £ (mm/mm)

Figura 3.55: Parametros obtenibles a partir del ensayo de traccién en condiciones de deformacién

adiabaticas (£=10"s™).
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3.6.4 Fendmenos tenidos en cuenta por el modelo

1.- Efecto de la velocidad de deformacion sobre las tensiones de transformacion

El efecto de la velocidad de deformaciéon ha sido incorporado de manera desacoplada de la
temperatura, mediante el ajuste directo por aproximacion experimental de la evolucién del diagrama

de fases al variar la velocidad de deformacion. Para ello se han obtenido diferentes expresiones de

. . s . . s . s . e M
la variacion de las tensiones de transformacion, tanto para la transformacion directa inicial (o ") y

final (o Mf), como para la reversa inicial (o Ai) y final (o Af), en funcién de la velocidad de
deformacioén. De esta manera se modifica la tensién en funcién de parametros obtenibles a partir de
ensayos experimentales, tal y como se detalla a continuacion, sin tener en cuenta los cambios de

temperatura debidos a las variaciones en velocidad.

la.- Efecto de la velocidad de deformacién sobre las tensiones de transformaciéon

directas

A partir de los ensayos experimentales desarrollados en el capitulo 3.3, la variacion de la tensién
de transformacion directa (o"vI ) en funcion de la velocidad de deformacion ha sido ajustada segun

la ecuacion 3.16 con el criterio de minimizacion del error cuadratico medio. En la figura 3.56 se

puede observar la comparacion entre los datos experimentales y el ajuste obtenido.

IS0

A" (&) =2 (oM oMY arctg(A-£),  A=(iy-i.) " (3.16)
T

La variacion de la tension debido al efecto de la velocidad de deformacion se produce entre el

limite isotérmico (&,,) y adiabatico (£,,) , con una amplitud maxima correspondiente a la diferencia

M

; M i 3
de tensiones entre ambos casos (0, — 0y, ) . Estos valores de tension se definen en ambos casos

como las tensiones de transformacién directas tomadas para el 3% de deformacién, durante un
ensayo de traccion a la velocidad de deformacién correspondiente en cada caso, es decir, por
debajo y encima de los limites isotérmico y adiabatico respectivamente. Estos valores dependen
principalmente de la composicion quimica y del tratamiento térmico aplicado a la aleacion, por lo que
deben ser recalculados cuando estas condiciones varien. En cuanto al parametro A, éste depende
fundamentalmente de la velocidad a la que el calor de la transformacion es disipado de la probeta,
es decir, de la geometria de la misma y las condiciones ambientales, y se define como el inverso de
la media geométrica entre los limites de deformacion isotérmico y adiabatico. En la presente tesis ha

sido calculado para el caso de un hilo de diametro 0,5 mm en unas condiciones ambientales de

.y .. . L M; . M
conveccion natural, para la transformacion directa inicial Ao y para la final Ag" ", tabla 3.3. En
el caso de que la geometria de la probeta o las condiciones ambientales varien considerablemente
estos parametros deben ser recalculados. En el apartado 3.6.7, se discute la validez de estos

valores cuando el diametro del hilo varia entre 0,2 y 1,2 mm.
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Tabla 3.3: Parametros para la obtencion de la variacion de la tension de transformacion directa

(o"vI ) en funcién de la velocidad de deformacion.

Als]
AcMf(g) 245

Ac™M £ (&) 1916

150
100 (@' - o) e ————— w*{
g v
S 50/ —le@M-oM—j it il
b 1 4 i
< b * AWM gyperimental
: ]_ % Ajuste
0 b Jl-". ‘
: éml 1/A ((:viso
|
10° 104 107 10° 10 10° 10" 10°
£ (s™)

Figura 3.56: Variacion de la tension de transformacion directa inicial (O'Mi) en funcién de la velocidad

de deformacioén y parametros de ajuste.

1b.- Efecto de la velocidad de deformacién sobre las tensiones de transformaciéon

reversas

De la misma manera, la variacién de la tension de transformacion reversa (o-A) en funcion de la
velocidad de deformacion ha sido ajustada mediante la ecuaciéon 3.17, también con el criterio de
minimizacion del error cuadratico medio. Igualmente se puede observar la comparacion entre los

datos experimentales y el ajuste obtenido, figura 3.57.

A -2 . A
O ¢ +B-£+D-g (3.17)
&2+C-é+D

AGH (€)=

En este caso, los valores dependientes de la composicion quimica y del tratamiento térmico
. . A A ' . o
aplicado a la aleacion son o,y 0,4,y se definen como las tensiones de transformacion directas

reversas para el 2,5% de deformacién, tomadas durante un ensayo de traccion a una velocidad de
deformacion por debajo del limite isotérmico y por encima del adiabatico respectivamente. Los
parametros B, C y D son los dependientes de la velocidad a la que el calor de transformacién es
disipado de la probeta, y han sido calculados tanto para la tensién reversa inicial como para la final,

tabla 3.4. Si la geometria de la probeta cambia o las condiciones ambientales varian
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considerablemente, estos parametros deberian ser recalculados. Posteriormente, en el apartado

3.6.7, se evalua y discute la validez de estos valores para diametro de hilo entre 0,2 y 1,2 mm.

Tabla 3.4: Parametros para la obtencion de la variacion de la tension de transformacion reversa

(GA ) en funcién de la velocidad de deformacion.

B C D
[MPa s™] [s™ [s?]

Achf(s) 08 0007 1.90x10°

Ac™ £ (&) 81 0,39  0,0003

550

ahi

® ATMi experimental

= Ajuste

10° 10+ 10°* 107 10 10° 101 102

& (s™

Figura 3.57: Variacion de la tension de transformacion directa inicial (o-Ai) en funcién de la velocidad

de deformacion y parametros de ajuste.

2.- Efecto de la deformacién maxima sobre las tensiones de transformacion reversas.

Como se ha observado en el apartado 3.3.4, las tensiones de transformaciéon reversas
disminuyen de forma lineal con el aumento de la deformacién maxima del ciclo debido a los campos
de tensiones creados durante la deformacion plastica de las fase martensitica, que asisten la
transformaciéon reversa. Para tener en cuenta este efecto, se ha incorporado un término que
modifica la tension de transformacién reversa del diagrama de fases en funcion de la maxima
deformacion del ciclo, ecuacion 3.18. En la figura 3.58 se puede observar la comparacion entre los
datos experimentales y el ajuste obtenido de la variacion de tensiones debida a la maxima
deformacién del ciclo.

Ao f (e, )=-3830-(c,, —0,068);  para &, >0,068 (3.18)

max
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A O* (MPa)

250 T
E Para & >6,8%

200 7 Af = 3830 MPa-mm/mm !
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Figura 3.58: Variacion de la tension de transformacion reversa (AaM) en funcién de la deformacién

maxima del ciclo de carga.

3.- Efecto de la deformacion maxima sobre la deformacidn permanente

A medida que aumenta la deformacion maxima del ciclo aumenta la deformacion plastica y la

estabilizacion de martensita, inhibiendo la transformacioén reversa. Este hecho provoca la aparicion

de deformaciéon permanente tras un ciclo de carga y descarga. Se observa que para deformaciones

maximas menores a la de transformacion completa, <7%, apenas aparece deformacion permanente,

sin embargo, a partir de ahi la deformaciéon permanente aumenta exponencialmente, figura 3.59. El

resultado puede aproximarse a la ecuacion 3.19.

g, (MPa)

0.02 T

0.015 +

0,01

0.005

&, =(5,69-107°) %% (3.19)
435386
I &p=(569:10%)
//",‘
— ;""
‘
¥
s

P S R P RS EESY Lt * e \‘l wwwwwwwwwww

0 002 004 006 008 01 012
& (%)

Figura 3.59: Evolucion de la deformacion permanente (¢ ,,) en funcion de la deformacién méaxima del

ciclo.
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4.- Diferenciacion entre el modulo elastico de la fase martensitica durante el proceso de

cargay descarga

Los modulos elasticos de la fase martensitica durante la carga E cage Y @ descarga E
M 0 M Descarga

han sido diferenciados ya que, mientras durante el proceso de descarga el Unico mecanismo de
deformacioén presente se atribuye a la recuperacion elastica de la fase martensitica, durante la carga
ademas de los procesos de deformacion elastica, aparecen también fendmenos de transformacion
residual de austenita, tal y como observan [Liu et al., 2002], e incluso pequefias deformaciones
plasticas. Esto da lugar a evidentes diferencias en la respuesta del material entre la carga y la
descarga que afectan sensiblemente a la histéresis de la transformacion, por lo que se ha optado

por la incorporacion de este efecto en el modelo.

5.- Efecto de la velocidad de deformacién sobre la transformacion martensitica residual

Tal y como se ha comentado, la deformacion elastica de la fase martensitica va acompafiada de
una transformacion residual de austenita [Liu et al., 2002]. Al aumentar la velocidad de deformacion,
la cantidad de austenita que necesita un nivel de tension creciente para transformarse es mayor, lo
que modifica la respuesta tensional en la zona de deformacion elastica de la fase martensitica,
figura 3.60. Esto queda reflejado en dos aspectos, el adelanto del comienzo de la deformacion
elastica de la fase martensitica y la disminucién del médulo aparente de ésta al aumentar la

velocidad de deformacion.

Para tener en cuenta estos aspectos a la hora de modelizar el comportamiento de las AMF, se
ha determinado experimentalmente tanto la evolucion del comienzo de la deformacion elastica de la
fase martensitica, ecuaciéon 3.20, como la de su mddulo elastico, ecuaciéon 3.21, ambas en funcién
de la velocidad de deformacion. Los parametros F y G han sido determinados experimentalmente

siendo 27 s y 15 s respectivamente.

1400
£ (s1)
1200 + 104
— 102
1000 0
— 10’
800 4

o (MPa)

600 | /'“ o

400 4 4

2004 f &
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0 1 2 3 4 5 6 7 & 9 10 11
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Figura 3.60: Influencia de la velocidad de deformacién sobre la deformacién de la fase martensitica y

parametros de ajuste.
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2
E N =E = (E —-E . F.c 3.20
MCarga f (8) M?arga ( MCarga M:arga) arCtg( 8) ( )

1s0 iso d

iso iso

s (&) =¢; %(gL en)-arctg(G- &) (3.21)

6.- Plasticidad de |la fase martensitica

En el modelo también se ha tenido en cuenta el calculo de plasticidad de la fase martensitica ya
que afecta de manera notable tanto al calculo de tensiones como al de energia disipada. Para ello
se ha empleado la ecuacion de Ludwik [Hill, 1998], ecuacién 3.22, en la que la deformacion queda
definida por la ecuaciéon 3.23, siendo la conversion entre las tensiones y deformaciones reales e

ingenieriles las mostradas en las ecuaciones 3.24 y 3.25.

para >0, Oy =00 e + K+ (€ reat)" (3.22)
Ert = Eroal — Enrcal (3.23)

Oy =0(e+1) (3.24)

Erea = IN(s+1) (3.25)

3.6.5 Implementacién numérica

La implementacion numérica ha sido realizada en un programa comercial de calculo MATLAB® v
7.0.1. Para ello, a partir de los parametros definidos anteriormente, otras constantes como diametro
del hilo, longitud inicial y niumero de hilos, y una serie de variables de entrada, se puede calcular la

tension para cada incremento de deformacién. Las variables de entrada serian la temperatura

ambiental T , (donde Tis0 es igual a la temperatura ambiental durante los ensayos isotérmicos, en

este caso 22 °C), velocidad de deformacion & y la deformacion maxima & aunque la

max ’
implementacion numérica se ha llevado a cabo de tal forma que estas dos Ultimas variables de
entrada pueden ser calculadas a partir de la velocidad de impacto y masa de impacto. A partir de
estos parametros y variables se calculan las tensiones y deformaciones de transformacion segun las

ecuaciones 3.26 a 3.31.

oM =op + A £ (£)+Cy (T —Ty,) (3.26)
o =0h + AP (&) +Ac™ (e, ) +Co(T -T,.) (3.27)

M
M =i (3.28)

EA

O_M
g = () +———= (3.29)
E, e T (£)
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A
O —O;
& =g, +M; para &, >&" (3.30)
EMDescarga
A
A _ O
& —E—+5perm (3.31)
A

Y estos valores alimentan un modelo cuatrilineal en el que se diferencian los estados austenitico,
martensitico, de transformacion y de deformacion plastica de la fase martensitica durante la fase de

carga, ecuaciones 3.32 a 3.35, y durante la descarga, ecuaciones 3.36 a 3.39.

Si 0<o<o oc=E, ¢ (3.32)
M M
Si ocM<o<a) c=0"+ [ﬁj (e-&") (3.33)
& —&
Si o' <o<a) oc=0;+ E, o (€ &) (3.34)

.M Y M \n
Si O, <o=<0o Oreal =00 real T K- (‘greal —& real) (3.35)

Si O'iA <o< O'UM Para transformaciones completadas
(3.36)
G = O-max + EMDescarga (8 - gmax)
Para transformaciones incompletas
M M
Ea(er —&nax) T E | poscas (Emax — &) (3.37)
O =0T ™ M '(g_gmax)
(ef —&")
A A
. o; — O,
Si o<o<of o=0 +| —— |- (& - ¢) (3.38)
& &
; M
Si 0<o<o, oc=E,-(e-¢,) (3.39)

3.6.6 Correlaciones teodrico-experimentales

Para comprobar la efectividad del modelo propuesto, a continuacion se presentan y comentan
diferentes comparaciones entre resultados experimentales y simulaciones. En general, se observa
una correcta aproximacion tedrico-experimental al variar la temperatura ambiente del ensayo, figura
3.61. Sin embargo, se observa que el modelo no reproduce la superelasticidad de la transformacion
austenita-fase R que presentan las aleaciones de NiTi bajo ciertas condiciones. La transformacion
austenita-fase R, que soélo es termodinamicamente estable por debajo de cierta temperatura,
consiste en una distorsién romboédrica de la estructura cubica que ocurre de manera gradual al
deformarse la fase austenitica. Esto da lugar a deformaciones recuperables de hasta el 0,8%
[Miyazaki y Otsuka, 1986], tal y como se puede observar en la zona inicial del ensayo a -10 °C de la

figura 3.61. Sin embargo, esta transformacién no ha sido tenida en cuenta en el modelo ya que,
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tanto su deformacién recuperable como su histéresis son un orden de magnitud inferior respecto a la

transformacion de la fase martensitica, y por tanto se han considerado despreciables frente a ésta.

Otro aspecto que no tiene en cuenta el modelo es la variacion de la tensidén durante los
comienzos tanto de la transformacion directa como de la reversa. En el caso de la figura 3.61, el
pico de inicio de la transformacion soélo es visible durante la transformacion reversa ya que, durante
la directa, la concentracidon de tensiones que ocurre en las mordazas enmascara el pico de inicio de
la transformacion directa. En cualquier caso, este efecto no ha sido incluido en el modelo ya que la
histéresis adicional que aporta se puede despreciar frente a la histéresis de la transformacion

martensitica.

w10

71 e ————,

6 45°C |
5 ° i B
£
=
= ‘-1 -, -
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-10eC
2 -
1 S .
=10t

1 1 1 1 1 1
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£ (mmirmm)
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Figura 3.61: Correlacion tedrico-experimental de la respuesta del NiTi para diferentes temperaturas.

En cuanto al efecto de la velocidad de deformacion, el modelo es capaz de predecir la respuesta
para un amplio rango de velocidades y amplitudes de ciclo, figura 3.62(a). lgualmente es sensible al

efecto de la velocidad de deformacién sobre la zona de transformacion residual, figura 3.62(b).

o (Nim2)
o (Wm2)

0% 51
\103 g1
10'4 5—1
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£ [mmdrmm) & (mmimrn)

=

[¥]

i L L L
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Figura 3.62: Correlacion tedrico-experimental de la respuesta del NiTi para diferentes velocidades de

deformacion, a) con transformacioén reversa, b) hasta la rotura.
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3.6 Modelo de material

El modelo también es capaz de representar ciclos de carga y descarga para diferentes
deformaciones maximas tanto a bajas velocidades de deformacion, figura 3.63(a), como a impacto,
figura 3.63(b); asi como las diferencias entre la carga elastica de la fase martensitica y la descarga.
En la figura 3.63 se puede observar otra de las desviaciones del modelo, ya que éste supone que la
descarga de la fase martensitica es totalmente lineal hasta el comienzo de la transformacion
reversa, cuando en la realidad la parte final de la descarga ocurre de manera mas gradual. Mientras
la histéresis asociable a la diferencia de modulos entre la carga y la descarga no puede ser
despreciada por su considerable magnitud, el error que se comete al suponer la descarga totalmente

lineal si que se ha considerado despreciable frente a la histéresis total de la transformacion.

masa impacto=1,1 kg

o (Nin2)
G (Wm2)

S

7

X

L L L I I L I I L 0 L L L L L L L L L L
0 001 002 003 004 005 006 007 008 009 01 0 001 002 003 004 005 006 007 002 003 01
£ (mmimm) £ (mm/mm)

0

Figura 3.63: Correlacion tedrico-experimental de la respuesta del NiTi para ciclos con diferentes

amplitudes maximas, a) a bajas velocidades, b) a impacto.

