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1 DEFECTOS EN CRISTALES

Un cristal real no es perfecto (aunque, típicamente, menor de un átomo 

cada 10.000 está fuera de su lugar). Esto lo revelan las mediciones de pro­

piedades que son sensibles a la estructura: resistividad eléctrica, tensión 

de fluencia, tensión de rotura, permeabilidad magnética, que varían mucho 

de una probeta a otra.

Una nómina más o menos completa de los distintos defectos que pueden 

encontrarse en una red cristalina es la siguiente:

Defectos puntuales

Fonones

Excitones

Electrones + agujeros

Vacancias

Intersticiales

Intersticialidad

Crowdion

Impurezas (intersticiales, substi- 

tucionales)

Defectos lineales Dislocaciones

Defectos bidimensionales

Defectos tridimen­

sionales

Bordes de grano 

Interfases •

Fallas de apilamiento 

Superficie del cristal

Precipitados

Spikes, zonas de Seeger

El fonón es la partícula asociada a la cuantificación de los modos 

de vibración de la red. Se caracteriza por su energía h V ( v1 es la 

frecuencia de vibración), la dirección de propagación y su polarización 

(onda transversal o longitudinal).

El excitón es un electrón en un estado excitado. El par electrón 

+ agujero se forma al pasar un electrón de un estado a otro dentro de
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una banda, dejando un "agujero" en su estado inicial. En metales, ambos 

defectos tienen vida media muy corta.

Estos tres tipos de defectos no serán considerados en adelante y 

el resto del curso se dedicará fundamentalmente a defectos puntuales y 

dislocaciones.

1.1. DEFECTOS PUNTUALES

Los distintos tipos de defectos puntuales se indican en la figura 1.

Una vacancia es la falta de 

un átomo de un sitio de la 

red que idealmente debería 

estar ocupado; un intersti­

cial es un átomo que ocupa 

una posición que no corres­

ponde a un sitio normal de 

la red. Intersticialidad se 

refiere a 2 intersticiales 

que se combinan de forma 

tal que ocupan posiciones 

simétricas respecto de un 

punto de la red. En el caso i 

del intersticial "convencio­

nal" el átomo intersticial 

está, en promedio, a igual 

distancia de varios átomos 

substitucionales vecinos.

Un ejemplo sería un átomo en el centro de un agujero octaédrico de 

una estructura compacta. En la intersticialidad, ilustrada en la figura 

2, el par puede estar compuesto por átomos matriz-matriz, matriz-impure­

za, ó impureza-impureza. En la literatura este defecto ha sido llamado 

split-interstitial, off-center interstitial, disubstitutional, dumbell o

Fig. 1

«



diplon, según los autores. 

Algunos de estos términos 

no son satisfactorios en 

el sentido de que sugieren 

s ituac iones equivocadas.

Por ejemplo, disubstitutional 

parece suprimir el sentido 

de defecto intersticial y 

cuando se aplica a un par 

impureza-impureza no indica 

la ausencia del átomo matriz.

Fig. 2

Crowdion es un intersticial "extendido" a lo largo de una línea.

Por ejemplo, en una fila donde debería haber n átomos, hay n+1. El 

crowdion es estable a muy bajas temperaturas (por debajo de los 10°K).

Hay autores que sostienen que solo es dinámicamente concebible. En 

reposo se transforma en un intersticial.

Nótese que el intersticial se mueve efectivamente. En la intersti- 

cialidad y en el crowdion, es una configuración la que se propaga.

En cuanto a la impurezas, éstas consisten en la presencia de áto­

mos de una substancia B distinta de aquélla de la matriz A. Estos áto­

mos pueden ocupar posiciones de la red de A (substitucionales) o lugares 

intersticiales.

Una razón muy poderosa para explicar la presencia de defectos en un 

cristal es que con ellos aumenta la entropía del mismo. Aunque también 

hay un aumento de energía interna, la energía libre del cristal varía 

disminuyendo en una cantidad

A G  = A H  - T A S

Esto significa que la producción del defecto está asociada con una
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variación de entalpia A h ^ y una variación de entropía AS.p

Veamos el caso particular de las impurezas:

Sean N sitios afomicos, de los cuales n están ocupados por átomos 

A y (N-n) por átomos B y supongamos que la distribución de A y B es 

al azar; se puede demostrar fácilmente a partir de S = k lnW que la 

entropía de mezcla es

S = -N k (c lnc +(l-c) ln(l-c)) donde c = ^ 

y W = probabilidad termodinámica.

La representación gráfica para N = Nq = número de Avogadro y 

Nk = R = 1.987 cal/mol/°K es (fig. 3):

4

Fig. 3. Entropía de mezcla en función de C

La pendiente de la curva es muy pronunciada cerca de c=1 (A puro) 

y cerca de c=0 (B puro); la entropía de una sustancia pura aumenta rá­

pidamente con la más pequeña adición de una segunda sustancia. Por eso 

es muy dificil producir sustancias de alta pureza. El ¿1G causado por 

contaminación es casi siempre negativo, por el elevado valor de TAS.

Esto se debe a la velocidad de variación de S en los entornos de c=0 y 

c=1.
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Analicemos el caso de una vacancia. Para formarla llevamos un átomo 

del interior del cristal a la superficie. Si suponemos que se trata de 

una red cúbica plana, según indica la figura 4, hemos pasado de una situa­

ción en la que el átomo tiene 

cuatro vecinos próximos (in­

terior del cristal) a una en 

la que solamente tiene dos 

(superficie), es decir, hemos 

roto dos ligaduras sobre un 

total de cuatro. La energía 

necesaria para formar la va­

cancia es, entonces, aproxi­

madamente igual a la utiliza­

da para evaporar un átomo de 

la superficie, o sea, la ener­

gía de sublimación del cris­

tal. Esta evaluación da una 

sobreestimación de la energía 

de formación ya que se despre­

cia la energía elástica ganada 

por la red al relajar los áto­

mos que rodean la vacancia.

El volumen de la vacancia re­

sulta menor al volumen atómico 

y por cada vacancia creada el 

volumen del cristal se reduce 

en una cantidad A V ^ ,  llamado 

Fig. 4 volumen de relajación.

Un intersticial se puede crear llevando un átomo de la superficie 

del cristal a su interior, en una posición intersticial. Es necesario 

para ello producir una dilatación local de la red, a la que corresponden 

energías elásticas elevadas. La entalpia de formación de un intersticial 

es por ello mucho más elevada que la de una vacancia.

Para mover una vacancia, es necesario intercambiarla con un átomo 

vecino. Esto exige un cierto trabajo ya que, como se indica en la figura
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5, para intercambiar la vacancia con el átomo 1 es necesario desplazar 

los átomos A y B de sus posiciones de equilibrio. Es decir que para’»mover­

se la vacancia debe sobrepasar una cierta barrera de potencial, cuyo va­

lor es la entalpia de movimiento A 1^.

i

(a) (b)

Fig. 5

El proceso de salto o movimiento se realiza con la energía provista 

por las vibraciones térmicas de los átomos de la red. La probabilidad p 

de que esta agitación térmica le provea la energía necesaria para que

la vacancia pase del estado 1 al 2 (figura 5 b)) o sea que franquee la 

barrera de potencial, está dada por la fórmula de Boltzman de la mecánica 

estadística:

_  A  H / k T
P = e m (1)

donde k es la constante de Boltzman y T la temperatura absoluta.

La frecuencia con que la vacancia intenta moverse está dada por la 

frecuencia de las vibraciones térmicas. La frecuencia más alta que se 

propaga en la red, que corresponde a una longitud de onda del orden de 

la distanciainteratómica, es la llamada frecuencia de Debye y^.

13  -1
9 d = 10 ses
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La frecuencia de salto de una vacancia puede pensarse como el produc­

to del número de veces que la vacancia intenta sobrepasar la barrera de 

potencial multiplicada por la probabilidad de que el intento tenga sufi­

ciente energía, dada por (1). Resulta entonces:

T  =\?D exp(- ¿ y W )  (2)

La tabla I muestra las distintas energías asociadas con estos 

defectos en el caso del Cu.

TABLA I

A  Hf (eV) A  ^  (eV)

Vacancia 1 1

Divacancia 1.6 0.4

Intersticial 4 0.1

Una divacancia está formada por dos vacancias vecinas próximas.

Su energía de formación es menor que la suma de las energías de forma­

ción de dos vacancias aisladas, ya que hay menos ligaduras a romper al 

formar una segunda vacancia en la vecindad de una dada.

1.2. CONCENTRACION DE DEFECTOS EN EQUILIBRIO TERMICO

1.2.1. Formación de defectos

Para que exista una situación de equilibrio en el cristal es nece­

sario tener un mínimo en la energía libre.

G = H - TS (3)
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En el caso de introducir defectos puntuales, es necesario suministrar 

energía para producirlos, pero simultáneamente se aumenta la entropía del 

cristal. Si esta variación de entropía es suficiente para compensar la 

variación de entalpia en (3), es posible obtener un mínimo en G.

Analicemos el caso de vacancias, calculando la variación de energía 

libre A G  cuando se introducen n̂ . vacancias en un cristal que contiene N 

sitios. Tendremos dos tipos de contribución. Una variación

A Gf = A H£ - T A S£ (4)

que da una variación total n^ . A G £ para la energía libre de formación,

y

A S  = k lnW (53-

que da la variación de entropía configuracional, donde W es el número de con­

figuraciones posibles.

La variación total de energía libre es

A G  = . A G f - T. A S  (6)

Para obtener A S  es necesario en (5) calcular el número de configura­

ciones W; esto es, el número de formas en que es posible disponer vacancias 

en N sitios. Así hay N sitios para colocar la 1o vacancia, (N-1) para 

colocar la 2o, (N-2) para la 3o y (N-n^ + 1) para colocar la última. Pero 

las permutaciones entre las vacancias introducidas no cambia una configura­

ción dada y hay n^l permutaciones. Resulta así

w = N(N-1)(N-2) ... (N-ny + 1) = N!

V (N_nv): V
Aplicando la fórmula de Stirling: 

ln n! = n ln n - n

resulta
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n
In W = -(N-ny) ln(1 - -§) - ln( ~  )

o bien, si N

(7)

de donde

A G  = nv . A G £ - k T n v (1 i nv ,
ln  w } (8)

La condición de equilibrio està dada por:

è A G

S n v

T=cte

con lo que resulta:

\
N

A  G,

cv = exP i’ F T - }

AS, A  H,
e x p - p -  . exp(- ~y y ~ )

AS,
y cano exp — ^— - 1 se obtiene para la concentración de equilibrio el valor

\
cv N

A h£ 

exp ^  ~ T t >
(10)

De forma similar se puede calcular la concentración de intersticiales.

Si se toma como ejemplo el caso del Cu, se obtiene parala concentra­

ción de vacancias e intersticiales, los valores indicados en la tabla II.

;
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TABLA II

T(°K)

300 800 1300

Vacancias 10-17 6.10-7 1.3 10~4

Intersticiales 10-67 10-25 10-15

La concentración de intersticiales en equilibrio es despreciable.

En cambio, a temperaturas próximas al punto de fusión, se tiene una con­

centración de vacancias aproximada de 1 cada 10.000 sitios. Una fracción 

del orden del 1% de éstas consisten en divacancias.

La variación de concentración de vacancias e intersticiales con la 

temperatura implica la existencia de fuentes y sumideros de defectos pun­

tuales. Los más importantes son las dislocaciones, como se verá más ade­

lante.

1.2.2. Migración de defectos

Si un defecto se halla en una posición de equilibrio, por vibraciones 

térmicas tiene cierta probabilidad de saltar a las posiciones de equilibrio 

primeras vecinas de ésta. Al pasar el defecto de una posición de equilibrio 

a otra, la energía libre del cristal va a pasar por un máximo en una confi­

guración intermedia y luego retomará a su valor anterior. El exceso de 

energía en este máximo es la energía libre de activación para migración.

En condiciones normales ésta va a ser suministrada por el cristal a través 

de fluctuaciones al azar de la densidad local de energía vibracional. Supo­

niendo que esta energía obedece a una distribución de Maxwell-Boltzman, la 

probabilidad de que un exceso de energía se halle disponible está dada por 

la (1).

Este es el cociente de la probabilidad que el defecto se halle en un 

máximo de la barrera con la probabilidad que permanezca en el valle. Contra­

riamente a lo supuesto por autores que han criticado el uso de la distribu­

ción de Maxwell en una configuración de no equilibrio, en la cual el tiempo 

de permanencia del defecto es pequeño comparado con las vibraciones propias 

de la red, esta aproximación solo implica que de las múltiples maneras de
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pasar de una posición de equilibrio a la siguiente, la de mayor probabili­

dad es a través de un punto de ensilladura.

El número de saltos dn que efectúa el defecto en el intervalo de tiem­

po dt es, de acuerdo a (2)

Um es la diferencia entre la energía potencial del cristal con el de­

fecto en el punto de ensilladura y la correspondiente al defecto en equili­

brio. A  S es la diferencia de entropía en los dos estados debida al efecto 

de la posición det átomo sobre las frecuencias de vibración de la red.

1.3. PRODUCCION DE DEFECTOS PUNTUALES

Varios procesos pueden dar origen a la creación de defectos puntuales:

a) La vibración térmica puede dar origen a pares de Frenkel (par vacancia- 

intersticial) . Como la energía de formación de un intersticial es rela­

tivamente grande, la concentración de pares en equilibrio térmico de­

bido a este proceso es pequeño.

b) Las dislocaciones pueden actuar tanto como fuentes o sumideros de de­

fectos puntuales.

c) Las superficies de un cristal son fuentes de vacancias. Un átomo puede 

difundir hacia la superficie, dejando una vacancia en el interior del 

metal. Salvo en el caso de láminas delgadas, el efecto es pequeño a 

temperatura ambiente.

d) Los bordes de grano actúan como fuentes y sumideros de vacancias.

e) Por templado (enfriamiento rápido) se obtiene una concentración de 

defectos mayor que la que corresponde al equilibrio térmico. La rapi­

dez del enfriamiento impide que se alcance el equilibrio a temperaturas 

intermedias pues no hay tiempo para que se produzca una migración del 

defecto y éste se aniquile, ya sea interactuando con otro defecto pun-
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tual (intersticial-vacancia) o al ser absorbido por un sumidero mayor 

en la red como ser dislocaciones, borde de grano, interfase de preci­

pitado, superficie, etc.

f) La irradiación introduce gran cantidad de defectos puntuales. El tipo 

de defecto creado depende de la partícula incidente (carga, masa, e- 

nergía, momento).

Una partícula incidiendo sobre un cristal pierde velocidad debido a 

las colisiones elásticas e inelásticas que realiza con los átomos de 

la red. Para valores moderados de la energía cinética y las masas de 

las partículas, la energía transferida puede ser lo suficientemente 

grande para desplazar una partícula de su posición normal. En ese 

caso se crea una vacancia y al mismo tiempo un intersticial, es decir 

un defecto Frenkel. Para obtener un gran número de defectos es conve­

niente irradiar con partículas pesadas ya que éstas llevan un gran 

momento. Lo contrario sucede con electrones, por ejemplo, ya que aún 

en el caso de ser muy energéticos, llevan un momento pequeño.

La carga de la partícula que bombardea es un factor importante ya que 

partículas cargadas ionizarán iones o átomos del cristal perdiendo de 

esta manera gran cantidad de energía sin haber desplazado los átomos 

del cristal.

Si el material a ser tratado es fisionable, irradiándolo con partícu­

las pesadas se puede obtener una gran cantidad de defectos, debido a 

que se pueden producir fragmentos de fisión en el interior del mate­

rial, que poseen una gran energía cinética.