3.6.7 Validez del modelo para otros diametros

La precision en el calculo de la variacion de las tensiones de transformacion al variar la velocidad
de deformacion, ecuaciones 3.16 y 3.17, queda supeditada al correcto calculo de los parametros de
las tablas 3.3 y 3.4. Estos parametros gobiernan la evolucidon de las tensiones de transformacion
debidas a la variacion de temperatura, por lo que adquieren sentido fisico ya que dirigen la evolucion
transitoria del calor de las transformaciones. Es por esto que corresponden a unas geometrias y
condiciones ambientales concretas, siendo los valores de las tablas 3.3 y 3.4, los correspondientes
al caso de un hilo de diametro 0,5 mm en unas condiciones ambientales de conveccion natural.
Estos valores deberian ser recalculados cuando estas condiciones varien en consideracion, sin
embargo, su calculo es costoso en términos de necesidad de datos experimentales. Es evidente que
la distribucion de calor en geometrias complejas variara considerablemente, por lo que la validez del
modelo propuesto unicamente puede ser considerado para el caso de hilos o formas similares. Sin
embargo, se presenta la incognita de los limites de validez en cuanto al diametro del hilo. Por ello en
este apartado se discute la validez del modelo para ensayos de impacto sobre hilos de diferentes
diametros, entre 0,2 y 1,2 mm, representativos de las geometrias en forma de hilo que actualmente
ofrecen las casas comerciales y de la gran mayoria de estudios en los que se utiliza este tipo de

material.
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Para diametros mayores a 0,5 mm, esto es 0,9 y 1,2 mm, se observa una correcta correlacion
tedrico-experimental tanto en el valor de tensiones de transformacion como en la respuesta tension-
deformacién en general, figura 3.64 y figura 3.65. Esto indica que el intercambio de calor de las
transformaciones y la evoluciéon de la temperatura ocurre de forma similar independientemente del
diametro del hilo, y que los parametros de las tablas 3.3 y 3.4, son validos también para mayores
diametros, al menos hasta los 1,2 mm. Merece la pena destacar que existen ciertas desviaciones
entre la respuesta tedrica y la real, principalmente observables en la deformacién permanente y en
la amplitud de la respuesta transitoria durante la transformacion directa, achacables a la complejidad
del amarre de probetas de este didmetro en ensayos de impacto, y a posibles pequefos

deslizamientos ocurridos en los amarres.
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Figura 3.64: Correlacion tedrico-experimental de la respuesta de un hilo de NiTi de 0,9 mm de

diametro.
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Figura 3.65: Correlacion tedrico-experimental de la respuesta de un hilo de NiTi de 1,2 mm de

diametro.
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Para diametros menores, en este caso 0,2 mm, el valor tedrico se desvia del experimental, figura

3.66(a). Sin embargo, esto no es achacable a que cambie la manera en que el calor de las
: . . . . . M A
transformaciones es intercambiado, sino que las tensiones de transformacion o y o' son

menores, figura 3.66(b). Conocida la gran sensibilidad de las tensiones de transformacion a
pequefias variaciones en la composicién quimica o al tratamiento térmico, y dado que en este caso
la composicién es la misma, la variacion de tensiones es achacable a que el hilo recibe un
tratamiento térmico lo suficientemente diferente como para provocar que las tensiones de
transformaciéon sean menores, concretamente 46 MPa. Una vez corregidas a la baja esta cantidad

M A M A
Oior Opg Y Oy la

en los cuatro parametros de tensiones de transformacion, estos son O, 01 Oa

is0
correlacion tedrico-experimental para el caso de impacto mejora considerablemente, figura 3.66(a).
De este hecho se deduce que los parametros de las tablas 3.3 y 3.4 también son validos también
para diametros menores, al menos hasta los 0,2 mm. Sin embargo, las temperaturas de
transformacion son extremadamente sensibles a pequefas variaciones de la composicion o el

tratamiento térmico, por lo que cuando estos varian es necesaria la correccion de los parametros

. . .. M A M A
que rigen las tensiones de transformacion O, , Oi,» Oy Y Ogy -
1 s’
E] . T . . T T 7 T T .
a) NiTi @ 0,2 mm b) NiTi @ 0,2 mm
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et | e /
I | | £ 1
= ] AR RPN i |1 =
W ] .
@ 5| APl b , |
E e ] = W
: — Experimental -
4 —Cpemena | — Expurmaa
i — Simulacién
: .?“ ] |
i oo 002 003 004 008 008 no7 i 001 002 003 004 005 DOE OD7 008
Defarmacian (rmmfmm) Defarmacién (mm/mrm)

Figura 3.66: Correlacion teérico-experimental de la respuesta de un hilo de NiTi de 0,2 mm de

diametro, a) a impacto, b) a bajas velocidades.

3.6.8 Campo de aplicacién

El conocimiento del potencial de las AMF en cuanto a disipacion de energia se refiere, revaloriza
la utilizacion de modelos y herramientas informaticas para la mejora y optimizacién de recursos en el
desarrollo de aplicaciones. Por ejemplo, en la figura 3.67 se puede observar la evolucién de la
energia que se disiparia en un ciclo de carga y descarga para una deformacion maxima
determinada, en este caso del 7,75%, en funcion de la velocidad de deformacion. La comparativa
con varios casos experimentales indica una buena correlacion teérico-experimental, y el resultado
tedrico permite conocer datos como la velocidad a la que se disiparia la maxima cantidad de energia

o cuales serian las necesidades en el caso de aplicaciones de impacto.
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Figura 3.67: Correlacion tedrico-experimental de la energia disipada en un ciclo de carga y descarga

en funcion de la velocidad de deformacion.

El modelo también permitiria simular el comportamiento global de una estructura formada por
varios hilos como puede ser el ejemplo de la figura 3.68. Aqui se puede observar la respuesta global
que tendrian, en términos energéticos en funcién de la deformacioén, una estructura formada por 100
hilos de diametro 2 mm y longitud 1,5 m que trabaja de forma uniaxial a atraccién cuando una masa

de 400 kg impacta sobre ella.

La estructura seria capaz de frenar esta masa a una velocidad de impacto de 15 m/s, figura
3.68(b), disipando 22 kJ de los 45 kJ del impacto y devolviendo el resto a la masa impactora. El
proceso de frenado se desarrollaria a lo largo de 178,5 mm, lo que permitiria unos valores de
desaceleracion bajos durante el impacto, mientras que los dafios sobre la estructura serian minimos
ya que la deformacion permanente final seria tan sélo del 1,012%, tabla 3.5. A mayores velocidades,
por ejemplo 16,67 m/s figura 3.68(c), la energia de impacto seria mayor que la que es capaz de

almacenar la estructura por lo que ésta superaria el limite de rotura.

Tabla 3.5: Resultado de la simulacién de una estructura integrada por 100 hilos de 2 mm de

diametro y 1,5 m de longitud, ante un impacto de una masa de 400 kg.

Velocidad de  Velocidad de Energia de Energia Deformacion Deformacion

impacto deformacion impacto disipada maxima permanente
m/s  km/h s’ kJ kJ mm %
10 36 6,67 20 4,3 105,5 0,12
15 54 10 45 22,1 178,5 1,012
16,7 60 11,1 55,6 54,1 199,5 Rotura
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Figura 3.68: Simulacion de la evolucion energia-deformacion de una estructura integrada por 100

hilos de 2 mm de diametro y 1,5 m de longitud soportando el impacto de una masa de 400 kg a

diferentes velocidades, a) 10 m/s, b) 15 m/s, c) 16,67 m/s.
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3.7 Resistencia de la intercara de union entre el NiTi y la matriz

termoplastica pCBT

3.7.1 Introduccién

Las excelentes caracteristicas mecanicas que presentan las AMF de NiTi cuando son sometidas
a cargas de impacto hacen de estos materiales unos buenos candidatos para ser utilizados como
refuerzos en materiales compuestos con el fin de mejorar el comportamiento del material para
impactos de baja energia. En la bibliografia revisada se han encontrado diversos trabajos que tratan
este tema [Paine y Rogers, 1994a; Tsoi et al., 2003; Kang et al., 2007]. La mayoria de los materiales
compuestos realizados hasta la fecha que utilizan como refuerzo AMF lo hacen sobre una matriz
termoendurecible, sin embargo, en la presente investigacion se ha utilizado una matriz termoplastica
debido a su mayor ductilidad y resistencia, y a su baja viscosidad durante el procesado tal y como se
describe en el apartado 2.1.2. Se trata de un oligomero ciclico de tereftalato de butileno (CBT), cuyo
procesado se realiza mediante polimerizacion reactiva a muy baja viscosidad y que tras el

procesado se obtiene una matriz de polibutilén tereftalato (pCBT).

Un aspecto muy importante a tener en cuenta a la hora de fabricar un material compuesto, es la
adhesion de la intercara entre la matriz y la AMF, que debe ser lo suficientemente resistente como
para transmitir los esfuerzos a las fibras. En la bibliografia se han encontrado diversos trabajos
sobre ensayos de pull-out y modelizaciéon de los mismos [Jonnalagadda, 1997; Schrooten et al.,
2002; Poon et al., 2005] a bajas velocidades de deformacién. Sin embargo, la utilizacién de este
ensayo cuasi-estatico no puede considerarse valido para la caracterizacion de la intercara en
nuevos materiales compuestos para aplicaciones de impacto, ya que tanto las propiedades
mecanicas de los materiales poliméricos como las de las AMF de NiTi son enormemente
dependientes de la velocidad a la que son deformados, tal y como se ha comprobado en la presente
tesis. Ademas, se desconoce el efecto que produce el aumento de temperatura que se produce
durante la transformacion inducida por tension a impacto sobre la integridad de la intercara. Por todo
ello, es esencial la obtencion de las propiedades mecanicas de la intercara entre el NiTi y la matriz
termoplastica pCBT no sélo a velocidades cuasi-estaticas si no también cuando la decohesién entre
ellas se produce a velocidades de impacto. Ademas, es necesario tener en cuenta el acabado
superficial del refuerzo, ya que éste influye en la resistencia de la intercara refuerzo-matriz
[Jonnalagadda, 1997]. Jonnalagadda analizé en este trabajo la adherencia del NiTi sobre distintos
materiales y comparo las tensiones de delaminado del NiTi en matrices poliméricas concluyendo
que el mejor tratamiento superficial para una mayor adherencia es el sandblasted, que consiste en
un atomizado de finas particulas de arena sobre el material para aumentar la rugosidad superficial.
Otras posibilidades para una buena unién consistirian en la adherencia mediante una capa de 6xido

[Schrooten et al., 2002], o realizando un decapado de la superficie con acido [Gabry et al., 2000].

Teniendo en cuenta todas estas consideraciones, y con el fin de evaluar el efecto de la
velocidad de deformacion sobre la resistencia de la intercara NiTi/pCBT para diferentes acabados,

en el presente capitulo se presentan los resultados obtenidos de resistencia de la intercara tanto a
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velocidades de deformacion cuasi-estaticas, 10* s™', como a impacto, 10? s, para dos acabados
superficiales diferentes, sandblasted, o decapado mediante chorro de arena, y pickled, o decapado
con acido [Zurbitu et al., 2009f]. En los ensayos de baja velocidad, ésta ha sido seleccionada de
manera que exista suficiente tiempo para permitir que el calor de la transformacién se evacue de la
probeta sin influir sobre las tensiones de transformacion, 0,0025 mm/s, y han sido llevados a cabo
en una maquina de ensayos universales Instron 4206. Para los ensayos de impacto se ha empleado
en método de impacto-traccién instrumentado presentado en el capitulo 3.1, y se ha empleado la
maxima velocidad que permite la instrumentacion, 3700 mm/s. Todos los ensayos han sido

realizados a una temperatura de 22 °C.

3.7.2 Probetas Pull-out

En la figura 3.69 se muestran las dimensiones de las probetas utilizadas y se puede observar
una muestra de las mismas. Estas han sido disefiadas teniendo en cuenta las medidas de los
utillajes de amarre de la maquina convencional de traccién y la maquina de impacto-tracciéon
instrumentada. En la fabricacion se controla la longitud embebida, 8 mm, y se ha dejado material

suficiente de matriz para poder realizar el amarre sin ejercer compresion sobre la longitud embebida.

A-A

& mm

e @05 mm

-

Figura 3.69: Probeta utilizada para el ensayo pull-out.

NiTi

El proceso de fabricacion ha sido el siguiente. En un molde de aluminio de tres placas, figura
3.70, se colocan los refuerzos de NiTi entre las dos placas superiores de forma que queden
centrados respecto a la cavidad del molde y la longitud embebida sea controlada. La tercera placa
ejerceria de base del molde. Entre todas las placas se colocan tiras de teflon expandido para

asegurar la estanqueidad de la cavidad y finalmente se mantienen unidas mediante tornillos.

Figura 3.70: Molde de aluminio para la fabricacion de las probetas para los ensayos pull-out.
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El conjunto se introduce en un horno a una temperatura de 240 °C hasta su completa
homogeneizacion. Se vierte la resina CBT en la cavidad del molde y se mantiene la temperatura de
240 °C durante 20 minutos para que polimerice. Tras ello, se realiza un templado al agua para
minimizar el grado de cristalizacion disminuyendo asi la fragilidad de la matriz. En la figura 3.71 se

muestra la probeta retirada del molde, que se corta para obtener las probetas de la figura 3.69.

Figura 3.71: Probeta de pCBT reforzada con hilos de NiTi.

3.7.3 Efecto de la velocidad de deformacién y acabado superficial

La resistencia de la intercara NiTi/pCBT es mayor a impacto que a velocidades de deformacion
cuasi-estaticas, figura 3.72, y en cualquier caso la fuerza que soporta es mayor que la necesaria
para inducir la transformacion martensitica por tension en el refuerzo de NiTi, como evidencia la
aparicion de una zona de transformacién a tensién constante. Este plateau de transformacion es
mayor a impacto debido al proceso de auto-calentamiento que se produce durante el proceso
exotérmico de la transformaciéon directa. Mientras a bajas velocidades de deformacion existe
suficiente tiempo para permitir que el todo el calor de la transformacién sea evacuado del refuerzo, a
velocidades de impacto el tiempo se reduce drasticamente (< 1ms), el proceso de deformacién se
aproxima a las condiciones adiabaticas y el calor no puede ser evacuado del refuerzo empleandose
en aumentar la temperatura del mismo, aumentando por lo tanto la tension de transformacion. A
partir de los ensayos realizados se observa que este aumento es de 194 + 33 MPa, lo que
corresponderia a un aumento de temperatura de 32,9 + 5,6 °C segun la ecuacién 3.11.
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Figura 3.72: Ensayos de pull-out de hilos de NiTi embebidos en matriz pCBT, a) a velocidades cuasi-

estaticas, b) a velocidades de impacto.
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En lo que se refiere a la evolucion de la velocidad de deformacion durante el ensayo de pull-out
merece la pena resaltar lo siguiente. En los ensayos realizados a bajas velocidades mediante
maquinas de ensayos universales, el desplazamiento puede ser controlado alcanzandose una
velocidad de deformacion constante. Sin embargo, en los ensayos de impacto-traccion
instrumentado, sélo es posible establecer la velocidad de deformacion inicial, quedando ésta
incontrolada y con una tendencia decreciente a merced de las pérdidas energéticas, figura 3.73.
Para la configuracién aplicada en los ensayos de impacto, la energia es lo suficientemente elevada
como para que las pérdidas no sean significativas y la caida de la velocidad durante el ensayo de

pull-out es menor al 2%, por lo que puede considerarse constante a lo largo de todo el ensayo.
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Figura 3.73: Evolucion de la velocidad durante un ensayo de pull-out a impacto.

En cuanto al efecto del acabado superficial sobre la resistencia de la intercara NiTi/pCBT, la
mayor residencia observada para el caso de impacto corresponde al acabado sandblasted, figura
3.72(b), y puede ser consecuencia de la mayor rugosidad mostrada en la direccion longitudinal o de
aplicacion de la carga observada en la figura 3.74. Mientras la rugosidad del hilo con el acabado
pickled aparece preferentemente a lo largo de la direcciéon circunferencial, en el acabado
sandblasted ésta es mas uniforme.

a)

Figura 3.74: Rugosidad del refuerzo de NiTi sin embeber, a) sandblasted, b) pickled.

Sin embargo, cuando la velocidad de deformacion se sitia en el rango cuasi-estatico, la
resistencia de la intercara no parece depender en gran manera del acabado superficial del refuerzo,

tal y como se evidencia en la figura 3.72(a). Esto puede ser debido a que a pesar de la mayor
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rugosidad mostrada por el refuerzo en la direccion longitudinal para el acabado sandblasted, la
matriz que queda adherida al refuerzo tras el ensayo se distribuye de una forma muy similar
independientemente del acabado superficial. En cualquiera de los casos, la matriz de pCBT,
mostrada en blanco en la figura 3.75, es arrancada del refuerzo con una distribucién homogénea,
dejando ver zonas de longitud menor a 200 pm, donde la matriz ha sido totalmente arrancada del
refuerzo. Por el contrario, el pCBT que queda adherido al refuerzo tras los ensayos de impacto
muestra una distribucion muy diferente a los ensayos realizados a bajas velocidades, mostrando
fibras de matriz deformadas pero todavia adheridas al del refuerzo, figura 3.76. Por una parte se
observa una menor cantidad de matriz adherida al refuerzo, lo que indica un mayor consumo de
energia durante la decohesién de la intercara. Y por otra parte, el alto grado de deformacion plastica
de las fibras de matriz todavia adheridas al refuerzo, que hacen pensar en una mayor resistencia de
la matriz a ser arrancada. Esto puede explicar las diferencias, en cuanto a resistencia de la
intercara, entre los ensayos de impacto y los llevados a cabo a velocidades cuasi-estaticas.
Ademas, y a diferencia de lo ocurrido para bajas velocidades, la distribucion de la matriz observada
en la figura 3.76 es diferente para cada acabado superficial variando asi la resistencia de la intercara
en cada caso, tal y como se puede observar en la figura 3.72(b). La menor rugosidad del refuerzo en
la direccion longitudinal para el acabado pickled, puede ayudar a que la matriz se despegue del

refuerzo tal y como se observa en el detalle de la figura 3.76(b).

a) b)

Figura 3.75: Rotura de la intercara NiTi/pCBT a velocidades cuasi-estaticas (0,0025 mm/s), a)
sandblasted, b) pickled.

Figura 3.76: Rotura de la intercara NiTi/pCBT a velocidades de deformacién de impacto (3700
mm/s), a) sandblasted, b) pickled.
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3.8 Material compuesto NiTi/pCBT

3.8.1 Introduccién

La reciente incorporacion de AMF como refuerzo en materiales compuestos para la mejora de
propiedades ante impacto ha sido tratada por muy pocos equipos, por lo que el numero de

publicaciones al respecto es muy reducido. De entre estos trabajos cabe destacar los siguientes.

Como pioneros en la materia, Paine y Rogers embebieron AMF de NiTi en forma de hilos de 0,3
mm de diametro en un material compuesto de fibra de carbono y epoxy [Paine y Rogers, 1994a]. La
idea que emplearon fue utilizar la capacidad de disipar energia mediante la transformacion inducida
por tension de las AMF, con lo que mejoraban la resistencia ante impacto mediante la reduccion del

area delaminada y el aumento de la energia absorbida.