En materiales no fisionables los neutrones son las partículas que 

producen mayor número de pares de Frenkel, displacement spikes y zo­

nas de fundición. Un electrón muy energético tiene en general energía 

suficiente solamente para producir un par de Frenkel y penetra muy 

poco en un metal ( <  10 cm). Electrones de baja energía sólo pro­

ducen ionización. Partículas cargadas más pesadas pueden también 

producir un número de defectos de Frenkel pero tampoco penetran apre- 

ciablemente en el material.

g) Deformación plástica. Como veremos más adelante, origina multipli­

cación y movimiento de dislocaciones y de bordes de grano, favora­

bles para la generación de defectos puntuales.

Los defectos puntuales interaccionan entre sí y pueden originar 

"racimos" (clusters) de vacancias, de intersticiales y de impurezas.
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Otras fuentes de vacancias son las desviaciones de la estequiometría 

de ciertos compuestos intermetálicos.

En los compuestos estequiométricos están presentes los mismos defectos 

básicos pero existen varias relaciones entre sus concentraciones por la ne­

cesidad de mantenerse una relación simple entre las especies que forman el 

cristal. Se pueden considerar 5 tipos distintos de "desorden". Cualquiera 

de estos tipos puede existir en un cristal y la relación a/b mantenerse 

como pequeño número entero.

1. Igual número de vacancia en la subred X que la formación de X átomos 

intersticiales. La red M permanece no perturbada: DESORDEN DE FRENKEL.

2. Igual número de vacancias en la subred M que la formación de M átomos 

intersticiales. La red X permanece no perturbada: DESORDEN DE FRENKEL.

Es decir que en la estructura aparecen un número A de átomos de una de 

las especies como intersticiales e igual número de vacancias en los sitios 

correspondientes a los átomos A. Por ello este defecto se denomina PAR DE 

FRENKEL.

3. Igual número de vacancias en la subred M que en la subred X: DESORDEN 

DE SCHOTTKY.

4. Igual número de M y X como intersticiales.

5. Desorden substitucional en el cual átomos M ocupan posiciones de los X 

y viceversa.

M X M X M X

X X X M

M X M X M X

X Nf1 X X M

M X M X M X

M X M X M X M X M X M X

X X M X M X X X M X M

M X M X M X M X M X M X

X M M X M X M X M M M

M X M X M X M X M X M X

DESORDEN DE 

FRENKEL

DESORDEN DE 

SCHOTTKY

DESORDEN

SUBSTITUCIONAL
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1.4. DETECCION DE DEFECTOS PUNTUALES

Describiremos en esta sección la experiencia clásica de Simmons y 

Ballufi y mediciones de resistividad.

Al crearse una vacancia, un átomo migra hacia la superficie. Esto 

determina un cambio de las dimensiones del cuerpo y, en consecuencia, 

de la densidad, para igual número de átomos componentes.

Sea A V  la variación de volumen cuando n átomos difunden a la super­

ficie y sea N el número total de átomos en el metal y SL el volumen ocupado 

por un átomo. La variación ( — p ) se puede medir a través de las dimensio­

nes del cuerpo; sea 1 la longitud, resulta

r A v ,  _ 3 *2id. • A *id. _ 3 A *id. n n

C V ideal ~ ^  " »id. ( 3

por otra parte:

, A V  _ n Û  ___
c —  ) . ,  -  Ñ i r  -  c v  ( ,2)

id.

Igualando (11) y (12) obtendríamos una forma sencilla de calcular 

c ’. Sin embargo ésto no es así en la realidad. Cuando se forma una vacancia 

en un metal, hay una relajación de los átomos alrededor de la misma y como 

consecuencia una relajación del cristal que no se sabe si aumenta o dismi­

nuye el volumen del mismo. En otras palabras, debemos agregar un término de 

corrección a la fórmula (12) y no conocemos ese término.

En 1958, Eshelby hizo la suposición de que el cambio relativo del cris­

tal debido al efecte mencionado era igual al cambio relativo de la celda 

unitaria, es decir al parámetro de la red, y ésto puede ser medido mediante 

rayos X.

( ^ r )  = ( + (13)
, id. 

real

Ahora bien,
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3 A | real
real real

(14)

por lo tanto

= c v - 3 ( % T ‘  ^  ( 1 5 )id. *real

El aumento relativo tanto de 1 como de a es el mismo cuando aumenta 

la temperatura, luego en (15) sólo se tienen en cuenta los cambios produ­

cidos en el volumen por la introducción de vacancias. Por este método se 

obtiene una determinación absoluta de c .

En la figura 6 se representan los resultados de la experiencia de 

Simmons y Baluffi quienes midieron simultáneamente ambos parámetros en Al, 

en función de la temperatura. Ambos crecen debido a la expansión térmica 

y coinciden dentro del error experimental (del orden de 1/10^) a bajas tem­

peraturas, difiriendo a altas temperaturas y dando una medición directa de 

cy en función de T.

19

17

15

° 73
X

/d
< «¡ a

T (°C )

Fig. 6

s
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Otro método más comunmente usado que el anterior debido a su menor 

dificultad experimental es el de medición de resistividad a bajas tempe­

raturas.

Un cristal perfecto tendría conductividad infinita. Dos procesos no 

permiten que sea alcanzado este valor. Por una parte, los defectos puntua­

les existentes y por otra, la vibración de los átomos alrededor de su po­

sición de equilibrio producen scattering de electrones con la consecuente 

disminución de la conductividad. La regla de Mathiessen establece que se 

pueden superponer estos dos defectos, sin interacción entre ambos:

^ : resistividad

^ (T): resistividad dependiente de la vibración de los átomos en la red.

<̂ fe): resistividad dependiente de la concentración de defectos puntuales.

Si la concentración de defectos es pequeña, se encuentra que la resis­

tividad aumenta linealmente con la concentración. A bajas temperaturas el 

efecto debido a los defectos cristalinos supera al debido a las vibraciones 

de la red. Por lo tanto si se realizan experiencias de templado rápido a 

partir de diferentes temperaturas midiendo la resistividad residual a una 

misma temperatura baja, aquélla será proporcional a la concentración de 

vacancias a esas temperaturas. 0 sea:

Graficando los valores del ln A  ̂  vs 1/T se obtiene una recta (fi­

gura 7) cuya pendiente permite calcular la energía de formación de una 

vacancia. En efecto, de la (17) se deduce:

(16)

? <* cv
(17)

^  ex cv oc exp(- A  Hf/kT ) (18)

q
(19)
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En la figura 7 se observa que a partir de una cierta T la recta 

deja de ser tal y se convierte en una curva como la indicada. Una primera 

interpretación incorrecta sería que la energía de formación disminuye a 

temperaturas muy altas. Lo que en realidad sucede es que a partir de una 

cierta temperatura la movilidad de las vacancias es tan grande que es 

imposible congelarlas antes de que alcancen un sumidero, y consecuentemente, 

estamos midiendo menor número de vacancias de las que realmente existían 

a dicha temperatura en equilibrio térmico.

Fig. 7

Otros problemas menores que se presentan son la formación de diva­

cancias, grupos de vacancias, etc.

La energía de migración de las vacancias se obtiene midiendo, des­

pués del templado, la variación de la resistividad con el tiempo a dis­

tintas temperaturas, por ejemplo entre temperatura de aire líquido y 

300°C.
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En la figura 8.

Tq : temperatura de aire líquido 

Ti : temperatura ambiente 

T^ : temperatura 100°C 

T., : temperatura 300°C

cA ex m  r»s (20)

m : movilidad de las vacancias 

n : numero de sumideros
Fig. 8

La variación de la resistividad con el tiempo es proporcional a la 

movilidad de las vacancias ya que cuanto más rápido se mueven más proba­

bilidad hay de que encuentren un sumidero; asimismo es proporcional a la 

cantidad de sumideros presentes y a la concentración de vacancias ya que 

cuanto más vacancias haya disponibles, más encontrarán sumideros en la 

unidad de tiempo.

El número de sumideros puede ser considerado constante si se toman 

en cuenta como tales sólo las dislocaciones, los bordes de grano y las 

superficies; pero no se mantiene constante si permitimos la recombinación 

jde vacancias e intersticiales. En este caso (20) se transforma en:

^  C ot m  C j C v  
9*t dt

Deberíamos escribir:

Debido a que al templar el número de intersticiales que se produce es 

muy pequeño puede ser despreciado (no así en el caso de irradiación).

Tomando a dos temperaturas distintas y efectuando el cociente

obtenemos:
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T,

9 cv i

Luego, debemos considerar las pendientes de las curvas de la figura 

^vs t a dos temperaturas distintas pero para el mismo valor de c . Para 

poder realizar esto, debemos suponer que a iguales ccorresponden iguales 

^ . Sin embargo esta suposición no es del todo correcta ya que debido a 

la interacción entre vacancias pueden formarse divacancias o grupos de 

vacancias, en cuyo caso no es válida la hipótesis anterior. Debido a es­

tas razones es conveniente hacer la experiencia a una temperatura T-j y en 

un momento determinado cambiar abruptamente la temperatura a una .

En el momento del cambio la concentración no puede variar abruptamente y 

allí podemos medir las pendientes con la seguridad de tener los demás 

parámetros constantes (figura 9).

f

t

Fig. 9

Por medio de estas experiencias se encuentra que es del mismo
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orden que A  H£, es decir, alrededor de leV.

Asimismo se han encontrado generalmente que:

interst
(AHf) » ( A H f)

interst vacancias

1.5. DEFECTOS BIDIMENSIONALES

Saltearemos en este capítulo las dislocaciones pues a ellas le dedica­

remos mayor atención en lo que sigue del curso; veremos aquí someramente 

los defectos bi y tridimensionales.

Bordes de grano

La mayoría de los materiales cristalinos existen normalemente como 

conglomerados de cristales pequeños denominados granos. Estos^inen por sus 

bordes cuya forma, generalmente, no guarda relación con la simetría interna 

del cristal.

Los bordes de grano se originan en el encuentro de dos cristales que 

solidifican en direcciones diversas, fenómeno que es explicado por creci­

miento dendrítico a partir de núcleos de solidificación.

El borde es considerado como una región estrecha de transición, de 

pocos átomos de espesor. A través de esta zona los átomos cambian su ubi­

cación del retículo de un cristal a sitios del retículo correspondiente 

al cristal adyacente. Los bordes son estrechos porque las fuerzas inter­

atómicas son de corto alcance.

Si el cambio de orientación cristalina a través del borde es 

pequeño (menor de —10°) puede constituirse una estructura semicoherente.

La estructura de un cristal se continúa en el adyacente en forma coherente, 

aunque con cambio de dirección, a través de la mayor parte del borde (fi­

gura 10). Alternándose con estas regiones coherentes, hay regiones incohe­

rentes del borde, a través de las cuales hay una clara alteración de la 

continuidad cristalina.

Muy frecuentemente estas regiones incoherentes son dislocaciones.

Todo el borde se puede considerar como una pared de dislocaciones. En los 

pol¡cristales los bordes son en su mayoría del tipo de gran ángulo (10o-
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40°). Su estructura es en estos casos más compleja.

Fig. 10

Interfases

Las superficies de separación de dos fases distintas se pueden asimi­

lar en cuanto a su estructura a los bordes de grano. Es decir, puede ha­

blarse de interfases coherentes, semi-coherentes e incoherentes según la 

complejidad y falta de acuerdo de la red cristalina a través de ella.

Fallas de apilamiento

Estas fallas se presentan en las estructuras fcc y hcp que son 

las que tienen planos de mayor densidad atómica.

A maybr densidad atómica,la repulsión entre capas electrónicas comple­

tas de átomos de planos inmediatos es mayor con el resultado de que las 

secuencias de apilamientos de planos puede cmabiar. Esto trae aparejado 

un cambio de estructura que se aparta solo muy ligeramente del empaqueta­

miento más compacto.
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Maclas

Están muy íntimamente vinculadas a las fallas de apilamiento. La defi­

nimos como la interfase a través de la cual se invierte la secuencia de 

empaquetamiento según una reflexión especular. Se reconocen fácilmente 

porque son el límite entre dos cristales "twins" que tienen diferencia de 

orientación.

1.6. DEFECTOS TRIDIMENSIONALES 

Precipitados

Son agrupamientos de átomos A en una matriz B. Los precipitados 

pueden tener la estructura de la matriz B, como en el caso de las zonas 

de Guinier-Preston (Al-Cu) o estructura diferente como la cementita en el 

Fe.

La forma de los precipitados es variable: esférica, plana o aguja. 

Spikes

Su formación ha sido propuesta por Brinkman.Son básicamente regiones 

cilindroides generadas en los procesos de irradiación (figura 11). Una 

partícula energética, por ejemplo un neutrón, pierde energía por choque 

con los átomos del metal blanco. Esto origina un enorme aumento de vibra­

ción de los átomos golpeados. Los fonones que se emiten durante la vibra­

ción inducida disipan su energía en forma de calor. La temperatura sobrepa­

sa el punto de fusión en la zona circundante a la trayectoria, el enfria­

miento es rápido y la zona fundida generalmente solidifica en forma hete­

rogénea, sin cristalizar.
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Figura 11 Figura 12

Zonas de Seeger

Se originan en procesos de irradiación con partículas energéticas y 

pesadas. Son zonas empobrecidas, donde los átomos que faltan han sido desa­

lojados principalmente por cadenas de desplazamiento y colisiones enfocadas 

Los átomos que faltan (fig. 12) están como intersticiales a distancias com­

parables con el diámetro de la zona.

2. DISLOCACIONES

2.1. DEFORMACION ELASTICA Y PLASTICA

Si sé analiza el comportamiento de un monocristal de estructura fcc 

sometido a deformación por tensión, se observará un gráfico como el de la 

figura 13. En la parte inicial la tensión aplicada aumenta rápidamente 

con la deformación. Es la zona llamada "clástica" donde la deformación 

sigue la conocida ley de Hooke. Es decir que si se retira la carga aplica­

da al espécimen de ensayo, la deformación se recupera totalmente; o sea, 

no se produce deformación permanente en el cristal. Un simple cálculo per­

mite ver que las deformaciones que se producen en esta zona son muy peque-
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ñas.

cr- g e

o sea cr

Si usamos

(T = 1 Kg/mm2 

G = 1011 dy/cm2

e

Fig. 13

Esta zona de deformación elástica finaliza en el punto 1 de la figura 

13. Luego de este punto llamado "punto de fluencia" (yield point) el mono- 

cristal obtiene deformación permanente. Es decir, no recuperable al retirar 

la carga aplicada. (Por ejemplo un alambre doblado a mano).

Si bien la deformación elástica de un cristal es bien comprendida y su 

explicación se basa en las fuerzas interatómicas, la deformación plástica 

requiere el conocimiento de detalles finos de la estructura cristalina que 

no son necesarios para explicar la zona elástica.

La mayor parte de los cristales deforman por medio de deslizamiento 

translacional, en el cual una parte del cristal desliza con respecto a otra. 

(Figura 14).

Fig. 14 Fig. 15
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En general este movimiento es una simple translación por lo que la 

orientación de las partes que deslizan permanece constante. La superficie 

en la cual se produce el deslizamiento se denomina plano de deslizamiento 

y la dirección, dirección de deslizamiento.

El deslizamiento, como puede verse por los resultados experimentales, 

es inhomogéneo. Es decir, se presentan zonas sin deformación alguna y otras 

donde se produce la deformación. El espesor de las zonas no deformadas 

varía de acuerdo con las condiciones de deformación. Las bandas de desli­

zamiento tienen, en general, una estructura fina no observable macroscópi­

camente. Cada banda presenta una estructura similar a la que se produce 

en un mazo de cartas, cuando las deslizamos unas sobre otras (fig. 15).

En Al el espaciado entre estas láminas en una banda es de ~  200 A y la

cantidad de deslizamiento en cada una de ellas es ~ 2000 Á. Estas bandas 

de deslizamiento con estructura no se producen en los primeros estados 

de deformación, sino luego de cierta deformación previa. Inicialmente las 

bandas son individuales, lo que da lugar a las denominadas lineas de des­

lizamiento.