Posteriormente Tsoi y sus colaboradores embebieron hilos de 0,15 mm de diametro de NiTi en
una matriz epoxy reforzada con fibra de vidrio [Tsoi et al., 2003]. En este caso estudiaron la
influencia del volumen de fibra del hilo embebido y su posicion respecto a la fibra neutra en el
comportamiento ante impacto mediante ensayos de caida de dardo. Concluyeron que para impactos
de baja velocidad, la adiccion de AMF apenas era eficaz, aunque para ciertas condiciones concretas

se observaba un aumento de la resistencia al impacto en los compuestos.

En paralelo, Lau y sus colaboradores también embebieron hilos de AMF de NiTi, en este caso de
0,22 mm diametro, en una matriz epoxy reforzada con fibra de vidrio para reducir el riesgo de
delaminacion y mejorar el comportamiento ante impactos de baja velocidad [Lau et al, 2004]. Los
resultados, ensayando las probetas mediante caida de dardo, muestran que la adiccion de AMF
ofrece algunas ventajas como son el aumento de la resistencia del material, la reduccion del nimero
de roturas translaminares y minimizacion de la zona dafiada en el impacto asi como un aumento de

la rigidez del compuesto.

En el estudio de Meo y sus colaboradores de 2005, se emplearon como refuerzo hilos de NiTi de
0,5 mm de diametro, en una estructura compuesta de fibra de carbono y epoxy para reducir el dafo
ante impacto [Meo et al., 2005]. Al introducir las AMF, consiguieron aumentos de la resistencia al
dafio con la conclusion de que cuanto mas cerca se encontraban los hilos de AMF a la zona de
impacto y mayor era su densidad, la delaminacion se reducia en mayor medida y aumentaba la
cantidad de energia absorbida en el impacto. Ademas, se corrobord que cuanto mayor era la

energia de impacto, mayor era la influencia del refuerzo de las AMF.

En el trabajo mas reciente Pappada y sus colaboradores, emplearon también una resina epoxy
reforzada con hilos de NiTi de 0,1 mm de didmetro [Pappada et al., 2009]. Concluyeron que la
principal mejora de la utilizacion de AMF es el aumento de la resistencia a impacto-fatiga. El empleo
de refuerzo adicional de fibra de carbono aumenta el indice de ductilidad a la rotura (razén entre la
energia absorbida durante la propagacién de la fisura y la formaciéon de la misma), mientras que el

refuerzo con fibra de vidrio mejora la resistencia a fatiga.
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Tal y como se destaca en la revision del estado del arte, las AMF han sido comunmente
embebidas en matrices termoestables, mas fragiles que las termoplasticas y dotadas de una menor
resistencia especifica ante impacto. Este hecho indica que es posible que todavia no se haya podido
aprovechar todo el potencial que poseen estas aleaciones en aplicaciones de impacto, por lo que se
observa la oportunidad de indagar en el estudio de la incorporacion de AMF como refuerzo en
matrices termoplasticas, para la mejora de la resistencia al dafio ante cargas de impacto y el
aumento de la absorcién de energia, ya que en ningun caso se han empleado para ello matrices

termoplasticas.

3.8.2 Materiales y fabricacion de las probetas

El escaso empleo de matrices termoplasticas en la fabricacion de materiales compuestos
reforzados con AMF estriba en la dificultad de procesado debido a la alta viscosidad que poseen en
estado fundido. Este hecho dificulta la integracion de los refuerzos, ya que para la transformacion
son necesarias altas presiones, que pueden dar origen a arrastramientos de las fibras; y altas

temperaturas, que pueden modificar las propiedades de los refuerzos de AMF.

Para superar estas dificultades, se ha empleado como matriz una resina termoplastica capaz de
polimerizar reactivamente, y cuya principal caracteristica es que puede ser procesada a muy baja
viscosidad, lo que permite que estos materiales puedan ser transformados como las resinas
termoestables mediante procesos de transformacion de infusion de baja presion, como puede ser el
moldeo por transferencia de resina Resin Transfer Moulding (RTM). Esto permitiria la correcta
impregnacion de las fibras de refuerzo sin que sean arrastradas optimizando asi la integridad de la
intercara para la correcta transmision de las cargas. Concretamente se ha optado por un oligomero
ciclico de tereftalato de butileno (CBT) que permite ser transformado mediante polimerizacion
reactiva y que tras su procesado se obtiene un termoplastico ingenieril, polibutilen terefalato (pCBT).
En el capitulo 2.1.2, se puede encontrar una descripcion mas detallada de las caracteristicas del
material seleccionado. También se ha empleado un refuerzo de fibra de carbono de tejido plano de

alta resistencia (0°/90°) y 200 g/m? (ref. 43199) suministrado por Hexcel.

En cuanto al material con memoria de forma para el refuerzo, se ha optado por emplear una
aleacion equiatomica de NiTi, en forma de hilo, con comportamiento superelastico a temperatura
ambiente. De la misma manera, en el capitulo 2.1.1 se presenta de forma detallada tanto la

descripcion completa del material de refuerzo como la justificacion de la eleccion del mismo.

A partir de los materiales seleccionados, se han fabricado diferentes probetas de material
compuesto por pCBT reforzado con un 34% en volumen de fibra de carbono (volumen calculado
segun la norma ASTM D 3171-76), en los que han sido embebidos hilos de NiTi siguiendo las
disposiciones de la tabla 3.6, de tal forma que se han obtenido diferentes porcentajes de AMF para
diferentes configuraciones de colocacion del refuerzo. De esta manera han sido obtenidos cuatro

tipos de probeta:
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v' pCBT + FC 34% sin refuerzo de NiTi.

v pCBT + FC 34% con un 2,5% de refuerzo de hilos de NiTi colocados lejos de la fibra
neutra y unicamente a un lado de ésta.

v" pCBT + FC 34% con un 5,1% de refuerzo de NiTi posicionado a la misma distancia de la
fibra neutra que en el caso anterior pero esta vez colocado de forma simétrica respecto de

ésta.
v' pCBT + FC 34% con un 9,7% de refuerzo de NiTi colocado en la fibra neutra.

Tabla 3.6: Disposicion de los refuerzos de AMF y los laminados de fibra de carbono para los

diferentes materiales compuestos fabricados.

Material | FC(%Vol.) AMF(%Vol.) Disposicion Probeta
Fibra
pCBT Neutra 5 Capas FC
+ 0 S B _
FC I 5 Capas FC
L

1 hilo de NiTi ¥ 0,5 mm

cada 2,5 mm
/2 Capas FC
2,5+0,25
(0°) PR semere | Jos
34% 5 Capas FC
0
10 Capas
Tejido 1hilo de NiTi £ 0.5 mm
pCBT (0°/90°) /] cada 2.5 mm
+ 2 Capas FC
FC 510,47 P 3 Capas FC 3/5
(0°) Ly T
+ 3 Capas FC 5
NiTi 2 Capas FC
1 hilo de NiTi ¢¥ 1,2 mm
}i cada 3,35 mm
= -
9,7i0,13 F M. ] 5 Capas FC
) | - fee—— -
5 Capas FC

Estas probetas fueron fabricadas mediante el proceso RTM (Resin transfer moulding)
[Agirregomezkorta et al., 2008]. El oligémero precursor (CBT) fundido a 230 °C, se inyecté6 mediante
vacio en un molde cerrado precalentado también a 230 °C, donde habian sido colocados
previamente los refuerzos de carbono y NiTi segun lo indicado en la tabla 3.6. Posteriormente se
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bajo la temperatura del molde hasta los 190 °C, y se mantuvo durante 30 minutos seguido de un
enfriamiento al aire. Tras el desmoldeo se obtuvieron laminados de NiTi/pCBT/FC de dimensiones
235 x 235 x 3,5 mm?, figura 3.77(a). En cada placa se dispone una zona en la que se prescinde de
la colocacion de los refuerzos de NiTi, lo que garantiza la produccion de probetas con y sin refuerzo
obtenidas de la misma placa, eliminando asi la influencia de la variabilidad del proceso y permitiendo
obtener resultados comparables entre los diferentes tipos de probeta. Las dimensiones finales de las

probetas 100 x 13,5 x 3,5 mm?, figura 3.77(b), fueron obtenidas mediante corte por chorro de agua.

Espesar 3.5 mm

| 235 mm ]

Figura 3.77: a) Placa de NiTi/pCBT/FC obtenida mediante RTM, b) obtencion de las probetas a partir
de la placa inicial y dimensiones finales.

Por otra parte, se ha evaluado el efecto del ciclo térmico que se sigue durante el procesado
sobre la posible variacion de las propiedades mecanicas de los refuerzos de NiTi. Para ello se ha
sometido a varios hilos de NiTi a un ciclo térmico algo mas restrictivo que el de procesado, 240 °C
durante 30 minutos, y se han medido posteriormente tanto las tensiones de transformacion como la
deformacion superelastica de los mismos durante un ciclo de deformacién con transformacion
completa. Estos valores han sido comparados con los resultantes sin el ciclo térmico obteniéndose
las siguientes conclusiones. Las tensiones de transformacién se mantienen invariables, mientras
que la deformacion superelastica se reduce ligeramente (un 2,5% en valor relativo), figura 3.78. Por
ello se puede considerar que, el ciclo térmico empleado durante el procesado no altera las

propiedades de los refuerzos de NiTi.

600

500 ¢

400 ~

300

Tension (MPa)

200 +

— Sin ciclo térmico

— Con ciclo térmico

100 -

Deformacion (%)

Figura 3.78: Efecto del ciclo térmico (240 °C/30 min) sobre las tensiones de transformacion y

deformacion superelastica.
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3.8.3 Efecto del refuerzo de NiTi

Para la evaluacion del efecto del refuerzo de NiTi, se han realizado diversos ensayos de flexién
en tres puntos a velocidades de impacto sobre los diferentes laminados sin el refuerzo de NiTi y con
diferentes porcentajes de refuerzo. Para ello se ha empleado el ensayo de flexién instrumentado
descrito en el apartado 2.2.2 cuyo procedimiento queda esquematizado en la figura 3.79. Para cada
uno de los 4 tipos de laminado fabricados, se han realizado ensayos a diferentes velocidades de
impacto entre los 0,33 y los 2,32 m/s en intervalos de aproximadamente 0,2 m/s, manteniendo

constante tanto la masa impactora (2,513 kg), como la distancia entre apoyos (50,5 mm).

Apoyos
Zona traccionada
[Probeta " T AME
Fibra Q Zona de
neutra L] compresidn

t

Figura 3.79: Diagrama esquematico del ensayo de impacto-flexiéon instrumentado y la disposicion de

la probeta.

En la figura 3.80, se puede observar la influencia del refuerzo de NiTi sobre la respuesta del
material compuesto en funcion de la energia de impacto. Por debajo de cierto nivel de energia, 23,5
kJ/m? de seccion de material compuesto, la forma del grafico fuerza-tiempo de las figuras 3.80(a)

indica que no se produce ningun dafio visible, y no se aprecia la influencia del refuerzo de NiTi.

Para mayores niveles de energia, 34 kJ/m? figuras 3.80(b), la curva del compuesto de referencia
(sin el refuerzo de NiTi), se corresponde a la de una rotura fragil, ya que la fuerza cae bruscamente
tras llegar al maximo. Sin embargo, la caida es escalonada, lo que se asocia a la rotura sucesiva de
las laminas hasta que no queda ninguna seccion resistente. En este caso se observa que la adiccion
de pequefios porcentajes de NiTi (2,5%) evita la rotura catastréfica del material, ya que tras la
brusca caida del pico de fuerza, figura 3.80(b,) se observa una zona posterior redondeada que se

atribuye a la descarga de la seccion resistente restante.

En los compuestos con mayores porcentajes de NiTi (5,1 y 9,7%) no se observa practicamente

caida de la fuerza, si bien se puede apreciar el comienzo del dafo, figuras 3.80(bz.4).
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A partir de los 47 kJ/m? de energia de impacto, la aparicién de dafio es inevitable, figuras 3.80(c-
e), sin embargo, el refuerzo de NiTi evita la decohesion de la probeta, por lo que tras la generacion
del dafio continda la absorcion de energia ya que los refuerzos de NiTi siguen deformandose, tal
como se puede observar en las “colas” formadas tras los picos de fuerza maxima en los graficos

fuerza-tiempo.
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Figura 3.80: Curvas fuerza-tiempo resultado del ensayo de flexion instrumentado a distintas

velocidades de impacto, para los diferentes laminados reforzados con NiTi.

Por lo tanto se observa que, en régimen subcritico (anterior a la generacion de dafio), la
aportacion de la incorporacion del refuerzo de NiTi consiste Unicamente en un aumento de la rigidez
del material, tal y como se puede observar en la figura 3.81(a); y se justifica porque los bajos niveles
de deformacion desarrollados durante estos impactos no son suficientes para inducir la
transformaciéon martensitica, origen de la capacidad para disipar energia de las AMF. Ademas, se
muestra que este aumento de la rigidez depende unicamente de la distancia del NiTi a la fibra neutra

y no del porcentaje de refuerzo.

La aportacion mas relevante del refuerzo se observa en los impactos supercriticos, en los que el
compuesto resulta dafiado. La adiccién de pequefias cantidades de NiTi (2,5%), figura 3.81(b), evita
la rotura fragil y hace posible la recuperacion elastica del material incluso una vez ocurrida la

generacion de dafo, debido al efecto superelastico de la transformacién inducida por tensién en el
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NiTi. La reversibilidad de esta transformacion permite recuperar la forma original incluso cuando
varias laminas del compuesto han resultado dafiadas. En este caso, la mejora es sensible al
porcentaje de fibra de refuerzo de NiTi, y se observa que al aumentar éste se puede llegar a
absorber suficiente energia como para evitar la rotura del material, figura 3.81(b).

Para mayores energias de impacto, donde la delaminacion del material es inevitable, figura
3.81(d-e), la incorporacion de AMF actia manteniendo la cohesién y aumentando la energia
absorbida, ya que tras la rotura del material el NiTi continda deformandose. Se pueden incluso llegar
a alcanzar grandes deformaciones sin rotura total del material, observable por ejemplo para un 9,7%
de NiTi en figura 3.81(d).
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Figura 3.81: Diagramas tension-deformacion de los diferentes laminados reforzados con NiTi, para

diferentes velocidades de impacto.
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3.8.4 Absorcién de energia

El efecto de la adiccion de pequefios porcentajes de NiTi sobre la capacidad del material
compuesto para absorber energia se puede observar en la figura 3.82. El material sin refuerzo es
capaz de absorber la energia incidente hasta un limite situado en los 44,3 + 4,7 kd/m?. A partir de
ese punto se produce la rotura catastréfica del material por lo que es incapaz de absorber mayores
cantidades de energia. Sin embargo, la adiccién de los refuerzos de NiTi hace posible que se
mantenga la integridad de la probeta tras la induccion de dafio en la matriz, transmitiéndose asi la
carga a los refuerzos y permitiendo su deformacion, lo que hace aumentar la absorciéon de energia
gracias a la transformacion inducida por tension. Por lo tanto se observa que, la incorporacion de
pequenas cantidades de NiTi, en torno al 2,5% en volumen, es suficiente para incrementar en gran
manera la energia absorbida por del material, y que mayores incrementos en el porcentaje de NiTi
no hacen aumentar sustancialmente la cantidad de energia absorbida. Este hecho denota que la
zona idonea para colocar los refuerzos de NiTi, de cara a aumentar la energia absorbida, es la zona
que se encuentra traccionada durante el impacto, y que cantidades adicionales de NiTi situados en

la zona de compresién o cercanas a la fibra neutra, apenas aportan absorciéon de energia adicional.
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Figura 3.82: Disipacion de energia en funcion de la incidente para los diferentes tipos de laminados

reforzados con NiTi.

3.8.5 Indice de ductilidad

El conocimiento de la cantidad de energia total disipada es de vital importancia, pero debe
complementarse con otros parametros que permitan identificar la contribucién de los diferentes
estadios asociados a la fractura por impacto de los compuestos. Este hecho puede ser medido
mediante el parametro conocido como Indice de ductilidad (D) [Reid y Zhou, 2000], y se define como
el cociente entre la energia de propagacion, E,, y la de iniciacién del dafo, E;, ecuacion 3.40; donde
E; hace referencia al area encerrada bajo la curva fuerza-desplazamiento desde el comienzo del
ensayo hasta la deformacion que marca la fuerza maxima; y E, representa el area restante hasta la

finalizacion del ensayo. De esta manera, un material de extremada fragilidad, presentara valores de
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D muy bajos, que iran aumentando a medida que aumente la energia disipada a partir de la
iniciacion del dafio. La efectividad de la hibridacion con los hilos de AMF se argumenta siempre y
cuando aumente el parametro D, por el contrario se deduciria que el refuerzo ejerce un efecto

fragilizante.

D:Ep/Ei (3.40)

En la figura 3.83 se muestra que la hibridacion del material con NiTi favorece el aumento del
Indice de ductilidad. Mientras para energias de impacto de hasta los 44,3 + 4,7 kJ/m? energia
maxima que es capaz de disipar el compuesto de referencia, el efecto de la adiccion de AMF apenas
afecta al Indice de ductilidad, manteniéndose en todo caso en torno a la unidad, esto es, la energia
disipada antes de la induccion del dafio es similar a la disipada durante la propagaciéon del mismo.
Sin embargo, al aumentar la energia incidente, la adiccion de NiTi adquiere una gran relevancia,
haciendo aumentar considerablemente el Indice de ductilidad, y por lo tanto la tolerancia al dafio del
material compuesto, es decir la cantidad de energia que es capaz de absorber tras la induccion del
dano. En este caso, el porcentaje de fibra de NiTi si que tiene una influencia clara, y marca la

evolucion del incremento del indice de ductilidad, figura 3.83.
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Figura 3.83: Indice de ductilidad en funcién de la energia incidente para los diferentes laminados

reforzados con NiTi.

Durante la fase de generacion del dafio, es decir para bajas deformaciones, los hilos de AMF no
sufren la transformacién martensitica, por lo que su aportacion es practicamente nula. Durante la
propagacion del dano las deformaciones son mayores, lo que unido a la buena adhesion AMF/matriz
permite inducir la transformacion en los refuerzos de NiTi, aumentando asi la energia absorbida y el
Indice de ductilidad. La deformacién de los hilos de NiTi y la decohesién de la intercara AMF/matriz
son los principales mecanismos de disipacion de energia, y también soportan gran parte del
esfuerzo reduciendo asi el nivel de fuerza soportado por la matriz y la fibra de carbono. Todo ello
contribuye a que los refuerzos de NiTi mejoren el comportamiento del material compuesto tras el

inicio del dano.
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4 Conclusiones

4.1 Conclusiones

A lo largo del presente trabajo de investigacion, se ha profundizado en el esclarecimiento de la
eficacia del empleo de aleaciones con memoria de forma para la mejora del comportamiento de
materiales compuestos ante cargas de impacto. Esta tarea ha sido abordada en dos frentes; por una
parte, la profundizacién en el conocimiento del comportamiento termomecanico a impacto de las
aleaciones con memoria de forma, y por otra, el empleo de este conocimiento para aumentar la
capacidad de absorber energia ante un impacto y mejorar la tolerancia al dafio de un material
compuesto. Es necesario destacar que la mayor carga de trabajo ha sido destinada al primer frente,
ya que se ha considerado primordial la generacion de conocimiento de las propiedades de estas
aleaciones a altas velocidades, para su posible empleo no sélo como material de refuerzo en un

compuesto sino en cualquier otra aplicacion para la mejora de propiedades ante impacto.

» Se ha realizado una seleccion de la aleacion que mejores caracteristicas potenciales
presentaba para aplicaciones de impacto. La aleacion equiatomica de NiTi con comportamiento
superelastico a temperatura ambiente ha sido considerada como la mas idénea. Esto es debido a
las excelentes propiedades mecanicas que presenta en términos de gran histéresis o altas tensiones
y deformaciones a la rotura cuando son deformados tanto a bajas como a altas velocidades, asi
como buena resistencia a la fatiga y ante la corrosion. Ademas, se trata de la aleacién con memoria
de forma mas empleada en la bibliografia desde el punto de vista de la aplicabilidad, asi como la

mas comercializada hasta la fecha.

> Se ha desarrollado una metodologia de caracterizaciéon especifica para impacto, que permite
obtener diagramas tensién-deformacion a velocidades de deformacion de impacto en el rango (1 -
10° 3'1) para cualquier ciclo de deformacion; obteniéndose propiedades fundamentales de los

materiales con una precisién mayor que en el ensayo de impacto-traccion convencional.

Para ello, se ha propuesto la instrumentacién adicional de la velocidad a la que se deforma la
probeta. Los resultados muestran que este método es capaz de medir con mayor precision los
parametros que son dependientes de la deformacién como pueden ser, el moédulo de

elasticidad, la energia disipada, la deformacién permanente o la deformacion a la rotura.

La mejora introducida por el nuevo método consiste en que, para el calculo de la deformacion,
se tiene en cuenta el periodo en el que la probeta es acelerada hasta alcanzar la velocidad de
impacto. Este aspecto no es tenido en cuenta en la aplicacion del ensayo convencional de
impacto-traccion instrumentado que introduce un error por exceso en el calculo de la

deformacion.

Ademas, se han conseguido realizar medidas simultaneas de tension-deformacion-
temperatura, para un amplio rango de velocidades de deformacion, 10* — 10? s™, mediante el
empleo de una camara termografica de alta velocidad sincronizada con el nuevo método de

impacto-traccion instrumentado propuesto.
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» Mediante esta nueva metodologia, se ha esclarecido que el mecanismo de deformacion del
NiTi a velocidades de deformacion de impacto, continia siendo la induccion de martensita
demaclada inducida por tension; con la diferencia respecto al comportamiento ocurrido a bajas
velocidades de deformacion, de que las tensiones de transformacién aumentan a impacto entre 100

y 150 MPa, debido a un aumento de la temperatura durante la transformacién entre 18 y 25 °C.

» También se ha realizado una caracterizacion del NiTi en funcién de la velocidad de
deformacion, y se ha evaluado la evolucion de diferentes parametros a lo largo de siete 6rdenes de
magnitud, entre los 10° y los 10% s™. Los mas relevantes son, la tension de transformacion directa, la
tensiéon de transformacién reversa y la capacidad para disipar energia durante la transformacion

inducida por tension.

La tension de transformacion directa aumenta entre 100 y 125 MPa en el rango 10 - 107 s™,
debido al aumento de la temperatura de |la zona a transformar por el caracter exotérmico de la
transformacién directa. Fuera de ese rango de velocidades, tanto por defecto como por
exceso, no se producen cambios significativos de temperatura por lo que el valor de la tensién

de transformacion directa es independiente de la velocidad de deformacion.

La tensién de transformacion reversa tiende a disminuir entre 70 y 120 MPa al aumentar la
velocidad de deformacién desde los 10 hasta el rango de los 10° — 102 s™, debido al
enfriamiento de la zona a transformar por el caracter endotérmico de la transformacion
reversa. Para mayores incrementos de velocidad, hasta niveles de impacto 10? 3'1, la tensién
de transformacion reversa cambia su tendencia y aumenta entre 220 y 270 MPa, ya que en
este caso la temperatura del frente de transformacion durante la descarga es mayor que la

ambiental.

La energia que es capaz de disipar el NiTi en un ciclo de deformacion con transformacion
completa a impacto, en el rango 10" — 10° s™', es similar que la disipada a bajas velocidades
de deformacion, en el rango 10° — 10* s, y se sittia en el orden de los 10 MJ/m®. Para
velocidades intermedias, la energia disipada es mayor, llegando a valores de 20-25 MJ/m® a
velocidades en torno a los 10° — 10 s. Cuando el material es deformado hasta la rotura la

energia disipada aumenta hasta valores del orden de los 90 MJ/m®.

La tension de transformacion reversa disminuye linealmente con la deformaciéon maxima del
ciclo, siempre que ésta sea mayor que la necesaria para completar la transformacion
martensitica inducida por tension. Este hecho ocurre tanto a bajas velocidades de
deformacion como a impacto, y se atribuye a la generacion de tensiones internas durante el

proceso de carga, que actuan a favor de la transformacion reversa durante la descarga.

> Se ha observado que a velocidades de impacto, 10" — 10? s™, la transformacién martensitica
inducida por tensién ocurre de manera inhomogénea, de forma similar que a bajas velocidades, 10°
- 10" s, esto es, Unicamente se observan nucleaciones en los puntos de concentracion de

tensiones, como los amarres, o en zonas donde se originan defectos.

A velocidades intermedias, los frentes de transformacién se multiplican, debido a que se

generan calentamientos localizados del material que dejan zonas mas frias donde la tension
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de nucleacion es menor que la necesaria para continuar con la propagacion de los frentes
activos. Sin embargo, a medida que la velocidad se acerca a niveles de impacto, se observa
que las nuevas nucleaciones aparecen cada vez mas cerca de los frentes activos, ya que se
reduce la zona de gradiente de temperaturas entre fases. Esto es indicativo de que a
velocidades de impacto, lo mas probable es que continte la multiplicacién de los frentes de
transformacioén, aunque tan cerca de los frentes activos que actuan y se visualizan como el

avance de un Unico frente.

» También ha sido analizado el efecto de la deformacion ciclica a velocidades de impacto. Los
efectos de la fatiga a impacto sobre el NiTi muestran, al igual que a bajas velocidades, una
disminucion de las tensiones de transformacion y de la energia disipada segun se incrementa el
numero de ciclos, aunque con una menor intensidad. Esto indica que los mecanismos de
degradacién no sélo dependen de la deformacion maxima de los ciclos previos sino que también

esta influida por la velocidad de deformacion.

Los resultados muestran que la degradacion de la tension por deformacién ciclica esta
relacionada con la generaciéon de tensiones internas que favorecen la disminuciéon de la
tension en posteriores transformaciones, mientras que la estabilizacion de martensita esta

mas relacionada con la aparicién de deformaciones plasticas.

> A partir del conocimiento obtenido del trabajo experimental, se ha desarrollado un modelo de
material de caracter fenomenolégico, que permite predecir el comportamiento mecanico del NiTi a
impacto. Para la calibracion del modelo, son necesarios diversos parametros cuantificables
experimentalmente, 2 a partir del diagrama de fases tension-temperatura, 11 de ensayos de
deformacién convencionales realizados en condiciones de deformacién isotérmicas (baja velocidad),
y 4 de ensayos de deformacién en condiciones adiabaticas (impacto). Este modelo ha sido
implementado en un programa de calculo comercial, MatLab®, e incorpora el efecto de los siguientes

fenémenos:

v’ El efecto de la velocidad de deformacion hasta niveles de impacto sobre las tensiones

de transformacion.
v’ El efecto de la temperatura ambiente sobre las tensiones de transformacion.

v' El efecto de la deformacion maxima sobre las tensiones de transformacion reversa y

sobre la deformacion permanente.

v La diferencia de moédulos de elasticidad de la fase martensitica entre la carga y la

descarga.
v El efecto de la velocidad de deformacion sobre la transformacion martensitica residual.
v' La plasticidad de la fase martensitica.

Tras correlar los resultados obtenidos mediante el modelo desarrollado y los obtenidos
experimentalmente, se ha observado que éste reproduce de una forma correcta el

comportamiento de la transformacion martensitica inducida por tensiéon para el NiTi en forma
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de hilos, y que es sensible a variaciones de parametros tales como la temperatura, la
deformacion maxima y la velocidad de deformacioén, llegando incluso hasta niveles de

impacto.

» Se ha evaluado la resistencia de la intercara, entre la matriz termoplastica pCBT y el NiTi,

tanto a velocidades de deformaciéon cuasi-estaticas como a impacto, para dos acabados

superficiales diferentes, sandblasted, o decapado mediante chorro de arena, y pickled, o decapado

con acido.

Los resultados muestran que, la resistencia de la intercara NiTi/pCBT es mayor a impacto que
a bajas velocidades y que, en cualquiera de los casos, es capaz de soportar una fuerza mayor
que la necesaria para inducir la transformacion martensitica por tension en los refuerzos de
NiTi.

En cuando al acabado superficial, se observa que el acabado sandblasted posee una mayor
resistencia que el pickled para velocidades de deformacion de impacto como consecuencia de

la mayor rugosidad mostrada en la direccion longitudinal del refuerzo.

> Se ha fabricado un material compuesto de matriz termoplastica pCBT reforzado con un 34%

en volumen de fibra de carbono y NiTi. El refuerzo de NiTi utilizado, entre el 2,5y 10% en volumen,

es capaz de aumentar la absorcidon de energia ante impacto y mejorar la tolerancia al dafio del

compuesto.
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Se ha constatado que el ciclo térmico empleado para el procesado del compuesto no altera

las propiedades del material de refuerzo de NiTi.

En régimen subcritico, la incorporacion de NiTi unicamente aporta rigidez al material, siendo
este aumento dependiente de la distancia del NiTi a la fibra neutra y no del porcentaje de

refuerzo.

Cuando la energia de impacto es suficientemente alta como para inducir dafio en el material
sin el refuerzo de NiTi, éste actia aumentando la absorcion de energia, evitando la

decohesion de la probeta y aumentando la resistencia de la misma.

En cuanto a la absorcion de energia, el material sin refuerzo de NiTi es capaz de absorber
hasta 44,3 + 4,7 kJ/m?. La adiccion de NiTi aumenta esta capacidad llegando a triplicar la
energia absorbida. Ademas, se ha observado que ésta depende de la distancia del refuerzo

de NiTi a la fibra neutra, y no del porcentaje de refuerzo.

La hibridacién del material con NiTi hace aumentar considerablemente la energia disipada
tras la induccién de dafo, llegando a multiplicar por 5 el indice de ductilidad cercano a la
unidad que posee el material sin refuerzo, siendo este aumento funcion del porcentaje de

refuerzo de NiTi.
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4.2 Aportaciones

Las aportaciones mas relevantes derivadas de la investigacién desarrollada en esta tesis, han

sido las siguientes:

> Desarrollo de una metodologia de caracterizacion especifica, modificando el ensayo de
impacto-tracciéon instrumentado, capaz de obtener propiedades fundamentales de los materiales en
el rango de velocidades de deformacién entre 1y 10° s™, con una precisién mayor que en el ensayo
de impacto-traccion convencional. El planteamiento del método se presentd en una comunicacion
oral en el X Congreso Nacional de Materiales [Zurbitu et al., 2008a], mientras que el trabajo

completo fue publicado en la revista Materials Science and Engineering A [Zurbitu et al., 2009a]

» Caracterizacion del comportamiento mecanico del NiTi a velocidades de deformacion de
impacto. Los resultados preliminares fueron presentados en una comunicacion oral en el congreso
internacional Shape Memory and Superelastic Technologies (SMST) [Zurbitu et al., 2008b], cuya
version extendida fue seleccionada para su publicacion en la revista Journal of Materials
Engineering and Performance [Zurbitu et al., 2009b]. El trabajo completo fue posteriormente

ampliado y publicado finalmente en la revista Mechanics of Materials [Zurbitu et al., 2009c].

» Analisis de la evolucion de la temperatura, durante la transformacién inducida por tension a
impacto en el NiTi, y correlacion con el comportamiento mecanico. Este trabajo incluye la
observaciéon de los frentes de transformacion durante la transformacién inducida por tensién a
impacto. Los resultados preliminares de este trabajo fueron presentados en una comunicacioén oral
en el 8° congreso internacional European Symposium on Martensitic Transformations (ESOMAT)
[Zurbitu et al., 2009d], y el trabajo completo se encuentra en revision para su posible inclusion como
capitulo en el libro que sera publicado por SCIYO titulado “Shape Memory Alloy”, 978-953-7619-X-X.

» Evaluacion del efecto de la deformacioén ciclica a velocidades de impacto sobre el NiTi, y
analisis de las propiedades mecanicas ante impacto-fatiga. Estos resultados han sido enviados, para
la evaluacion de su publicacion, a la revista Mechanics of Materials [Zurbitu et al., 2009e], y se

encuentran a la fecha de depdsito de este documento en revision.

» Desarrollo de un modelo de caracter fenomenoldgico capaz de reproducir el comportamiento
superelastico del NiTi a impacto, y sensible a variaciones de parametros tales como la temperatura,
la deformacion maxima y la velocidad de deformacion, llegando incluso hasta niveles de impacto.
Los resultados de este trabajo seran presentados en una comunicaciéon oral en el XI Congreso
Nacional de Materiales.

» Caracterizacion de la resistencia de la intercara entre la matriz termoplastica pCBT/NiTi a
velocidades de deformacion de impacto, cuyos resultados fueron presentados en una comunicacion

interactiva en el 17° (ICCM) International Conference on Composite Materials [Zurbitu et al., 2009f].

» Fabricacion de un material compuesto pCBT/FC reforzado con hilos de NiTi capaz de
aumentar la energia absorbida a impacto asi como la resistencia y la tolerancia al dafio del

compuesto.
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4.3 Lineas futuras

Las principales lineas de investigacion que han quedado abiertas tras el desarrollo del presente

trabajo de investigacion son las siguientes:

» Evaluar el potencial del método propuesto de caracterizacion a impacto con materiales de alta
rigidez. La precision en la obtencion de propiedades fundamentales de estos materiales a
velocidades de deformacion cuasi-estaticas, depende generalmente del empleo de extensdmetros
para la medicién de la deformacién. Por lo tanto, seria de interés conocer si las propiedades
obtenidas a impacto con el método propuesto para materiales rigidos, se acercarian mas a las
propiedades equivalentes en estatico empleando extensémetros, o si por el contrario serian
comparables a las obtenidas sin ellos. Para ello se podria utilizar un material cuyas propiedades no
posean una gran dependencia de la velocidad de deformacion, y comparar los resultados obtenidos

en deformacion con la nueva instrumentacion y con galgas extensométricas adheridas al material.

» Introducir en la cadena de medida propuesta para la medida simultanea de la tension-
deformacién-temperatura, los novedosos sistemas de medicion de campos de deformacion
mediante el tratamiento de imagenes de alta velocidad a través de un proceso denominado 3D
image correlation photogrammetry. Esta tecnologia permite la obtencion de campos de deformacion
sobre una superficie, mediante la captacion del movimiento de mdultiples puntos de referencia,
empleando para ello camaras de alta velocidad. Esto permitiria obtener un conocimiento integral del
comportamiento del material ensayado a impacto para su explotacion en el disefio de aplicaciones
ingenieriles. Por ejemplo, se podrian obtener datos del movimiento de los frentes de transformacién
a impacto de forma simultanea con el gradiente térmico, lo que permitiria arrojar algo mas de luz
sobre el comportamiento a impacto de las aleaciones con memoria de forma, y corroborar o

desmentir algunas de las hipétesis lanzadas en el desarrollo del presente trabajo de investigacion.

» En cuanto al modelo numérico presentado, continuar con el desarrollo del mismo con el fin de
introducir el efecto de la deformacion ciclica sobre el comportamiento del NiTi. También seria de
interés la verificacion de su validez para otro tipo de configuraciones de material como pueden ser
en forma de cintas, tubos o materiales porosos. Ademas se podria implementar en algun programa

comercial de elementos finitos mediante la programacién de una subrutina.

» Continuar con el desarrollo y la caracterizacion de materiales compuestos reforzados con NiTi.
Tras el trabajo desempefiado a nivel de probeta de pequefas dimensiones, seria interesante
aproximarse mas al comportamiento real del material en estado de tensiones biaxial, lo que podria
lograrse ensayando placas de mayores dimensiones mediante maquinas de caida de dardo.
Ademas, se podria ampliar el trabajo empleando fibra de vidrio en vez de carbono para su
comparativa, o explorar otras posibilidades como el empleo de fibra corta de NiTi orientada

aleatoriamente.