El deslizamiento ocurre más fácilmente en ciertos planos cristalinos 

y con determinadas direcciones cristalográficas. Se ha determinado que las 

principales direcciones y planos de deslizamientos para las distintas es­

tructuras son las que se detallan a continuación:

O

O

Estructura Plano Dirección

hcp

fcc Siili
[0001]

{110}
{1 1 2 }
{123}

<110 > 

<1120 >

bcc <111 >

Obsérvese que los planos de deslizamientos son aquéllos de mayor den­

sidad electrónicay las direcciones,aquéllas a lo largo de las cuales los 

átomos están más cercanos.
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2.1.1. Esfuerzo de corte resuelto

Como hemos visto que el deslizameitno se produce en planos cristalinos 

y direcciones determinadas, trataremos de ver la influencia del esfuerzo 

aplicado al cristal en estos planos y direcciones. Para ello resolvemos la 

fuerza externa en su componente en la dirección de deslizamiento. Es fácil 

de ver que el esfuerzo de corte resuelto en el plano en cuestión y en la

dirección de deslizamiento está 

dado por

(7= P eos X eos 0

pues P eos X es la fuerza en 
la dirección de deslizamiento 

y A/cos 0, el área del plano 

de deslizamiento (Fig. 16).

El valor de la componente nor­

mal al plano está dado por

<r„ - 5 eos2 0

Se ha comprobado experimental- 

mente que la componente normal 

no tiene ninguna influencia 

.jg en el deslizamiento y que éste

se produce a un cierto valor 

crítico del esfuerzo de corte 

resuelto en el plano. Esto se ha verificado para muchos casos, en especial 

para monocristales hexagonales donde sólo hay un plano de deslizamiento.

El deslizamiento se caracteriza por:

1) La estructura cristalina se mantiene durante el mismo.

2) El deslizamiento es consecutivo y no simultáneo en un plano de desliza­

miento .

3) El deslizamiento se inicia en ciertas irregularidades características 

de la red cristalina.

El hecho de que el deslizamiento se produzca en planos a lo largo 

de direcciones cristalográficas características, aún no siendo éstas las
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de máximo esfuerzo de corte resuelto en el plano, muestra que el campo crista­

lino es de alguna manera preservado durante el deslizamiento.

Si ocurriera un cambio de estado-sería posible pensar que el material 

se funde-es razonable esperar que suceda en la dirección de máximo esfuerzo. 

Además no hay suficiente energía entregada para justificar un proceso de 

fusión.

El deslizamiento simultáneo tendría lugar si el esfuerzo de corte 

crítico fuera el mismo en todo lugar del plano de deslizamiento. Sabemos 

que las fluctuaciones térmicas hacen que las alturas de las barreras de 

potencial, que se oponen al movimiento de los átomos, varían en forma local; 

por lo tanto se postula que el deslizamiento debe producirse en ciertos 

lugares del plano y se desarrolla en forma paulatina.

Por lo tanto los átomos se mueven consecutivamente y no simultáneamente 

durante el proceso de deformación en el plano. En un cierto momento de la 

deformación existirán, por ende, una zona deformada y otra no deformada, 

en el plano de deslizamiento. Al límite entre estas dos zonas le llamare­

mos dislocación y a la línea que lo defina línea de dislocación.

Resistencia de corte teórica. Calculemos el esfuerzo necesario para mover 

una fila de átomos sobre otra, como se indica en la figura 17.

Fig. 17

Sea a el espaciado entre dos filas de átomos y b la distnacia entre ellos 

en Ln dirección de deslizamiento y supongamos que cuando actúa el 

esfuerzo (T el desplazamiento que se produce entre la fila superior e
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inferior es x. Si se representa una relación entre la fuerza de corte y 

el desplazamiento de los átomos ésta debe ser aproximadamente como la de 

la figura 18. Se ve fácilmente que la fuerza es cero en posiciones A y B

por ser posiciones de equi­

librio y también debe serlo 

en C por simetría (posición

de equilibrio inestable en

/ la cumbre de la barrera de
/

/ _____
/ potencial).

B

C /  x

Fig. 18

Como los átomos son atraídos a posiciones de equilibrio como A y B, 

la fuerza de corte debe ser periódica en x, con período b. Supongamos que 

sea de forma sinusoidal

(T- k sen rn
b

La constante k se determina fácilmente pues la pendiente inicial debe 

ser igual al módulo de corte del material. Cerca del origen tenemos:

(T = _k 2 Tfx de (i) y (Ts G —
b a

por la ley de Hooke.

Como ambas deben ser iguales:

r r __ jg. sen —21fx_
a 2ir  b

El valor crítico para el cual se inicia el desplazamiento será:
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CT •, b G ^ G ^ G iv crii = --  • ~ — ---- * -----
a 2 t  2 TC 10

puesto que a ^  b; con mejores aproximaciones se logra G cr|t ^  I

Este valor es varios órdenes de mangitud mayor que los valores obser­

vados experimentalmente. Es pues imposible producir deslizamiento en cris­

tales perfectos con los pequeños esfuerzos observados experimentalmente. 

Entonces concluimos que el origen del bajo valor del esfuerzo de corte 

crítico en relación al valor teórico es debido a que las redes son imper­

fectas, y en particular a la presencia de defectos lineales llamados 

dislocaciones.

*

2.2. ESTRUCTURA Y NATURALEZA DE LAS DISLOCACIONES

2.2.1. Dislocación de borde

Consideremos el monocristal déla figura 19 a) y produzcamos una dis­

locación por deslizamiento de la sección superior un espaciado atómico 

a lo largo del plano de deslizamiento; puesto que no permitimos proseguir 

el deslizamiento a lo largo de todo el plano de deslizamiento, la confi­

guración atómica que se obtendrá es la mostrada en la figura 19 b). El i 

plano ABCD representa el semi-plano extra de átomos que fue insertado en 

la red. La línea AB es la dislocación llamada en este caso de borde. 

Consideremos en la figura 19b) el circuito cdefg moviéndonos en dirección

horaria igual número de espaciados atómicos hacia abajo (c-~d), a la
i

izquierda (d —̂ e), para arriba (e —*- f) y hacia la derecha (f —— g). 

Cuando el circuito se hace alrededor de una dislocación (como AB en este 

caso) no resulta cerrado. El vector de g a c necesario para comple­

tar el circuito se llama vector de Burgers b y el circuito, circuito 

de Burgers. Cuando éste se toma en una zona del cristal ideal o contenien­

do sólo vacancias o intersticiales, el mismo resulta cerrado. También 

cuando se toma en la zona que comprende al semi-plano extra pero sin 

contener la línea de dislocación, resulta cerrado. El mismo vector de 

Burgers se obtiene en cualquier circuito que se tome a lo largo de la 

línea de dislocación AB, es decir, el vector de Burgers caracteriza a
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Fig. 19. Dislocación de borde
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la dislocación. Es un invariante de la misma.

Como se puede ver fácilmente, la característica de una dislocación 

de borde reside en que es perpendicular a su vector de Burgers. En conse- 

I cuencia, ambos definen un plano. Este plano así definido es el plano de. 

deslizamiento al cual la dislocación está constreñida a moverse cuando

la difusión no es posible. Puesto que el deslizamiento se ha producido 

en el área A'AB'B del plano de deslizamiento, la línea de dislocación 

separa la región deslizada de la no-deslizada del plano de deslizamiento. 

Esto es cierto siempre para toda dislocación, razón por la cual una línea 

de dislocación no puede terminar en el centro de un cristal; debe termi­

nar en la superficie como se muestra en la figura 19a) en los puntos A 

y B, o debe formar un anillo cerrado dentro del cristal. Dentro del cris­

tal puede terminar tamibén en superficies internas como límites de grano, 

o bifurcarse en otras líneas de dislocación, formando el llamado nodo de 

dislocaciones.