» Emplear el conocimiento adquirido del comportamiento del NiTi a altas velocidades, para el
desarrollo de aplicaciones de cara a la mejora de propiedades ante impacto, como pueden ser el

desarrollo de piezas de seguridad ante impacto, el desarrollo de estructuras de NiTi disefadas
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especificamente para el control de la deformacion y la energia absorbida, o la fabricacién de
materiales porosos que sean capaces de aumentar la cantidad de material colapsado ante un

impacto y asi aumentar aun mas la energia absorbida.
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New instrumented tensile-impact test method is proposed for the characterization of shape memory alloy
wires in the strain-rate range from 1 to 102 s~!. The force and the velocity evolution during the impact
are registered and, based on these curves, the stress-strain response at impact may be obtained. This
method is able to measure strain-rate dependent parameters, such as the direct and reverse stress-induced

martensitic transformation stresses or the dissipated energy. Moreover, the accuracy of properties mea-
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sured with this method, such as the Young's modulus of the austenitic phase or the permanent strain
after load-unload deformation, is higher than those calculated exclusively from the integration of the

© 2009 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

Shape memory alloys (SMA) are interesting for impact appli-
cations due to their unique superelastic behaviour [1,2]. SMA
wires embedded in polymer matrix composites have shown to
be effective in improving their impact behaviour [3]. The stress-
induced martensitic (SIM) transformation is exothermic, whereas
the reverse transformation is endothermic. Characteristic stresses
and strains of these transformations depend on the temperature,
and since the strain rate could change the heat-transfer phenom-
ena, the temperature could change during the loading-unloading
path. So, the knowledge of the strain-rate effects on the mechanical
properties of superelastic SMA is necessary. Standard tensile-test
methods are confined to strain rates below 0.1s~! [4] and around
1s~1 when servo-hydraulic test machines are used [5]. Impact stud-
ies have been carried out at strain rates higher than 103s~1 [6-9]
using Split Hopkinson Pressure Bar (SHPB) technique. Thus, in the
intermediate range, from 1 to 103s~!, relevant to many applica-
tions such as crashworthiness [10], there is a lack of experimental
data. The attempts hitherto made to study the SIM transformation
at these intermediate strain rates using SHPB have failed because
the initial velocity of the striker bar must be set at such a low
level that the amplitude of the loading pulse is not large enough
to load the specimen beyond its initial transformation strain [8].
However, instrumented tensile—-impact method has been applied
successfully to polymer characterization in this strain-rate range
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[11], and in this study, it has been proposed as a useful technique
for the impact characterization of the SMA wires in the intermediate
range from 1 to 102 s~1. Moreover, the conventional instrumented
tensile-impact technique has been modified and the new instru-
mentation is able to measure with higher accuracy parameters that
are strain dependant such as the effective elastic modulus, the dis-
sipated energy or the permanent deformation.

2. Experimental method and materials

In tensile-impact tests, the sample is fixed between the mobile
grip and the fixed grip. When a pendulum impactor reaches the
lowest point achieving the impact velocity, it hits the mobile grip
and the tensile force is transmitted to the sample (Fig. 1). This force
is measured at the fixed grip by a piezoelectric sensor.

The most common impact-test instrumentation is based on the
registration of the force-time curve and the initial impact veloc-
ity [12]. The stress is calculated by dividing the impact force curve
by the initial area of the wire. Using Newton’s second law, the
displacement &(t)incegrated» EQ. (1), is calculated by two successive
integrations of the force data (F(t)):

t t
a(t)integrated = / (VO - % / F(t) dl’> de (1)
0 0

Vo is the measured initial impact velocity and m is the mass of the
impactor system which is accelerated during the deformation, that
includes the impactor, the mobile grip and the sample mass. The
sample mass (in this case <1 mg) and the mobile grip mass (30 mg
for this case) are usually neglected because they are much smaller
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Fig. 1. Instrumented tensile-impact test configuration.

than the mass of the impactor. The strain curve can be obtained
by dividing the displacement by the initial length of the sample. In
the present work we propose to improve the accuracy by perform-
ing additional measurement of the velocity during the impact test
with laser-based noncontacting measurement equipment (POLY-
TEC OFV-505). As illustrated in Fig. 1, the laser beam is focused on
the mobile grip. The displacement 8(t)jaser-pased» EQ- (2), is calculated
directly as the integration of the laser-based velocity measurement.
In this case it is not necessary to know neither the initial impact
velocity, Vy, nor the mass of the impactor, m:

t
6(t)l.aser—ba\sed :/ V(t) dt (2)
0

Tensile-impact tests were carried out in a CEAST pendulum, with
an impactor mass of 1.098 kg, by varying the impact velocity from
0.35 to 3.7 m/s. The initial sample length was also varied in order to
obtain a strain-rate range from 4.6 to 116 s~1. The material tested in
this work is a commercially available NiTi SMA, ref. NT09, nominal
composition 50.9 at.% Ni, purchased from (AMT) @Medical Tech-
nologies. The material was supplied in the form of wire, 0.5 mm in
diameter, showing superelastic behaviour at room temperature.

In order to evaluate the accuracy of the instrumented
tensile-impact method, the dynamic Young's modulus of the
austenitic phase was measured not only with the instrumented
tensile-impact method but also using resonant oscillations. The lat-
ter measurements were carried at a frequency, f, of around 100 kHz
withastrainamplitude &g = 10~4. Longitudinal resonant oscillations
of the samples were produced by means of a piezoelectric ultra-
sonic composite oscillator technique [13]. According to Eq. (3), the
parameters of ultrasonic standing waves used yield a strain-rate
amplitude of around 6 x 101 s~ 1;

é‘o = 27Tf80 (3)

The values of the effective Young’s modulus were calculated, Eq.
(4), from the resonant frequency of the sample, f, its length, I;, and
density, p:

E = 4pl2f? (4)

3. Results and discussion

The velocity evolution during the impact test obtained by the
integration of the force curve and measured by the laser is shown
in Fig. 2; both tests were carried out at an impact velocity of 0.8 m/s
and they are representative of all the curves obtained in the studied
strain-rate range. During the impact, the velocity decreases as the
deformation of the sample becomes greater. The test represented
in this figure corresponds to unbroken samples, so at the point of
maximum deformation, the velocity is zero. After this moment, the
sample begins to recover and the velocity increases in the opposite

1

— Integrated
~—Laser-based

o
(e}
L

Impact velocity (m-s")
o

1=}
W
1

Time (ms)

Fig. 2. Mobile grip velocity evolution obtained from the impact-force data and the
measured by the laser. The test is carried out at an impact velocity of 0.8 m/s.

direction. The last point of each curve corresponds to the time when
the contact between the impactor and the mobile grip is lost. This
fact implies that the strain rate is not constant during the impact
event and will be discussed later. During the impact, dynamic oscil-
lations superimposed to the mean response of the material are
observed due to the high contact stiffness between the impactor
and the sample.

As can be seen in the curve obtained from the integration of the
force data, the fact of neglecting the mass of the mobile grip and
the mass of the sample implies that the velocity of the impactor is
transmitted instantaneously to the sample when the first contact is
produced. However, the velocity curve measured by the laser shows
an initial acceleration stage (Fig. 2). The acceleration period ranges
between 0.1 and 1.5 ms. Both curves are superimposed after this
initial acceleration stage, and they deviate at the end of the impact
event. The main consequence of the difference in the velocities
at the earliest stage of the impact is that the deformation calcu-
lated based on the laser-measured velocity, §(t)jaser-based» EQ- (2), is
smaller than that obtained from the integration of the force-time
data, 8(t)integrated, EQ. (1). This fact is reflected by the stress-strain
curve (Fig. 3) showing smaller strains with laser-based noncon-
tacting measurement. During the loading path, the initial slope is
associated to the elastic deformation of the austenitic phase. The
plateau corresponds to the SIM transformation, and the second ris-
ing zone is related to the elastic deformation of the martensitic

phase.
1000
800 A
w
o 600
=
w W
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: 400 A
@
200 4 —Integrated
— Laser-based
0 T T T T T
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Fig. 3. Stress-strain curves obtained by integrating the force curve and integrating
the laser-measured data. The impact test is carried out at an impact velocity of
0.8m/s.
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Table 1
Young's modulus of the austenite (Ex) and martensite (Ey ) phases.

Strain rate (s~1) Ex (GPa) En (GPa)
Quasi-static 104 60 + 6 22 +2
Based on the force data 10'-102 47 + 10 213 +2
Based on the laser measurements 10'-10? 66 + 5 23142
Based on the piezoelectric 6 x 10! 69 +1 -

ultrasonic composite oscillator
technique

The values reported in Table 1 represent the effective Young'’s
modulus of the austenitic (E4) and the martensitic (Ey) phases,
and correspond not only to elastic, but also to anelastic strains of
different origins (residual martensitic transformation, plastic and
reversible anelastic strains). While the values of E4 were measured
during the loading, the Ey; values correspond to the effective modu-
lus of martensite measured during the linear unloading path where
mainly the elastic recovery of martensite appears. The modulus
of martensite shows much higher discrepancy between the val-
ues during loading and unloading than the modulus of austenite
(Fig. 3). This fact finds a clear interpretation as due to a much
higher anelasticity of martensite wherein strong hysteretic effects
between loading and unloading are typical, see e.g. Ref. [14]. The
quasi-static values were obtained at 10~4s~! and were carried out
inauniaxial screw-driven testing machine Instron 4206. The impact
values based on the force data and based on the laser measure-
ments were carried out at strain rates between 10! and 10%s-1.
The results obtained with the piezoelectric ultrasonic composite
oscillator technique, strain rate of around 6 x 10" s~1, have been
considered as the reference values because the ultrasonic method
provides strain rates similar to the ones in the impact loading
and the stress amplitude o =&gE is only around 7 MPa, which is
nearly two orders of magnitude below the ones required to induce
the martensitic transformation. Therefore, ultrasonic data repre-
sent a reference point measured under the same strain rate as in
impact tests, but in essentially elastic range. A comparison of the
Young’s modulus data in Table 1 shows that the accuracy of Ep
obtained by the laser-measured velocity is high, since it is simi-
lar to that obtained using the piezoelectric ultrasonic composite
oscillator technique and slightly higher to that of the quasi-static
tests, whereas the value obtained by the integration of the force
data differs considerably. So, the effects of the initial acceleration
stage could not be neglected for the impact test analysis. Neverthe-
less, for impact Ey; values obtained by both impact methods and
by the quasi-static test are practically the same, which is justified
by the fact that during the deformation process of the martensite
(zone around the velocity curves pass from zero, Fig. 2), the velocity
obtained by the integration of the force data and measured directly
by the laser are very close values. Therefore, the fact of neglecting
the masses of the mobile grip and the mass of the sample for the
conventional instrumented tensile-impact tests technique causes
wrong measures of E5, because the initial acceleration stage is not
being taken into account. This may be avoided by performing addi-
tional measurements of the deformation velocity during the impact
test.

Regarding the strain-rate evolution during the impact tests, it
has been said before that the strain rate is not strictly constant
along the impact event. This is shown in Fig. 4, where the abso-
lute value of the strain rate is plotted as a function of the strain
for the stress-strain curve obtained with laser-based measurement
shown in Fig. 3. During the most part of the test, the measured strain
rate is within the same order of magnitude than the average strain
rate. Only at lower and higher strains, the strain rate differs signif-
icantly from the average one. This is inherent to the load-unload
tests carried out at high strain rates. For instance, something sim-
ilar happens for Split Hopkinson Pressure Bar tests, where strain

1000 -  Measured strain rate i 100
/ -+-Loading
"¢ —Unloading
800 1 oV T tSt—eea
L ) . + 10
~Average strain rate 11.9 s —
T '
& 500 4 :
= ®
0 71 =
1] c
2 400 s
n a
Stress-strain + 0.1
200 ]
0 T T T T 0.01
0 2 4 6 8
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Fig.4. Strain-rate evolution during animpact test which corresponds to an unbroken
sample that shows direct and reverse SIM transformations.

rate cannot be kept strictly constant during the whole test, but it
may be considered rather constant [7]. In case of Fig. 4, the average
strain rate is 11.9s~! and the standard deviation is 3.1 s~ 1.

In case of samples loaded until failure (Fig. 5) in which the strain
rate does not reach zero for any strain, the standard deviation of the
average strain rate with respect to the measured one is even smaller
(2.6s~1)thanintheload-unload case (3.1 s~1).Thus, in any case, the
strain rate during the instrumented load-unload tensile-impact
tests may be considered rather constant.

The reproducibility of the new instrumented tensile-impact test
was analysed through the repetition of six tests under the same ini-
tial conditions. The two impact tests shown in Fig. 6, which may be
considered representative of all the tests carried out, show a good
reproducibility. The standard deviation of the plateaus stresses is
lower than 20 MPa and similar to that observed at low strain rates,
while the standard deviation of the permanent strain is 0.22%,
higher than obtained at low strain rates.

In order to show the ability of the proposed test method to mea-
sure properties that are strain rate dependent, two stress-strain
curves loaded until the same stress and carried out at two differ-
ent strain rates are plotted in Fig. 7. The qualitative differences
between the low strain-rate curve (10~4s~!) and impact strain
rate (10! s—1) are clearly observed. The transformation stresses are
higher at impact than at low strain rates showing a shift in the
pseudoelastic curve. The plastic strain after unloading is also higher

1400 W : O T 100
| strain rate 1
7.‘ff7,"3,t--.,(:',:?*—f'— e e—— . 5
1200 - ]
1000 T e
E 2
- @
s 800 1, %
b c
@ 600 =
= =
7] (7]
400 Lo
200
0 T T T T T -+ 0.01

Strain (%)

Fig. 5. Strain-rate evolution during an impact test which corresponds to a sample
loaded until failure.
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Fig. 6. Two different impact tests representative of the reproducibility of the new
instrumented impact test (impact velocity 0.8 m/s).
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Fig. 7. Stress—strain impact curves at quasi-static (10~4s~!) and impact strain rates
(10" s 1),

at impact while the dissipated energy, as the area enclosed in the
load-unload cycle, is slightly lower at impact.

It is well known from the literature which is the evolution of
the stress plateau when the strain rate is increased within the low
strain-rate range [ 15]. At quasi-static strain rates, 10~% s~! or lower,
the transformation stresses may be constants because the defor-
mation process is isothermal i.e., all the heat generated/absorbed
during the direct/reverse martensitic transformation is exchanged
with the grips and the surroundings. As the strain rate is increased,
the time for exchanging the transformation heat with the grips
and the surroundings is less, violating the isothermal condition
for the transformation in a sense that a part of the transformation
heat remains in a sample and increases its temperature. There-
fore, the characteristic stresses of the SIM transformations also
increases with the amount of the transformed austenite (transfor-
mation strain) since they depend on the temperature, so that when
the strainrate is increased only a few orders of magnitude, the stress
plateau gets inclined. Further increase of the strain rate by several
orders of magnitude, reaching the impact range, has two impor-
tant consequences. First, the transformation time is drastically
reduced, and the overall deformation process can be considered
close to adiabatic. Second, the velocity of the transformation front
propagation may become higher than the heat exchange between
transformed and not transformed parts of the sample. Therefore,

despite adiabatic mode of the transformation, the temperature at
the transformation front remains constant and therefore the trans-
formation stresses will be rather constant during transformations
and higher than at quasi-static strain rates. This situation is impossi-
ble in the framework of equilibrium thermodynamics, and reflects
the fact that the sample during impact test fails to be in thermal
equilibrium. Then, the parallel shift of the pseudoelastic curve at
impact strain rates as compared to the quasi-static deformation
may be due to this rise in temperature. The study of temperature
evolution during the impact is ongoing and will be the subject of
a forthcoming studies. The plastic strain after unloading is slightly
higher at impact than at low strain rates (Fig. 7). Nevertheless, the
high dispersion of results at impact, makes not clear how the plas-
tic strain is influenced by the strain rate. Regarding the dissipated
energy per cycle, as the area of the hysteresis loop shown in Fig. 7,
this is slightly lower at impact 20.1 0.9 MJ/m?3, than at low strain
rates 23 4+ 0.6 MJ/m?3. This small reduction in the hysteresis is due
to the higher increase in the reverse transformation stresses shown
in the impact tests.

4. Conclusions

The main conclusion of the present work is that the new
instrumentation of the tensile-impact test method is valid for the
characterization of shape memory alloy wires in the intermediate
impact strain-rate range (from 1 to 102s~1). The new instrumen-
tation is able to measure parameters that are strain dependant
(such as the effective elastic modulus, the dissipated energy or
the permanent deformation), with higher accuracy than with the
conventional instrumentation.

The use of the laser measure of the velocity during the impact
depends on the property itself: whereas for the stress magnitudes
(forward and reverse SIM transformations stresses) it is not neces-
sary, for properties dependent on strain (elastic modulus, dissipated
energy and plastic deformation) it is essential.
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Superelastic property of shape memory alloys (SMAs) is becoming increasingly important
for impact applications due to their large recoverable strains and high capacity to dissipate
energy. In this work, tensile behavior of superelastic NiTi SMA wires at impact strain rates
was studied by instrumented tensile-impact technique, which allows to obtain material
properties on the order of 1-10% s~ The results show that even at impact strain rates, mar-
tensite can be induced by tension in NiTi. At impact, a plateau stress appears during trans-
formations similar to that at quasi-static strain rates, but 100-150 MPa higher in stress.
This is due to the higher temperatures achieved during the deformation due to the close
to adiabatic nature of the impact event. The influence of the strain rate over the mechanical
behavior of NiTi was spread to the quasi-static strain rates so that the evolution of several
parameters was also studied on the range 107°-10? s~'. Therefore, forward stress-induced
martensitic (SIM) transformation stresses (¢™* and o™f) and deformation energy (Eg)
increase with strain rate, but they are strain rate independent from 10~! s~ at least until
1025, Reverse SIM transformation stresses (¢* and ¢*f), recoverable strain energy (E;),
and dissipated energy (Wy4) depend mainly on maximum strain achieved during the defor-
mation, but for strains corresponding to a load-unload cycle with complete SIM transfor-
mation, 6%, ¢*" and E, are higher at impact than at quasi-static strain rates, and Wy shows
similar values at very low strain rates and at impact.

© 2009 Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction rial returns to the austenitic phase, and the sample

completely recovers its original form because of the re-

Shape memory alloys (SMAs), due to the reversible and
diffusionless phase transformation which occurs between
the martensitic and austenitic phases, possess unique
properties that distinguish them from other materials;
shape memory effect (SME) and superelasticity (SE). The
latter property is observed in samples initially in austenitic
phase. When a sufficiently large force is applied so as to
achieve a certain critical stress level in the material, trans-
formation from austenite to martensite phase occurs. This
phenomenon is known as stress-induced martensitic (SIM)
transformation, and leads to large recoverable deforma-
tions, at least 6%. When the force is withdrawn, the mate-

* Corresponding author. Tel.: +34 943 79 47 00; fax: +34 943 79 15 36.
E-mail address: j.zurbitu@eps.mondragon.edu (J. Zurbitu).

0167-6636/$ - see front matter © 2009 Elsevier Ltd. All rights reserved.
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verse SIM transformation, which occurs at a lower stress
level than the forward transformation. This hysteretic
behavior provides a high damping capacity and is related
to the internal friction occurring during the movement of
interfaces between martensitic variants and austenitic—
matrix phase boundaries (Van Humbeeck et al., 1995).
The properties of SMAs depend mainly on temperature,
stress state, thermomechanical history, and strain rate (Ot-
suka and Wayman, 1998). There is a wide variety of appli-
cations exploiting these properties both in the industrial
environment and in the clinical field (Otsuka and Wayman,
1998; Funakubo, 1984). Most of these applications use NiTi
alloys due to their better fatigue life, higher damping
capacity, and larger recoverable strain, compared with
other SMAs (Duering et al., 1990). It is a fact that nowadays
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the strain-rate parameter is gaining increasing significance
in more and more applications, especially the application
of superelastic property. For example, for energy absorp-
tion (Tsoi et al., 2003), seismic protection of structures
(Dolce et al., 2000) or health monitoring upon impact
(Qiu et al., 2006). Therefore, the knowledge of the mechan-
ical behavior of NiTi SMAs at different strain rates is crucial
for the design and optimization of their applications.

The quasi-static superelastic tensile behavior has been
studied in depth by different researchers from 10~>s! to
1s~! (Chang et al., 2006; Li et al., 2005; Schmidt, 2006;
Shaw and Kyriakides, 1995; Tobushi et al., 1998, 1999,
2005). This characterization has been performed classically
by conventional mechanical test methods as screw-driven
or servohydraulic load frames. In the same way, there are
some works which have studied the behavior of SMAs at
very high strain rates, up to 10 s~! (Adharapurapu et al.,
2006; Miller et al., 2000; Nemat-Nasser and Choi, 2005).
Experimental techniques such as the Split Hopkinson Pres-
sure Bar technique (SHPB) or Kolsky bar have been used to
achieve these higher strain rates. However, in the interme-
diate range, from 1 to 10%s~!, there are only few studies
that are of special interest for structural crashes (Boyce
and Crenshaw, 2005). Most of them deal with the compres-
sion response of SMAs (Chen et al., 2001; Nemat-Nasser
and Guo, 2006; Nemat-Nasser et al., 2005; Ogawa, 1988)
and just some of them have explored the tensile behavior
of these alloys, but only for the SME (Liu et al., 2002; Wang
et al., 2005). Therefore, from the bibliography reviewed, a
more complete characterization for SMAs over the impact
range is demanded, especially for the tensile behavior of
superelastic property. The reason for this scarcity of exper-
imental results may be due to the absence of a well-estab-
lished characterization methodology for this regime as was
pointed out by Boyce and Crenshaw (2005). For instance,
studies that attempted to achieve these intermediate
strain rates using SHPB were unable to reach complete
SIM transformations because the striker must be set at
such a low level that the amplitude of the loading pulse
is not large enough to load the specimen beyond its pla-
teau stress level as was pointed out by Chen et al. (2001).
Recently, some works have attempted to overcome this
limitation. For example, the SME fracture behavior of a NiTi
alloy was studied at tensile-impact strain rates using a
high-speed servohydraulic machine combined with small
gauge length of samples (Wang et al., 2005). In the work
of Ravi-Chandar and Niemczura (2006), a superelastic NiTi
strip sample was tested in a configuration similar to the
SHPB, but instrumented with strain gauges in order to ex-
plore the dynamics of propagating phase boundaries at im-
pact strain rates. In another study (Xu et al., 2006), a
superelastic NiTi specimen was tested at compression with
an impact testing system. It consists of an instrumented
device with a piezoelectric force sensor attached to an
impactor to measure the contact force during the impact.
In any case, there are no studies in the reviewed bibliogra-
phy which deal with the superelastic response of NiTi
SMAs at impact achieving complete SIM transformation.
So that, the aim of this work is to carry out the tensile char-
acterization of superelastic NiTi SMA wires at impact strain
rates over the range 1-10% s !, by a modified instrumented

tensile-impact device, obtaining stress-strain curves
showing complete SIM transformation, incomplete SIM
transformation, and failure. In addition, the characteriza-
tion at lower strain rates, quasi-static characterization,
was also carried out for the same alloy in order to compare
the results with the dynamic case in terms of transforma-
tion stresses, dissipated energy, and superelastic strain.

2. Experimental procedure
2.1. Material

The material tested in this work is a commercially avail-
able NiTi SMA, reference NT09 (nominal composition
50.9 at.% Ni balanced with Ti), purchased from (AMT)
@medical technologies. The material was supplied in the
form of cold drawn wire, with average cold worked for
45% based on area reduction until 0.5 mm in diameter with
a continuous straight annealing heat treatment at 520 °C
for 30 s in order to optimize the superelastic behavior at
room temperature. The average grain size obtained from
the optical micrograph analysis is 15-20 pm, Fig. 1. This
choice was made because the wire form is commonly used
by many researchers as reinforcement in composite mate-
rials, and most of them employ similar diameters, e.g., Tsoi
et al. (2003).

A Mettler-Toledo 823 DSC (Differential Scanning Calo-
rimeter) was used to determine the transformation tem-
peratures. A specimen having a weight of about 50 mg
was cut using a low speed diamond saw and placed in an
Al pan with nitrogen flow in the cell. The temperature
was raised from the room temperature to 80 °C, and then
cooled down to —140°C and heated up again to 80 °C.
The heating and cooling rates were 10 K/min. Transforma-
tion temperatures were determined from DSC peaks using
the slope line extension method, Fig. 2. The forward mar-
tensitic transformation starts at —31.4 °C and finishes at
about —51.9 °C during cooling, while upon heating, the re-
verse transformation starts at about —24.6 °C and finishes
at about —6.4 °C.

Fig. 1. Optical microscopy under polarized light, of the axial section of a
NiTi wire showing an average grain size around 15-20 pm. The drawn
direction is horizontal (etched in an aqueous solution of 5 vol.% HCl and
10 vol.% HNOs).
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Fig. 2. DSC results of the NiTi wire in the fully annealed condition (800 °C
at 15 min WQ).

2.2. Quasi-static experiments

For the quasi-static characterization, from 107> to
10~'s~!, SMA wire specimens were tested in a uniaxial
screw-driven testing machine Instron 4206. Displace-
ment-controlled tension tests were conducted by monitor-
ing the force with a 50-kN load cell and measuring the
strain by the crosshead displacement. Experiments per-
formed using NiTi specimens of 50 mm free length, were
distributed into two groups. First, samples subjected to
one load-unload cycle achieving complete SIM transfor-
mation, and second, samples loaded until failure.

2.3. Impact experiments

For the impact experiments, a modified instrumented
tensile-impact device was employed. A more detailed
description of this method can be found in Zurbitu et al.
(2009a). In this work, the accuracy of this technique for
obtaining properties of SMA wires at impact strain rates
was successfully validated. The instrumented tensile-im-
pact device is shown in Fig. 3a and comprised a pendulum
impact tester CEAST 6545.000 and a laser vibrometer
POLYTEC OFV-505. The former was employed to measure
the force during the impact and it consists of a pendulum
with a mass that can be released from different initial
heights. The purpose of the laser was to measure the strain
rate during the impact. The sample was attached between
a fix grip and a mobile grip, Fig. 3b, and the jaws in contact
with the sample were knurled in order to avoid any slip-
ping during the tests. When the impactor reaches the mo-

Pendulum " 1

bile grip at the contact points, the sample is deformed. The
load during the impact was measured by a piezoelectric
force sensor attached to the fix grip, amplified by a digital
signal processing system and stored in an oscilloscope. The
strain was considered as the integration of the velocity
measured by the laser vibrometer on the mobile grip. Im-
pact experiments were performed with three different free
lengths, 31, 67.5, and 79 mm, at different initial impactor
velocities from 0.35 to 3.6 m/s, so that the initial strain rate
achieved in the sample ranged from 4.5 to 116 s~!. The
impactor mass was kept constant, 1.098 kg, and the impact
energies developed with this configuration ranged from
0.07 to 7.15].

3. Results and discussion
3.1. Impact results

Fig. 4 shows the impact tests results. The graphs in the
first column represent the force evolution during the im-
pact event measured by the piezoelectric sensor attached
to the fix grip; in the second column, the velocity evolution
of the mobile grip measured by the laser during the impact
is shown, this velocity is not constant during the impact
due to the energy losses; and in the last one, the engineer-
ing stress-strain curves are presented with strain calcu-
lated as the velocity integrated during the impact. Four
different behaviors are presented in Fig. 4.

3.1.1. Elastic deformation of the austenitic phase (Fig. 4a:
impact strain rate 4.5s1)

The symmetric force graph suggests an elastic load-un-
load of the austenitic phase without any plastic strain or
SIM transformation. This is supported by the stress-strain
curve. The smooth beginning and end of the force curve
may be due to the accommodation of the mobile grip when
the impactor reaches it and when it loses contact. This is
corroborated with the waved beginning of the velocity
curve and the acceleration gap of time until the maximum
velocity is reached. The very small hysteretic loop ob-
served in Fig. 4a may be due in part to the rearrangement
of certain amount of R-phase variants which may be trans-
formed from the austenitic phase at lower stresses than
the stress-induced martensitic transformation (Otsuka
and Wayman, 1998). The austenite/R-phase transforma-
tion is almost negligible in terms of strain and dissipated
energy when it is compared with the stress-induced mar-
tensitic transformation, but it is visible in Fig. 4a as a small

Fix grip

Force sensor

o
—Mobile grip

(b)

Fig. 3. Experimental setup for tensile-impact tests: (a) general view and (b) detailed view of the specimen attachment.
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Fig. 4. Impact test results: (a) elastic deformation of the austenitic phase, (b) stress-induced martensitic (SIM) transformation, (c) SIM transformation with
elastic deformation of the martensitic phase, and (d) SIM transformation until failure.

slope variation of the stress-strain curve around 0.5% in
strain. Moreover, during the deformation, small defects
may arise even at the elastic range due to the high stresses
developed at impact (up to 600 MPa). This may explain the
small plastic strain after the test shown in Fig. 4a which is
lower than 0.09%. This may also explain in part the hyster-
etic loop.

3.1.2. SIM transformation. (Fig. 4b: impact strain rate 7s~')

When the impact energy increases, the SIM transforma-
tion takes place. At point (by), when the load generated in
the wire exceeds a certain limit, austenite becomes unsta-
ble and martensite starts to form. From this point until
(bs), when unloading of material begins, the force neces-
sary to induce martensite remains approximately constant.
Once the unloading path begins (b;), a drop in force until
(bs) is shown which corresponds with the elastic unload-
ing of the martensitic phase. At (bs), martensite becomes
unstable and the material starts to transform back to the
austenitic phase. Analogous to the load path, the force nec-
essary to transform back the martensite to austenite re-
mains approximately constant. At a certain level (by), all
the martensitic phase is transformed into austenite and

the elastic unloading of the austenitic phase takes place.
When the force is removed, the original size is recovered
without significant plastic deformation.

3.1.3. SIM transformation with elastic deformation of the
martensitic phase (Fig. 4c: impact strain rate 15.6s71)

In this case, the impact energy is enough to perform a
complete SIM transformation and to go on with the strain.
Beyond the SIM transformation, point (c,), the force raises
due to the elastic deformation of the martensitic phase.
Once the unloading path begins, at the maximum force
point (c3), the elastic unloading of the martensitic phase
takes place until (c4). It may be observed that the Young's
modulus of martensite is higher during unloading than
during loading. This behavior was also observed at quasi-
static strain rates by Huang et al. (2005) and is due to
the differences in deformation mechanisms. During
unloading, the elastic recovery of the martensitic phase
prevails, while during loading, not only elastic deformation
of martensite but also strain hardening and residual trans-
formation of austenite occurs as was pointed out by Liu
et al. (2002). In this case, a plateau also appears during
SIM transformation (c;-c;) and during reverse SIM trans-
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formation (c4-cs5). When the force is removed, most of the
strain is recovered but small plastic deformation remains
due to a small increase of dislocation density and the sta-
bilization of small amounts of residual martensite (Shaw
and Kyriakides, 1995).

3.1.4. SIM transformation until failure (Fig. 4d: impact strain
rate 53s71)

In this test, the impact energy is large enough to pro-
duce the failure of the sample. The deformation process
is similar to that shown in Fig. 4c, but with enough impact
energy so that the deformation continues until failure in-
stead of following the unloading path. In this test, once
again, a plateau appears during SIM transformation (d;-
d;), but from (d,), which denotes the final point of SIM
transformation, the strain process continues as follows.
The deformation path of martensite is divided into three
parts. The first one, corresponding to the elastic deforma-
tion of the martensitic phase and transformation of resid-
ual austenite (d,-ds), as is suggested by Liu et al. (2002);
the second one where the main deformation mechanism
is the dislocation motion that generates plastic strain, as
show the strain hardening (ds;-d4), and finally the third
one from the maximum force point (d4) until failure, in
which the drop in force suggests necking in samples, which
is corroborated in Fig. 5.

Once the different behaviors of superelastic NiTi SMAs
at impact strain rates have been presented, the results
are summarized in Fig. 6. Here, stress—strain curves at im-
pact strain rates are shown with incomplete SIM transfor-
mation, Fig. 6a; complete SIM transformation, Fig. 6b; and
tests where material breakage occurs, Fig. 6¢.

3.2. Quasi-static vs. impact results

In Fig. 7 is shown the evolution of the stress—strain
curves as the strain rate is increased from the quasi-static
to the impact range, not only until failure, Fig. 7a, but also
with complete SIM transformation, Fig. 7b. Focusing on
stress—strain response at quasi-static strain rates (lower
than 10*s™!) and impact strain rates (higher than
10! s7!) the behavior is similar based on the following
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Fig. 5. Neck formed during tensile deformation until failure in NiTi wire

specimen loaded at a strain rate of 53 s,
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Fig. 6. Stress-strain curves of NiTi wire at impact strain rates with: (a)
incomplete SIM transformation, (b) complete SIM transformation, and (c)
complete SIM transformation and loaded until failure.

terms. In both of them, SIM transformation occurs at con-
stant stress. This feature gives rise to similar plateau zones
in stress—strain diagram but with the main difference that
at impact, the stress necessary to induce the martensitic
transformation is higher that at lower strain rates. From
these tests, different parameters were studied in order to
obtain their evolution as the strain rate is increased.

— ¢™s: Initiation stress for forward transformation into
martensite.

- oM Completion stress for forward transformation into
martensite.

— ¢ Initiation stress for reverse transformation into
austenite.
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Fig. 7. Stress-strain curves of NiTi wires tested at different strain rates
from quasi-static to impact range: (a) loaded until failure, and (b)
subjected to a load-unload cycle with complete SIM transformation.

- ¢ Completion stress for reverse transformation into
austenite.

- Eq: Deformation energy. Energy required to deform the
material until the maximum strain. This energy is
obtained as the area under the loading curve and
denotes energy per unit volume.

- E;: Recoverable energy obtained as the area under the
unloading path. Designated as the recoverable strain
energy per unit volume.

- Wjy: Dissipated energy obtained as the area inside the
hysteresis loop during one load-unload cycle. Desig-
nated as the dissipated work per unit volume.

- é&sg: Superelastic deformation during the SIM transfor-
mation. Designated as the strain measured along the
loading stress plateau.

3.2.1. Strain-rate effect on forward SIM and reverse SIM
transformation stresses

In Fig. 8, transformation stresses when strain rate varies
from 107> to 10?>s~! are shown. Regarding their tenden-
cies, not only for forward, 6™ and o™, but also for reverse
transformation stresses, ¢ and ¢*', the following consid-
erations were made.

1. There is a strain rate below which transformation stres-
ses are not influenced by this parameter, and a plateau
stress zone appears during transformations. This can be
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Fig. 8. Variation of the transformation stresses with strain rate: (a)
forward SIM transformation stresses, and (b) reverse SIM transformation
stresses for a load-unload cycle with complete SIM transformation.

defined as quasi-static limit and is located between
107* and 5 x 10> s~ *. The result of the studies found
in the reviewed bibliography is consistent with this
result (Shaw and Kyriakides, 1995).

2. For higher strain rates, in the range from the quasi-sta-
tic limit, 1074571, to 107 's™!, 6™ and o™ increase
towards stabilization, with the latter showing a higher
increase than the former, Fig. 8a. Concerning ¢ and
o™, Fig. 8b, they decrease from the quasi-static limit,
10~*s71, to the order of 1073-1072s~! with the latter
showing a higher decrease than the former. Due to this,
slopes of the stress plateau zones raise as the strain rate
increases as is shown in Fig. 7. The results are in agree-
ment with those in the reviewed bibliography (Shaw
and Kyriakides, 1995; Tobushi et al., 1998). The justifi-
cation for points 1 and 2 is widely supported in the lit-
erature (Liu et al., 2002; Shaw and Kyriakides, 1995;
Tobushi et al., 1999; Ogawa, 1988; Wu et al., 1996).
On the one hand, it is well known that martensitic
transformation is a first-order transformation, being
exothermic the forward SIM transformation and endo-
thermic the reverse SIM transformation. On the other
hand, the higher the temperature is, the greater are
the transformation stresses. When strain rate is below
the quasi-static limit, there is enough time to allow all
the transformations heat to be exchanged with the sur-
roundings. As a result of this feature, temperature in the
specimen does not vary substantially, deformation may
be assumed as an isothermal process, and transforma-
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tion stresses do not vary. Nevertheless, when strain rate
rises, the time available to exchange the heat with the
surroundings decreases. Then, during the exothermic
forward SIM transformation the temperature is higher
and therefore, the sample reaches higher stresses. Dur-
ing the endothermic reverse SIM transformation, the
temperature in the sample is lower so that transforma-
tion stresses are also lower. The higher the strain rate is,
the greater is this effect because the time to exchange
heat is shorter. The stress variations are more severe
at the end of the transformation than at the beginning
since the heating of the sample becomes greater as
the strain is increased. This is shown as the increment
of the slope of the stress plateau, Fig. 7.

3. There is a strain rate above which this parameter seems
to have little influence over ¢™* and o™, Fig. 8a. This
may be due to the fact that above this limit, around
10-'s~1, the overall deformation process may be con-
sidered close to adiabatic, i.e., almost all heat generated
during SIM transformation is used in warming up the
sample. Once the deformation process is quasi-adia-
batic, the temperature may be rather constant even
though the strain rate increases, and therefore transfor-
mation stresses will also be constant during transfor-
mations as is shown in Fig. 7.