Cuando una tensión de corte apropiada se aplica sobre el cristal, 

la dislocación se moverá como se muestra en la figura 20. Cuando la dislo­

cación se adelanta un vector de Burgers sólo un pequeño reajuste atómico 

se requerirá en la vecindad del núcleo de la dislocación. A lo largo de 

toda la línea de dislocación, los átomos "C" que se muestran debajo de 

los "B" en la figura 20 a) se mueven un vector de Burgers hacia la direc­

ción necesaria para estar debajo de los átomos "A" como se muestra en la

i figura 20 b). Procediendo paso a paso, la dislocación puede abandonar el 

cristal como se muestra en la figura 20 c), resultando un desplazamiento 

de corte de la sección superior de la dislocación respecto de la sección 

inferior de un vector de Burgers.

El movimiento de una dislocación a través de la red como se muestra 

en la figura 20 es completamente diferente de lo que sería el desplaza­

miento de corte requerido para causar deformación plástica en un cristal 

ideal para el cual se requieren muy grandes tensiones. Pero en el proceso 

del movimiento de la dislocación sólo pequeños ajustes atómicos se requie­

ren cerca del núcleo de la dislocación y, consecuentemente, la tensión 

requerida para inducir el movimiento es pequeña.

Cuando una dislocación se mueve un vector de Burgers, los ángulos de 

unión de los átomos en la vecindad del núcleo deben cambiar. La energía 

de unión de los átomos de unión covalente cambia apreciablemente con el 

añgulo de unión. En consecuencia, para mover dislocaciones en estructuras 

tales como la del diamante se requieren altas tensiones. En contraste, en

31
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cristales iónicos que están unidos por fuerzas radiales principalmente, las 

dislocaciones se mueven con más facilidad. En metales, donde la unión se de­

be a la energía de Fermi del gas de electrones, ésta es prácticamente inde­

pendiente del ángulo de unión. Consecuentemente, las dislocaciones 

comienzan a moverse a tensiones extremadamente bajas.

Las dislocaciones no sólo dan cuenta de la baja tensión de corte ne- 

cesesaria para comenzar- el deslizamiento sino también del hecho de que 

el deslizamiento se produce en un plano de deslizamiento y en una dirección 

de deslizamiento.

2.2.2. Dislocación de hélice

Si se aplica una tensión para producir la deformación mostrada en la 

figura 21 a), se produce una dislocación de hélice o tomillo. Si se per­

mite el deslizamiento, por una deformación de corte, de un vector de Bur- 

gers b, sobre sólo una parte del plano de deslizamiento, digamos A'B'AB, 

la línea AB que delimita la región deslizada de la no deslizada es en este 

caso una dislocación de hélice.

La característica de una dislocación de hélice se revela haciendo 

un circuito de Burgers alrededor de la línea de dislocación. Usando la 

figura 21 b) como una guía procedemos de la siguiente manera en dirección 

horaria: partiendo arriba del plano de deslizamiento en el átomo a nos 

movemos hacia abajo dos átomos, hasta b, a la izquierda desde b hacia c, 

para arriba desde c hacia d y luego para la derecha desde d hasta e.
—y

El circuito no se cierra y el vector de e a a es el vector de Burgers b. 

Mientras en la dislocación de borde ,1a línea de dislocación resultó perpen­

dicular al vector de Burgers, en la^iélice es paralela.

Contrariamente a la dislocación de borde, la de hélice no tiene defi­

nido un plano de deslizamiento, por ser su vector de Burgers paralelo a 

la línea de dislocación. Es así que una dislocación de este tipo puede 

cambiar de plano de deslizamiento durante su movimiento cuando las condi­

ciones sean favorables, es decir, ésto será función del esfuerzo resuelto 

en los distintos planos de deslizamiento del cristal. Este cambio de plano 

de deslizamiento se denomina deslizamiento cruzado y veremos más adelante 

que es muy importante para estudiar distintos fenómenos plásticos.
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2.2.3. Dislocaciones generalizadas

La figura 22 a) muestra una dislocación general. El deslizamiento fue 

inducido en la región rayada del plano de deslizamiento solamente hasta la 

línea ABCD. Esta línea que separa la zona deslizada de la no deslizada es 

la línea de dislocación. Para revelar ésto se puede tomar un circuito de 

Burgers alrededor de la línea desde A hasta D. Dondequiera que se tome el 

circuito el vector de Burgers, b, será siempre el mismo como se ha identi­

ficado en la figura 22 b). El segmento de línea AB es perpendicular al 

vector de Burgers, b; es por lo tanto una dislocación de borde. El seg­

mento 03, sin embargo, es paralelo al vector de Burgers; en consecuencia 

es una dislocación de hélice. Entre B y C la línea de dislocación tiene 

ambas componentes: borde y hélice como se muestra en la figura 22 b).

En la figura 23 se muestran 2 tipos de dislocaciones: positivas y 

negativas. Bajo la tensión aplicada que se muestra en la figura, la dis­

locación positiva se mueve hacia la derecha mientras la negativa lo hace 

a la izquierda. Si dislocaciones de distinto signo están en el mismo plano 

de deslizamiento, la energía por deformación elástica del cristal disminu­

ye si ellas se combinan aniquilándose. Por lo tanto dislocaciones con 

distinto signo se atraen mutuamente. Por el contrario dos dislocaciones 

del mismo signo si se juntan aumentan dicha energía; en consecuencia las 

dislocaciones de igual signo se repelen.

Si la figura 23 se invierte, el signo de las dislocaciones cambiará. 

Por lo tanto el signo de la dislocación tiene valor relativo a una orien­

tación fija.

Supongamos que introducimos el anillo de dislocación cuadrado de 

la figura 24 por desplazamiento de corte del prisma, arriba del anillo, 

un vector de Burgers en la dirección de deslizamiento. La dirección posi­

tiva de la línea de dislocación será tomada desde A a B a C a D a A .

Toda la línea tiene el mismo vector de Burgers, b . Pero el signo de la 

línea debe ser entonces tomado como se muestra en la figura 24. Por esta 

convención el vector de Burgers de una dislocación es constante a lo largo 

de la línea de dislocación. En general las dislocaciones en un cristal 

real forman una mal]*, o red tridimensional. En algunas circunstancias for­

man ordenamientos bidimensionales (borde tilt o twist). Los puntos de 

unión de segmentos de dislocación de las mallas como el mostrado en la 

figura 25 se conocen como nodos. Los vectores de Burgers se obtuvieron

C 4
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(b) Vista de un plano de deslizamiento.
0 átomos por arriba del plano de deslizamiento 

+ Atomos por debajo del plano de deslizamiento

Fig. 21. Dislocación de hélice
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Fig. 22. Una dislocación general.
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(a) Dislocaciones de borde positiva y negativa.

(b) Dislocaciones de hélice postiviva y negativa.

Fig. 23. Dislocaciones positivas y negativas.
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mirando a lo largo de AN, NC y NB. El vector, b1, se refiere a la dife- 

rencia de deslizamiento entre las regiones "a" y "c". Pero b7 + b-, tam-
—y  ̂ ^   ̂ *-*

bien se refiere a esa diferencia. Por lo tanto b^ = b2 + b^.

Si se adopta la convención de Erank, todos los vectores de Burgers
—&• —5»

se determinan mirando hacia el nodo. En ese caso los signos de b2 y b^ 

serán negativos. Entonces, mirando hacia el nodo Si. b^ = 0.

bt

Fig. 25

AB - Disl. borde positiva

BC - " hélice negativa

CD - " borde "

DA - " hélice positiva

Fig. 24

2.3. FUERZA SOBRE UNA DISLOCACION

Usaremos el principio de los trabajos virtuales para calcular la 

fuerza F, por unidad de longitud de una dislocación, como resultado de 

una tensión de corte, < r  , que actúa en; la dirección del vector de 

Burgers. Como se muestra en la figura 19!, la dislocación se mueve en la 

dirección de W bajo la acción de la tensiión. Aunque se mueve en la di- 

rección de la tensión y del vector de Bu'gers, es más significativo
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notar que se mueve en el plano de deslizamiento y en la dirección normal 

a su longitud. Puesto que la fuerza por unidad de longitud es F, la longi­

tud L y la distancia recorrida para atravesar el cristal W, el trabajo 

efectuado es FLW. Este trabajo es hecho por la tensión <r, actuando sobre 

el área LW, y la fuerza <r LW actúa sobre la distancia b cuando la disloca­

ción atraviesa el cristal. Por lo tanto, FLW = (fWLb ó

F = b (2)

actuando normalmente a la línea de la dislocación.

La fuerza actuante sobre una dislocación de hélice puede determinarse 

por el mismo procedimiento. Nuevamente sólo la componente de la tensión de 

corte, cr , en la dirección del vector de Burgers causa deformación, como 
se muestra en la figura 21. La dislocación de hélice sin embargo se mueve 

a ángulo recto respecto al vector de Burgers, esto es, normal a sí misma. 

Nuevamente se obtiene la ecuación (2). En consecuencia, la ec. (2) da, en 

general, la fuerza actuante normal a una dislocación forzando a ésta a mover­

se en el plano de deslizamientos. Y, por lo tanto, en general, los segmentos 

de dislocaciones sobre los que actúan una tensión de corte sobre el plano 

de deslizamiento en la dirección del vector de Burgers, se mueven en su 

plano de deslizamiento en una dirección que es normal a la línea de dislo­

cación.

2.4. CAMPO DE TENSIONES ALREDEDOR DE UNA DISLOCACION

Las dislocaciones son líneas que representan el núcleo de deformaciones 

internas del cristal. Estas deformaciones y sus campos de tensiones asocia­

dos se mueven con la dislocación. En este sentido la teoría de dislocaciones 

describe el comportamiento plástico de materiales cristalinos en términos 

de la teoría de elasticidad aplicada a campos de tensión-deformación inter­

nos, estáticos y móviles.

Aunque el cálculo riguroso para determinar los campos de fuerza de 

las dislocaciones es bastante complicado, se puede obtener el correspon­

diente a una dislocación de hélice mediante una aproximación simple. Como 

se ha ilustrado en la figura 21, una dislocación de hélice consiste en una 

rampa espiral de átomos que avanza un vector de Burgers por circuito alre­

dedor de la dislocación. Esto se muestra también en la figura 26, para una
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dislocación de hélice a lo largo del eje Z. Usando coordinadas cilindricas 

es inmediato ver que todas las deformaciones son nulas excepto (Fq ¿ la cual

es

^ 0 7  =  ¿ r é .. * (3)
2 ~ n  r~

Para r = b, se aplica la ley de Hooke y

(4)

=■ . G b

27! r
donde G es el módulo de corte de elasticidad. Por simplicidad se supondrá 

isot.ropía elástica. Las tensiones de corte alrededor de la dislocación de 

hélice resultan, en consecuencia, inversamente proporcionales a la distan­

cia del núcleo de la dislocación.

OI& Z

Fig. 26
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Para r ̂  b la ley de Hooke no se aplica y se requiere un análisis muy 

complejo para definir los detalles en el núcleo. Tal conocimiento detallado, 

sin embargo, escapa a los fines de este curso y no serán considerados aquí.

Debido a la simetría cilindrica del problema el campo de fuerza de 

una dislocación de hélice no depende del ángulo 0.

Por el hecho de que solamente las componentes tangenciales del esfuer­

zo son distintas de cero, las dislocaciones de hélice interaccionan con 

deformaciones de corte.

En coordenadas cartesianas las componentes del esfuerzo son:

( T y y  -  ( T ^ y  rr ( f ^ z =  (V~-/y= O  (5)

(̂ 2y  r - — S e o  Q r --- £  by_______
2 T 7 r

y z - Cp 6 . eos 6 z  (=? 6 X____

El campo de tensiones alrededor de una dislocación de borde es un 

poco más complicado de determinar. Nos limitaremos a reproducir aquí 

los resultados. Para una dislocación de borde que se encuentra a lo largo 

del eje Z, las tensiones en coordenadas polares son:

(6)

(8 )

(T~ — 6? b co6 9 (9)
r e  ~  ~ T ^ n ¿ F J r

donde ^  es el módulo de Poisson, y por

" -¿ l i  * y -far2* y2 J cío) ¿»(i/*)
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(11)

ẑz “  /r(<ryx + (T ^ y) ( 12)

(13)

en coordenadas cartesianas. Las ecuaciones 8 y 9 muestran que el campo 

de tensiones alrededor de una dislocación de borde también varía inver­

samente proporcional a la distancia del núcleo de la dislocación. Las 

ecuaciones 10 a 13 muestran que alrededor de una dislocación de borde 

hay presente tensiones dilatacionales. Por lo tanto las dislocaciones 

de borde interactúan con centros de deformación volumétricos así como con 

deformaciones de corte mientras las dislocaciones de hélice solo interac- 

cionan con deformaciones de corte.

2.5. ENERGIA DE DISLOCACIONES

La energía de deformación de la red debida a la presencia de dislo­

caciones se conoce como energía de la dislocación. Consideraremos la 

geometría de la figura 26 para calcular la energía de una dislocación 

de hélice de 1 cm de longitud. Dado que la tensión y la defomación de 

corte están dados por las ecuaciones 4 y 3 la energía de deformación por
'C

unidad de volumen a la distancia desde el núcleo de la dislocación está

dada por:

Á___G
z <,v l r ¿

(14)

donde es la energía total por unidad de longitud de la dislocación de



43

hélice. De la figura 26 surge que el elemento de volumen es dV er2 TT rdr, 

por lo tanto

La ecuación 15 se basa en la ley de Hooke, la cual no es válida para r < b, 

de modo que la integral se escribe:

Tk * ^ = =  í ~  +̂hc = U  " V  +̂ c 06)4 T  / r 4 T  b nc

donde rc es el radio del cristal y j"hc es la energía por unidad de 

longitud del núcleo desde r=0 hasta r=b. En consecuencia la energía de 

línea de dislocación no tiene un único valor pues depende del radio del 

cristal, r . Pero puesto que el radio del cristal entra en la expresión 

de la energía en un término logarítmico, grandes incrementos de rc produ­

cirán solo pequeños cambios en rĴ . Por otra parte, en un cristal real las 

dislocaciones de signo opuesto cancelan sus campos de tensiones a grandes

distancias de sus núcleos. Es por ello que r se puede aproximar por el
C 5

valor del espaciado medio entre dislocaciones, es decir, rc — 10 b.

La energía del núcleo de la dislocación es difícil de calcular. 

Puesto que el núcleo representa una región de desorden muy severo de áto­

mos, Bragg sugirió que la energía del mismo podría estimarse como el pro­

ducto del número de átomos por unidad de longitud en el núcleo por el 

calor latente de fusión. Cálculos más sofisticados basados en extensiones 

del comportamiento elástico a grandes deformaciones sugieren:

r-r-. G  ;
he

2 -  2
Sh *  —7“  {  —  +  2 ]  A b  (17)
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y por lo tanto

Por medio de una técnica análoga que implica un análisis más compli­

cado se llega a la siguiente expresión para la energía de una dislocación 

de borde:

r hc -  5Í_ (18)

(19)

Friedel ha demostrado que la contribución a la entropía configuracio- 

nal y de vibración debido a las dislocaciones es muy pequeña. Consecuente­

mente, la energía libre de una línea de dislocación difiere insensiblemente 

de la energía de la línea. Entonces la probabilidad de formar una línea de 

dislocación de longitud 1 como resultado de fluctuaciones térmicas está dada 
por:

/ y aexp l- ---
kT

donde

T i »  i

Tomando valores característicos de G - 4 x 10^ dy/cm2, b — 2 x 10  ̂

cm y |=1, la probabilidad de formar una línea de dislocación de 1 cm es

donde k, la constante de Boltzman, vale 1.4 x 10 ^  ergs/°K.

Es evidente que las dislocaciones no pueden entonces formarse en razón 

de las vibraciones térmicas y que deben producirse en el cristal durante 

su formación o como resultado de los esfuerzos de corte aplicados. Como la 

tensión de corte necesaria para producir dislocaciones en un cristal ideal
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se aproxima a los valores téoricos de tensiones de corte para deslizamiento 

en tales casos, las dislocaciones sólo se pueden forman en puntos de alta 

concentración de tensiones, en superficies, bordes de grano, precipitados u 

otras discontinuidades.