4. For a load-unload cycle with complete SIM transforma-
tion, when strain rate increases from the order of 103
10725~ to impact values, 10" s, 6" and ¢*f change
their tendencies and rise considerably, Fig. 8b. Some
authors have already noted that at lower strain rates,
there is a limit above which ¢* and ¢*f shift their
decreasing tendency and increase (Dolce and Cardone,
2001; Vitiello et al., 2005). This feature is due to the fact
that during unloading, temperature in the samples may
be higher than the initial temperature of the test, if the
strain rate is high enough and therefore transformation
stresses will be also higher. At quasi-static range, some
works have already confirmed that the temperature
during unloading may be higher than that at the begin-
ning (Pieczyska et al., 2007; Ogawa, 1988).

It is worth mentioning that at impact and regardless of
the strain rate, ¢*° and ¢*' depend mainly on maximum
deformation achieved until unload path starts. Until com-
plete SIM transformation is achieved, ¢** and o™ are strain
independent, Fig. 63, but when maximum strain is higher
than that the strain necessary to complete SIM transforma-
tion, these parameters decrease, Fig. 6b. More detailed
information may be found in Zurbitu et al. (2009b). Similar
decrement was reported at quasi-static strain rates (Lin
et al., 1994; Tobushi et al., 1993), and it is attributed to
an increase of dislocations density induced by the high
stresses generated during load path, which result in inter-
nal stresses favorable for the reverse SIM transformation.

3.2.2. Strain-rate effect on Eg4, E, and Wy energies

In Fig. 9, Eq4, E;, and Wy are plotted against the strain rate
from quasi-static to impact range. These results were ob-
tained from the load-unload cycles with complete SIM
transformation. There are some works that deal with dissi-
pation energy of superelastic NiTi wires under constant
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Fig. 9. Variation of the deformation energy (Eq), recoverable strain energy
(E;), and dissipated work (Wy) with strain rate.

controlled temperature (Lin et al., 1996; Tobushi et al.,
1999), but only a few works deal with the natural response
of these alloys without controlling the temperature (Piec-
zyska et al., 2007; Tobushi et al., 2005). These studies are
limited to the maximum strain rate of 10! s~'. In the pres-
ent work, a more complete characterization was carried
out until the impact strain rate range. The results, Fig. 9,
show that there is a strain rate below which energies are
barely influenced by this parameter, 1074-5 x 10> s~ 1,
At higher strain rates, until the order of 1073-10"2s7!, E4
increases, E; decreases, and Wy increases. These tendencies
are due to the variation of transformation stresses with
strain rate shown in Fig. 8. Then, Eq4 is higher because ¢™*
and o™ rise with strain rate, E, decreases because both
6™ and ¢* decrease, and W, increases as a consequence
of both effects. When strain rate increases from the order
of 1073-1072s7! to impact values, 10" s~!, the tendency
of chosen parameters remains as follows, Eq barely varies,
E. increases, and Wy decreases. E4 does not change its ten-
dency since ¢™* and ™' are almost constant in this range.
E. and W, change their tendencies because ¢*° and ¢*f are
higher at impact than at quasi-static range. Some authors
have already observed this behavior for lower strain rate
range, until 107's™! (Pieczyska et al, 2007; Tobushi
et al., 2005). It is worth to mention that, for complete
SIM transformations without elastic deformation of mar-
tensitic phase, Wy shows similar values below quasi-static
limit and at impact strain rates, reaching through a maxi-
mum between them. At impact, E; depend mainly on the
maximum deformation achieved until unload path begins
due to the decrease in ¢*° and ¢*" as the maximum strain
increase (Zurbitu et al., 2009b).

3.2.3. Strain-rate effect on superelastic strain sg

esg is related to the deformation of the plateau stress
which may be achieved at a relatively constant force. Var-
iation of this parameter with strain rate is shown in Fig. 10.
At quasi-static strain rates, the tendency is divided into
two regions. At the earlier stage, from 107> to 103571,
&qe increases. In the second region, from 103 to 107257,
it decreases and tends to stabilize. At impact strain rates,
10'-10%s!, the parameter studied remains almost
constant.

&sg i mainly due to the lattice deformation during
phase transformation (Otsuka and Wayman, 1998); never-
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Fig. 10. Superelastic deformation, &sg, at quasi-static and impact strain
rates.

theless, the deformation at relatively constant stress may
be influenced by other causes as a consequence of the
overall response of the material, as the residual transfor-
mation of austenite, the increase of dislocation density at
high loads, or the variation of temperature with strain rate.
Then, the first rise shown in Fig. 10 is due to the fact that
final SIM transformation occurs at higher strain levels
when strain rate rises, Fig. 7b. From this point on, the de-
crease in &sg may be due to the fact that, when strain rate
increases, the stress—strain region in which residual pock-
ets of austenite need additional stress to transform to mar-
tensite begins at a lower strain, Fig. 7b. This region, called
“assisted detwinning”, was described for quasi-static strain
rates (Liu et al., 2002). To conclude, it is worth mentioning
that at impact, &s; remains similar to that at 107! s™!, be-
cause during forward SIM transformation, the stress—strain
response may not be affected by the strain rate in this
range, Fig. 7a.

3.3. The origin of stress plateau at impact strain rates

The origin of the plateau stress in the stress-strain
curves at impact is due to the warming of the sample since
the deformation process may be considered close to adia-
batic. Fig. 11 shows that the stress—strain response at im-
pact strain rates carried out at room temperature is
similar to that obtained at quasi-static strain rates carried
out at 45 °C. This feature qualitatively confirms that at im-
pact, the temperature for the overall event is higher than
the initial temperature of the test, and that is rather con-
stant during the impact. This assumption must be verified
through direct measurements of temperature during im-
pact and will be the subject of future publications.

From the quasi-static to the impact range, forward and
reverse SIM transformation stress plateaus increase sub-
stantially, by about 100-150 MPa, Fig. 8. Since the trans-
formation plateaus increase with the temperature at a
stress rate of 6.5+ 0.5 MPa/K, the rather constant values
of the transformation stresses observed at impact, would
tally with the transformation stresses at quasi-static strain
rates but around 20 °C higher in temperature, as is shown
in Fig. 11. These conclusions can be generalized to the
experiments carried out at strain rates up to 72s~!, since
for tests carried out at higher strain rates the stresses
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Fig. 11. Comparison between the NiTi wire behavior upon impact at
room temperature and that at a quasi-static strain rate at a constant
temperature of 45 °C.

achieved during forward transformation is higher than ex-
pected, Fig. 6¢. It cannot be concluded if this behavior is
intrinsic to the material or if it corresponds to a dynamic
response linked to the impact test and superposed to the
real response of the material. Nevertheless, the results ob-
tained in this work related to the behavior associated with
the deformation mechanisms of NiTi at impact may be ex-
pected until strain rates of 10% s~!, where it is known that
diffusionless shear-like mechanism of deformation
changes to dislocation-based slip plasticity and that NiTi
SMAs tend to deform similar to an ordinary austenite me-
tal (Nemat-Nasser and Choi, 2005).

4. Summary and conclusions

In this work, the instrumented tensile-impact test was
successfully used to obtain the stress-strain curves of
superelastic NiTi wire shape memory alloys at impact
strain rates, on the order 1-102 s~!. Characterization car-
ried out, partially covers the lack of experimental data in
this issue. Tests were performed not only with complete
stress-induced martensitic (SIM) transformation and
superelastic recovery, but also until failure.

The experimental results show that at impact strain
rates, it is still possible to induce the martensitic transfor-
mation by tension in NiTi wires. At impact, forward and re-
verse SIM transformations occur at constant stress similar
to that at quasi-static strain rates. These impact stress pla-
teaus may correspond to the stress values for higher tem-
peratures which may be achieved by the sample during the
impact, with the temperature being a consequence of the
close to adiabatic strain process at those strain rates.

Moreover, a quasi-static characterization of the same
material was carried out in order to compare some param-
eters between the quasi-static and impact behaviors. For-
ward SIM transformation stresses (¢™* and o™f) and
deformation energy, (E4), increase with strain rate, but
they are strain rate independent when this is higher than
1071571, at least until 10% s~. Reverse SIM transformation
stresses (¢*° and ¢*f), recoverable strain (E.), and dissi-
pated energy (Wy) depend mainly on maximum strain
achieved during transformation. For strains corresponding
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to a load-unload cycle with complete SIM transformation,

o™, aAf, and E; tend to diminish when strain rate increases,

until the range 10~3-102 s~ '; nevertheless, they are high-
er at impact. W, rises with strain rate until the range 107>~
10-2s7!, but it decreases at impact. This parameter shows
similar values below quasi-static limit and at impact.
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Effect of Impact-Induced Strain on the Stress-Induced
Martensitic Transformation of Superelastic NiTi
Shape-Memory Alloy Wires
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The stress-induced martensitic (SIM) transformation of NiTi shape-memory alloy wires has been studied as a
function of the maximum strain induced during tensile deformation at impact and quasi-static strain rates.
The SIM transformation stresses are higher at impact than at quasi-static strain rates. Only the lower plateau
strength is sensitive to the maximum strain achieved during transformation when this is higher than necessary
to complete the SIM transformation. For the same maximum strain achieved, the deformation energy (E4) and
recoverable strain energy (E,) are greater at impact than at quasi-static strain rates, and the dissipated energy
(Wy) is slightly lower at impact, reaching values close to those obtained at quasi-static strain rates.

Keywords impact, mechanical testing, NiTi, polymer matrix
composites, shape-memory alloys

1. Introduction

Due to its high damping capacity, the superelastic (SE)
property of shape-memory alloys (SMAs) in the form of wires
has been required to be used as reinforcement in composite
materials for improving damage resistance and damage toler-
ance (Ref 1) or as components for seismic protection devices
(Ref 2). The effects of the maximum strain achieved during the
stress-induced martensitic (SIM) transformation at quasi-static
loading strain rates on the SE property is known in terms of
transformation stresses (Ref 3, 4) or dissipated and recoverable
strain energy (Ref 4). Nevertheless, the fate of these features
when the loading occurs at higher strain rates, that is, at impact
strain rates, is unknown. The aim of this work is to study the
effect of the maximum strain achieved during an impact event
on the SIM transformation of SE-NiTi-SMA wires.

2. Experimental Procedure

For the experimental tests carried out in this work, a NiTi-
SMA (56 wt.% nickel) has been selected. This is a commer-
cially available alloy in the form of wire, 0.5 mm in diameter
(ref. NT09), purchased from AMT n.v. Herk-de-Stad, Belgium.
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The austenitic finish temperature (4y), determined by tensile
tests carried out at different temperatures, is about 240 K;
hence, this alloy is in the austenitic phase at room temperature
and shows SE behavior under stress. These specimens have
been subjected to a loading-unloading cycle at impact strain
rates, achieving different maximum strains.

Instrumented tensile impact tests have been carried out to
obtain the stress-strain curves at impact strain rates (of the order
of 10 s_1)7 with different energies to obtain the different
maximum strains not only for incomplete, but also for complete
SIM transformations (from 1% until failure occurs 11%). The
experimental technique is described in detail in Ref 5. The
sample is fixed between a mobile and a fixed grip. An impactor
hits the mobile grip and the tensile force is transmitted to the
sample. The force during the deformation is measured at the
fixed grip by a piezoelectric sensor and the stress is calculated
by dividing the impact force curve by the initial section of the
wire. The displacement is calculated as the integration of the
deformation velocity measured during the impact test with
laser-based noncontacting measurement equipment and the
strain is obtained by dividing this displacement by the initial
length of the sample. Moreover, quasi-static tensile tests
(at strain rates of 107* s™') for the same maximum strains
have also been carried out to facilitate comparison of the results
at low and high strain rates. These tests have been carried out in
a uniaxial screw-driven testing machine Instron 4206. Dis-
placement-controlled tension tests have been conducted by
monitoring the force with a 50-kN load cell and measuring the
strain by the crosshead displacement. Both quasi-static and
impact experiments have been carried out at room temperature.

3. Results and Discussion

3.1 SE Stress-Strain Response Based on the Maximum
Induced Strain

The SE behavior of NiTi is shown in Fig. 1 for different
loading-unloading cycles in which different maximum strains
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are achieved. With the aim of studying and comparing the SIM
transformation stresses as a function of the maximum strain
achieved during deformation, it has been used for each test a
specimen without any previous deformation. This avoids any
accumulation of defects which are favorable for the following
transformations, leading to a decreasing of the transformation
stresses. The waved response shown in the impact curves is due
to local oscillations in the stress-strain curve associated with the
dynamic response of the impact test, which are superimposed
on the mean response of the material.

Experiments carried out at impact strain rates are shown in
Fig. 1(a), and in Fig. 1(b) tests at quasi-static strain rates are
shown. In both cases, the appearance of plateau zones indicates
that SIM transformation is observed during deformation,
yielding incomplete transformations (4% of maximum strain),
complete SIM transformations (7%), complete transformations
and elastic deformation of the martensitic phase (9%), and
failure of specimens (11%). The residual plastic strain in impact
loaded specimens is slightly higher at impact than at quasi-
static strain rates (Fig. 1). This may be attributed in part due to
higher stresses developed during the impact tests, that generates
more defects and causes more plastic deformation, but also due
to a very small slippage of the specimen at the grips, difficult to
avoid due to the dynamic nature of the impact experiment.

3.2 The Effect of Maximum Strain Achieved
on the Transformation Stresses

The upper plateau strength (UPS), measured as the forward
transformation stress at 3% strain during the loading process,
and the lower plateau strength (LPS), measured as the reverse
transformation stress at 2.5% strain during unloading are

plotted as functions of the maximum strain achieved during
deformation (Fig. 2). The local oscillations observed in the
impact stress-strain curves, Fig. 1, contribute to a higher scatter
data points at impact than at quasi-static strain rates in Fig. 2.

The UPS is around 20% higher at impact than at quasi-static
strain rates (Fig. 2a) as a result of the self-heating process,
which is due to the exothermic character of the forward SIM
transformation. The LPS is also higher at impact but depends
mainly on the maximum deformation achieved until the
unloading process starts (Fig. 2b). At strains lower than 7%,
when the SIM transformation is not complete, the LPS remains
constant and is strain independent. However, when the impact
energy is sufficient for completing the SIM transformation, at
strains higher than 7%, this trend changes and the reverse SIM
transformation stress diminishes linearly as the strain increases.
This may be attributed to the high stresses generated during the
loading process, which generates internal stresses that are
favorable for reverse SIM transformation, similar to the stress
reduction that occurs while cycling SE-NiTi (Ref 6, 7). In the
present work, a similar trend has been found at quasi-static
strain rates, with the difference that the stresses at impact are
higher, and the rate at which the LPS decreases with strain is
lower at impact strain rates (Fig. 2b). The quasi-static results
shown here match well with those observed in reviewed
literature (Ref 3, 4).

3.3 The Effect of Maximum Strain Attained on the
Deformation, Dissipated and Recoverable Energies

The deformation energy (Ey), the energy required to deform
the material until the maximum strain, obtained as the
integration of the force during loading along the deformation
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of the sample from zero to the maximum strain; and the
recoverable strain energy (E;), the energy recovered during
unloading from the maximum strain until the zero stress state,
as the integration of the force during unloading along the
deformation of the sample from the maximum strain to zero, are
plotted as function of the maximum strain achieved during
deformation (Fig. 3a).

Each test is represented in the graph with its respective mark,
and the superimposed smooth line shows the average tendency.
Results from the impact tests show that £y and E| increase with
the maximum strain reached and are higher at impact than at
quasi-static strain rates, with average higher values at impact of
7.8 and 11 MJ/m> of SIM transformed material, respectively.
Similarly, the dissipated energy (W,), the difference between
E4 and E, is plotted as a function of the maximum strain
(Fig. 3b). W4 also increases throughout the strain range studied,
but the value is slightly lower at impact strain rates. For the same
maximum strain attained, the average difference between the
impact and quasi-static values of Wy is 3.2 MJ/m® of SIM
transformed material. This implies similar values of Wy at
impact and at quasi-static strain rates for complete SIM
transformations. Nevertheless, the difference may be higher in
relative terms for incomplete SIM transformations.

4. Conclusions

This study addresses the effect of the maximum strain
achieved at impact strain rates, compared with quasi-static
strain rates, on the SE behavior of NiTi in terms of stress-
induced martensitic transformation stresses; and deformation,
recoverable and dissipated energies. The results are summa-
rized as follows:

1. The UPS is higher at impact than at quasi-static strain
rates because of self-heating due to the exothermic char-
acter of the forward SIM transformation.

2. The LPS is also higher at impact and depends on the
maximum strain achieved during deformation. For strains
lower than that necessary for completing the SIM

Journal of Materials Engineering and Performance

transformation, LPS remains constant. Nevertheless, for
higher values of strain, LPS diminishes linearly as the
strain increases.

3. Deformation energy (Eg), recoverable strain energy (E,),
and dissipated energy (W) increase as the maximum
strain achieved during deformation becomes greater.

4. FEq4 and E; are higher at impact than at quasi-static strain
rates, but Wy is lower. For the latter parameter, the results
of the quasi-static and impact states are similar.
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Phase transformation fronts propagation during the stress induced
martensitic transformation at impact strain rates in NiTi shape
memory alloy wires
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Abstract. Propagation of phase transformation fronts during the stress induced martensitic (SIM) transformation at
impact strain rates, on the order of 10 s™', was observed in situ by measuring changes in infrared radiation on the
surface of superelastic NiTi wires. The exothermic/endothermic character of the forward/reverse SIM transformation
changes the local temperature making visible the nucleation and propagation of phase transformation fronts. The
nucleation during forward SIM transformation usually occurs at both ends of the sample near the grips, where stress
concentrations are unavoidable. During unloading, nucleation of the reverse SIM transformation takes place at point
where the forward SIM transformation was finished. At impact no more nucleations were observed so that only the
phase transformation fronts arising from the mentioned nucleations appear. In the non-transformed zone, the
temperature remains similar to that observed for the test in which only the elastic deformation of the austenitic phase
occurs. This feature shows that the SIM transformation at impact strain rates is inhomogeneous and, similarly to that
observed at very low strain rates, lower than 10 s, when the deformation may be considered as an isothermal
process and the temperature in the sample remains almost constant, no multiple transformation fronts appear as is
observed when strain rate is on the order of 10*-102 s™. For specimens cycled at impact, the nucleation at the
beginning of the SIM transformation occurs at several locations and during the deformation more nucleation points
arise since the stress necessary to initiate another nucleations is lower than necessary to continue the propagation of
the active fronts. These locations are similar for different cycles showing that they do not arise by chance, but rather
because there are locations more favourable for the nucleation.

1. Introduction

Recently, shape memory alloys (SMA) are becoming increasingly important for impact applications due to their
large recoverable strains and high capacity to dissipate energy. For instance, these alloys are highly attractive for
energy absorption/storage, impact damping or seismic protection [1-3]. Nevertheless, the thermomechanical
behaviour of these alloys at impact strain rates, on the order 1-10% s™, is not yet well known and only a few
works deal with the dynamics of propagating phase boundaries at impact strain rates [4], while the maximum
strain rate at which the transformation fronts have been observed via infrared radiation has been 102s™ [5,6]. In
the present work, the phase transformation fronts at impact strain rates, on the order 10 s, were observed on the
surface of NiTi wires via thermographic observations. The stress-strain response was simultaneously registered
with the thermographic observations in order to link the evolution of the transformation fronts with the
mechanical behaviour.

2. Experimental procedure

Infrared thermographic pictures were taken at a frame rate of 1250 Hz with a high speed thermographic camera
Flir Titanium 550M during tensile deformation of NiTi wires at impact strain rates. The impact tests were carried
out with an instrumented tensile impact device. The whole experimental set-up is shown in figure 1. It consists
on an impactor which deforms the sample by hitting a mobile grip at which the sample is attached. The impact
force is measured by a piezoelectric sensor ICP™ quartz force ring attached to the other grip which is fixed. The
measurement of the deformation during the impact was carried out with a laser—based noncontacting
measurement equipment Polytec OFV-505. More detailed information of the instrumented tensile impact test
applied to SMA wires may be found in [7]. During deformation, simultaneous measurements of infrared
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radiation, force and deformation were performed so that the transformation fronts may be visible while it is
known the stress-stain state. For each test of the experimental work, a commercially available NiTi wire, ref.
NTO09, purchased from (AMT) @medical technologies, of 80 mm in free length and 0.5 in diameter was used.
The transformation temperatures of the sample are below zero showing superelastic behaviour at room
temperature. The tensile-impact tests were carried out at room temperature with an impactor mass of 1.098 kg.
They were performed at different impact energies by varying the impact velocity from 0.77 to 1 m/s in order to
achieve different maximum strains keeping the strain rate during the test on the order of 10s™.
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Fig. 1. Schematic diagram of the experimental set-up.

3. Results

At impact strain rates, the nucleation of the forward stress induced martensitic (SIM) transformation occurs at
the site having the highest stress, which is usually at the grips where stress concentrations are unavoidable. Once
the nucleation has occurred, the transformation fronts from the austenitic to the martensitic phase moves towards
the middle of the sample, figure 2b. No more nucleations were observed during the forward SIM transformation
at impact strain rates, and in the zone of the sample where the front does not go through, the temperature remains
similar to that observed for the test in which only the elastic deformation of the austenitic phase occurs. During
unloading, the nucleation of the reverse SIM transformation takes place at point where the forward
transformation was finished. The confluence of the forward transformation fronts originates a discontinuity in

the crystal lattice which is favourable for the nucleation of reverse SIM transformation.
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Fig. 2. NiTi wire phase transformation fronts evolution during the complete martensitic transformation (¢=6.5%), induced at
impact strain rate (10 s™). a) Stress-strain curve. b) Thermographic pictures taken every 0.8 ms.
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This feature shows that the SIM transformation at impact strain rates is inhomogeneous, similarly to that
observed at very low strain rates, 10* s™ or lower [8,9], and no multiple transformation fronts appear as is
observed when strain rate is on the order of 10°-102 s [5]. It is well known that when the deformation is
performed at very low strain rates, there is enough time to allow all the transformation heat to be exchanged with
the surroundings being the temperature in the sample almost constant. Then, the nucleation only appears at the
grips and only one or two fronts appear during SIM transformation [8,9]. Nevertheless when the strain rate is
increased, up to 107 s™', the number of transformation fronts are multiplied. This occur because at higher strain
rates, part of the heat generated during SIM transformation cannot be released to the surroundings and is spent in
warming up the transformed zone. This leaves cooler regions in the sample where stress necessary to generate
another nucleation is lower than necessary to continue the propagation of the active fronts, so that new
nucleations appear. As strain rate is increased, the deformation process is closer to the adiabatic condition, and
self-localized heating may be more intense, generating more and more new fronts [5]. Nevertheless, in this work
it is shown that this explanation is not valid at impact strain rates since no multiple transformation were
observed. This may be due to the fact that at impact, the deformation time is so small, 15-20 ms, that there is not
enough time to allow another nucleations to be formed, making it easier to continue with the initial fronts. It
seems that at impact, the stress necessary for a new nucleation in the non-transformed zone is higher than
necessary to continue the propagation of the previously generated fronts. In order to study in depth this idea
another test was performed. A sample was deformed at impact until 4% in strain (around half of the SIM
transformation). This deformation cycle was repeated 100 times and the data was recorded for the 1, 2™, 50
and 100" cycles, figure 3.
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Fig. 3. Stress-strain curves of NiTi deformed up to half of the SIM transformation for several cycles. Strain rate 10757
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For the first cycle only one propagation front appears, figure 4a, similarly to that occurred for the second cycle.
The only nucleation occurs at a grip and propagates approximately until the middle of the sample. Nevertheless,
it may be observed from the thermographic pictures of the 50™ cycle, figure 4b, that with cycling the nucleation
at the beginning of the forward SIM transformation occurs at several points and during the deformation another
nucleation points arise. This may be due to the fact that during cycling deformation, small defects arise creating
discontinuities in the crystal lattice and local stress fields that may retain certain amount of preferential oriented
martensite which assists the generation of new nucleations at those locations during the subsequent
transformations. Then, the stress necessary to initiate another nucleation is lower than necessary to continue the
propagation of the active fronts, as show the lower transformation stresses during the SIM transformation for the
50™ and the 100™ cycles, figure 3. The nucleation locations for the 50™ and for the 100™ cycles are similar
showing that the nucleation points do not arise by chance, but rather they arise at locations where the
discontinuities in the crystal lattice are more favourable for the SIM nucleation.

With the aim to study what happens in the non-transformed zone, another test was performed. The specimen
cycled 100 times up to 4% was deformed at impact until 6% in order to perform the complete SIM
transformation, figure 5a. The thermographic pictures show that for the deformation until 4%, several nucleation
locations appear similar to those occurred in the 50™ cycle shown in figure 4b. Nevertheless, from the 4% to 6%
in strain only two fronts propagate, one arising from the grip closer to the non-transformed zone, and another
from the previously transformed zone. For the latter strain, multiple fronts do not appear because there is not any
defect that may assist a new nucleation. In figure 5a is shown that the multiple nucleations occur since the stress
necessary for it is lower than necessary to continue the propagation of the previously active fronts.

06038-p.3
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Fig. 4. NiTi wire phase transformation fronts evolution during the deformation up to half of the SIM transformation at impact
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Fig. 5. NiTi wire phase transformation fronts evolution during complete SIM transformation previously cycles 100 times up
to half of the transformation. Strain rate 10 5. a) Stress-strain curve. b) Thermographic pictures taken every 0.8 ms.
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4. Conclusions

The stress induced martensitic (SIM) transformation at impact strain rates, on the order of 10 s™, in NiTi wires is
inhomogeneous similarly to that observed at very low strain rates, lower than 10 s™. The nucleation of the forward
SIM transformation occurs at the grips because of the stress concentrations, and the front transformations travel
through the sample until complete the SIM transformation. During unloading, nucleation of the reverse SIM
transformation takes place at point where the forward SIM transformation was finished. At impact, no more nucleations were
observed. When cycling, multiple transformation fronts appear because the movement of the interface
austenite/martensite generate defects that may assist the subsequent transformations. Then, the stress necessary
to initiate another nucleations is lower than necessary to continue the propagation of the previously active fronts.

Acknowledgements
The authors would like to thank the Basque Government for the financial support (P12008—07, IE05—150).

References

[1] Tobushi, H., Pieczyska, E., Gadaj, S., Nowacki, W. K., Hoshio, K., Makino, Y., 2005. Characteristics of
energy storage and dissipation in TiNi shape memory alloy. Sci. Technol. Adv. Mat. 6, 889-894.

[2] Tsoi, K.A., Stalmans, R., Schrooten, J., Wevers, M., Mai, Y., 2003. Impact damage behaviour of shape
memory alloy composites. Mat. Sci. Eng. A-Struct. A342, 207-215.

[3] Dolce, M., Cardone, D., 2001. Mechanical behaviour of shape memory alloys for seismic applications 2.
Austenite NiTi wires subjected to tension. Int. J. Mech. Sci. 43, 2657-2677.

[4] Ravi-Chandar, K., Niemczura, J., 2006. Dynamics of propagating phase boundaries in NiTi. J. Mech. Phys.
Solids 54, 2136-2161.

[5] Chang, B.C., Shaw, J.A., ladicola, M.A., 2006. Thermodynamics of shape memory alloy wire: Modeling,
experiments, and application. Continuum Mech. Therm. 18, 83-118.

[6] Pieczyska, E. A., Tobushi, H., Gadaj, S. P., Nowacki, W. K., 2006. Superelastic deformation behaviors based
on phase transformation bands in TiNi shape memory alloy. Mater. T,. 47, 670-676.

[7] Zurbitu, J., Kustov, S., Castillo, G., Aretxabaleta, L., Cesari, E., Aurrekoetxea, J., 2009. Instrumented
tensile—impact test method for shape memory alloy wires. Mater. Sci. Eng. A (2009),
doi:10.1016/j.msea.2009.06.012.

[8] Shaw, J.A., Kyriakides, S., 1995. Thermomechanical aspects of NiTi. J. Mech. Phys. Solids 43, 1243—128]1.
[9] Leo, P.H., Shield, T.W., Bruno, O.P., 1993. Transient heat transfer effects on the pseudoelastic behavior of
shape-memory wires. Acta Metall. Mater. 41, 2477-2485.

06038-p.5






SETTING UP OF PULL-OUT TEST AT IMPACT STRAIN
RATES FOR SMA WIRE/pCBT ADAPTIVE COMPOSITE
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SUMMARY

The interfacial strength of NiTi wires/pCBT composite for impact applications has been
studied. These materials are strain rate dependent, so that the effect of this parameter on
the interfacial strength has been characterized by a new pull-out test method. The
interfacial strength increases with the strain rate and is high enough to induce the stress
induced martensitic transformation in the NiTi wires.

Keywords: SMA; pCBT; RTM; Impact; Interface strength.

INTRODUCTION

The high recoverable strain (6%) and the great energy dissipation capability of the
Shape Memory Alloys (SMA) are favourable to be used as reinforcement in composite
materials for improving the damage resistance at low impact velocities [1-3]. For these
applications, SMAs have been commonly embedded into an inherently brittle (break
strain<1%) thermoset matrix, so the best performances of SMAs have not yet been
harnessed. Thermoplastic polymers are potentially better since they are more ductile and
tougher. However, their main drawback is the high melt viscosity. The fabrication
process may be enhanced lowering the melt viscosity to ensure the correct positioning
of the reinforcements and ensuring that the matrix completely wets the reinforcement
surface. This may be reach during the fabrication process with a very low viscosity
matrix like pCBT. The water-like viscosity of this thermoplastic material is achieved by
reactive polymerization [4]. Regarding the interfacial characterization, the single fibre
pull-out test is commonly used to determine the interfacial strength of the fibre-matrix
interface. This test has been applied mainly to the interface characterization of
SMA/thermoset composites [5-8], and only a few works deal with the characterization
of SMA/thermoplastic interface often making the comparison with the thermoset matrix
[9,10]. The debonding strain rate achieved during this conventional test may be consider
within the quasi-static range, with maximum strain rates achieved of 0.5 mm/s [11].
Being SMAs [12] and polymers strain rate dependant, the quasi-static pull-out
characterization is not valid for the development of new composite materials for impact
applications. Therefore, it is essential to have some measures of the interfacial bond
strength between the SMA wire and the host matrix at impact strain rates.



MATERIALS AND EXPERIMENTAL SET-UP

Materials and specimens

Prepolymer (CBT160™) was supplied in form of pellets by Cyclics® Corporation, which
after polymerization forms the engineering thermoplastic polybutylene terephthalate
(pCBT). The reinforcement is a commercially available NiTi SMA, ref. NTO09,
purchased from @medical technologies (AMT). The material was supplied in the form
of wire, 0.5 mm in diameter, showing superelastic behaviour at room temperature. Two
different finish surface conditions were analysed to enhance the surface roughness,
sandblasted and pickled. The manufacturing process of the specimens is as follows. The
melted pCBT resin was poured into the mould previously heated to 240 °C and in which
the NiTi wires were positioned conveniently so that they were embedded 8 mm in the
pCBT matrix (6 x 12 x 20 mm’). The temperature was kept constant 20 min before water
quenching.

Experimental set-up

For quasi-static tests, specimens were tested in a uniaxial screw-driven testing machine
Instron 4206, and displacement controlled tension tests were conducted at strain rate of
10 s™". For the impact experiments, a pendulum with an impactor mass is released from
certain height in order to achieve the initial impact velocity, figure l1a. All the tests have
been carried out at room temperature. The pull-out specimen must be fixed between a
mobile grip and a fixed grip, and when the impactor reaches the lowest point it hits the
mobile grip, figure 1b, transmitting the impact energy to the interface.

Fix grip

.
Specimen o™
attachment — Mobile grip Force sensor 4

Figure 1. Experimental set up for pull-out test at impact strain rates, a) general view, b)
detail of the specimen attachment .

The tensile force transmitted to the sample, F(t), is measured at the fixed grip by a
piezoelectric sensor and stored in an oscilloscope before conditioning the signal with a
charge amplifier. The displacement of the mobile grip &t), may be calculated from the
force-time data (F(t)) by two successive integrations, equation 1, where Vj is the initial
impact velocity and m is the mass of the impactor. The impactor mass employed was
1.098 kg and was released from an initial height so that the impact velocity was 3.7 m/s
being the initial strain rate 2x10* s'. The velocity evolution, V(t), may also be

calculated from the force-time data, equation 2.



5(t)= j(vo —%j F(t)dtJdt (Equation 1)
V(t)=V, —%j- F(t)dt (Equation 2)

RESULTS AND DISCUSSION

The interfacial strength is higher at impact than at quasi-static strain rates, figure 2, and
in both cases it is higher than necessary to induce the martensitic transformation by
stress in NiTi wires, as is evidenced by the appearance of the transformation plateau
stress zones. The plateau strength is higher at impact because of the self-heating process
due to the exothermic character of the direct SIM transformation [12]. While at low
strain rates there is enough time to release all the heat generated during the martensitic
transformation to the surroundings, at impact, the time is drastically reduced (< 1ms)
being the deformation process totally adiabatic so that the transformation heat cannot be
released from the reinforcements and is spent in warming up them increasing the
transformation stress.
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. 0.15 mm/min a _ 3. 7mis b:
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Figure 2. Pull-out test of NiTi wires embedded in pCBT matrix. a) at quasi-static strain
rate. b) at impact strain rate.

Regarding the strain rate evolution during the pull-out impact test, it is worth to mention
that while during the conventional pull-out test carried out at low strain rates the
displacement may be controlled and constant velocity may be achieved during the
deformation; for the impact test only the initial velocity may be set up being its
evolution during the test uncontrolled with a decreasing trend due to the energy losses.
Nevertheless, this decrement in velocity, calculated from the equation 2, is lower than
2% for the configuration applied in the present work, as is shown in figure 3, so that the
impact velocity during the test may be considered constant.
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Figure 3. Velocity evolution during the impact pull-out test.

The higher interface strength shown at impact for the sandblasted wires, figure 2b, may
be a consequence of its higher roughness as is evidenced in the fractographic analysis
via SEM observations. While the roughness shape of the pickled reinforcement appears
preferentially in the circumferential direction of the wire, in the sandblasted wire this is
more uniform, figure 4.

28k X1, 888 18mm 36 28 SEI

X148 188Mm

Figure 4. As received NiTi wire reinforcement roughness, a) sandblasted, b) pickled.

Nevertheless, the pull-out mechanism between pCBT and NiTi at low strain rates does
not seem to depend significantly on the surface finish conditions as is evidenced in
figure 2a. Despite the greater roughness shape on the longitudinally direction of the
sandblasted wire, the remaining pCBT matrix adhered to the wire after the test is
distributed in a similar way whichever the surface finish conditions of the reinforcement
is. In any of case, the pCBT matrix is pulled-out locally in an homogeneous way, arising
zones (< 200 ps) where the matrix, in white in figure 5, has been torn away from the
reinforcement.

On the contrary, the remaining pCBT matrix adhered to the wires for the impact tests
show different distributions than at low strain rates showing pulled out fibres of pCBT



still adhered to the reinforcements, figure 6. This may explain the differences in
interfacial strength at impact than at low strain rates shown in figure 2. Moreover, the
distribution of pCBT observed in figure 6 is also influenced by the surface finish
condition which may change the interfacial shear strength as is shown for the impact
pull-out tests of the figure 2b. The lower roughness shape on the longitudinally direction
of the pickled reinforcement may assist the matrix debonding in the axial direction as is
shown in the detail of figure 6b.

H1Z8 188mm

Figure 5. NiTi/pCBT interface failure surface loaded at low strain rates (0.15 mm/min),
a) sandblasted, b) pickled.

#1488 186xmm

a)
Figure 6. NiTi/pCBT interface failure surface loaded at impact strain rates (3.7 m/s)
a) sandblasted, b) pickled.

CONCLUSSIONS

The proposed pull-out test is able to characterize the interfacial strength at the
intermediate impact strain-rate range. This test has been applied successfully to the
characterization of the NiTi wire/pCBT interface, showing higher interfacial strength at
impact than at quasi-static strain rates due to different pull-out mechanisms observed.
The interfacial strength dependence on the surface finish condition is greater at impact
strain rates.
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