!

Regla de Frank

De los cálculos que se han realizado para obtener la energía de una 

dislocación y cuyos resultados se han discutido más arriba, se puede obser­

var que ésta depende de un solo parámetro que es el vector de Burgers b.

Los demás factores son constantes para un mismo material. Es así que la 

energía de las dislocaciones es proporcional al cuadrado de sus vectores 

de Burgers respectivos. Esta regla se utiliza en todos los casos en que es 

necesario conocer las energías de varias dislocaciones del cristal para 

deducir sus posibilidades de combinación o disociación.

Aunque la energía de una línea de dislocación larga, de gran radio de 

curvatura, puede usualmente ser aproximada por el valor dado por la ec. 17, 

la dislocación puede ocasionalmente tener energías menores dependiendo de 

su entorno, su longitud y su radio de curvatura. Cuando una dislocación se 

aproxima a la superficie del cristal, su energía obviamente decrece; por 

lo tanto dislocaciones cercanas a la superficie son atraídas por ésta.

Un anillo de dislocación de radio r tiene un campo de tensiones des­

preciable a distancias mayores que aproximadamente 2r del núcleo debido a 
la cancelación mutua de las tensiones originadas en los segmentos positivos 

y negativos de la dislocación. Consecuentemente su energía es aproximadamente

la cual es apreciablemente menor que la dada por la ec. 17 para una dis­

locación recta cuando r «  rc.

Kinks y jogs como los mostrados en la fig.27 tienen solamente la ener­

gía del núcleo aproximadamente, pues sus campos de tensiones se extienden

solo hasta r =b.
c

(2 0)
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/

y '

2.6. TENSION DE LINEA DE

]

LA DISLOCACION

Fig. 27 A. Kink B. Jog

La energía de una dislocación de longitud 1 está dada por:

_  (21)
U

donde j es la energía por unidad de longitud. Por lo tanto hay una ten- 

sión de línea igual a

clU

d i
r (2 2)

que actúa a lo largo de la línea de dislocación tratando de acortarla. 

Consecuentemente, una línea de dislocación es como un resorte estirado que 

tiene una fuerza interna que actúa tratando de acortar el resorte. En 

consecuencia, las dislocaciones que tienen libertad de movimiento siempre 

tienen segmentos rectos entre puntos de anclaje cuando están bajo tensio-
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nes nulas.

Si r no es muy pequeño, un anillo de dislocación como el que se mues­

tra en la figura 28 tiene energía

(23)

Fig. 28

si se desprecian las pequeñas diferencias en energía entre una dislocación 

de hélice (H) y una de borde (B). En ausencia de tensiones la energía U 

decrecería a cero y la dislocación se anularía como resultado de atraccio­

nes mutuas entre las dislocaciones positivas y negativas de borde y de hé­

lice, comprimiendo el anillo. Para mantener el anillo es necesario aplicar 

una tensión. Sea la tensión de corte en el plano de deslizamiento en la 

dirección del vector de Burgers ^T^onde es la tensión de corte 

aplicada y (T*la tensión local interna opuesta (las razones para su exis­

tencia son el campo de tensiones debido a otras dislocaciones vecinas, etc-). 

Para determinar el radio de curvatura de equilibrio del anillo bajo el cam­

po de tensiones ( G~- 0~*) usaremos el principio de los trabajos virtuales.
El cambio en la energía de línea obtenido cuando el radio de curvatura cre­

ce desde el valor de equilibrio r a r+dr es:

d  U 2 f̂ T  dr (24)
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El trabajo realizado por la tensión (CT-^T^ al incrementar el radio 

en dr es igual a la fuerza ((T-Q'^b por el área que ha barrido la dislo­

cación, o sea:

d W  .  (CT-CT*) b 2 f r  dr (25)

Puesto que este trabajo se convierte en energía de la línea que au­

menta su longitud, será dW = dU y, entonces, en equilibrio:

( c r - c r * )  =  - i -  ( 26)
br

Entonces para ((T-CT*) nulo, r= oo y por lo tanto la dislocación será 

una línea recta. Mientras mayor sea la tensión ((T-O**) menor será el radio 

de curvatura.

2.7. FORMACION Y MULTIPLICACION DE DISLOCACIONES .
I

La energía libre de un cristal que contiene dislocaciones es mayor que

la de un cristal perfecto ya que si bien la entropía del sistema aumenta al

introducir la dislocación, el aumento de la energía interna es mucho mayor.

Esto es justamente lo contrario de lo que ocurre con los défectos puntuales.

Es decir, es imposible tener un cristal sin defectos puntuales pero

se podría tenerlo sin dislocaciones ya que el sistema sería más estable,

aunque en la práctica no se consiguen cristales sin dislocaciones. La den-
6 8

sidad de dislocaciones en un metal bien recocido es del orden de 10 -10 
cm"2 y en un material deformado 10̂ 0 - 10^  cm"2. En semiconductores se 

puede llegar a densidades tan bajas como 100 d/an2. La pregunta es, enton­

ces, porqué se introducen las dislocaciones en un cristal?

Lo más obvio es suponer un accidente en el crecimiento. Por ejemplo 

dos cristales que crecen con una pequeña desorientación. La única forma 

de unir los filos atómicos, como se ve en la figura 10 es mediante una 

pared de dislocaciones de borde.

Otro motivo es la formación durante el proceso de solidificación 

debido a la microsegregación.
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La microsegregación implica la 

segregación de impurezas hacia 

ciertas regiones preferenciales, 

con el consecuente enriquecimien­

to de las mismas. Como consecuen­

cia directa dos cristales tienen 

parámetros reticulares distintos.

Fig. 29

La forma de unir los dos cristales se ve favorecida energéticamente

cuando sucede como en la figura 29 creando una cantidad de dislocaciones.
6 8 2

De esta forma se introducen del orden de 10 - 10 d/cm .

Una tercera contribución es por condensación de vacancias. Si reco­

cemos un cristal a alta temperatura y luego templamos con una alta velo­

cidad de templado, como a alta temperatura hay una gran concentración de 

vacancias, al templar nos encontramos con una supersaturación de vacancias 

que pueden desaparecer en los bordes de grano o en la superficie, pero en 

general esto require recorrer una gran distancia. Es más favorable que se 

unan foimando pozos o discos de vacancias y si el disco es suficientemente 

grande colapsa para formar un anillo de dislocaciones.
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El anillo puede deslizarse para arriba o abajo, y puede trepar para 

lo cual se necesita la llegada de nuevas vacancias.

Después de recocer un material, hay ordenamiento de dislocaciones 

arreglándose en una red tridimensional. Esta se conporta como una red de 

fibras de goma. La red trata de contraerse pues así se gana energía. Si 

bien se ganaría energía sacando la red de dislocaciones se necesita gran 

energía local para sacar cada trozo de dislocación. Estamos en un estado 

metaestable. Existe un mínimo relativo de energía ya que el mínimo abso­

luto sería un cristal sin dislocaciones.

2.7.1. Dislocaciones ancladas en puntos. Fuente de Frank y Read

Una dislocación libre se mueve perpendicularmente a sí misma bajo la 

acción de una tensión (d-O-*) que actúa en el plano de deslizamiento en la 

dirección de vector de Burgers. Si el movimiento de la dislocación es inpe­

dido en ciertos puntos a lo largo de su longitud ella se curvará como se 

muestra en la figura 30 entre los puntos de anclaje. Estos puntos pueden 

ser: nodos, jogs en dislocaciones de hélice, puntos donde el bosque de 

dislocaciones intersecta al plano de deslizamiento, precipitados finos,etc.



Es fácil mostrar que el radio de curvatura de cada arco es el mismo 

dado por la ec. 26 independientemente de la distancia entre los puntos.
|

Las dos fuerzas que actúan sobre el segmento de arco, extendido desde - 0  /2 

hasta + 0 / 2  son: la tensión de línea,T* , y las fuerzas provenientes de 

la tensión •( ( T - *  ) . La componente en la dirección x de la tensión de 

línea es:
4

r,x “ - 2 T  sea

y la componente de la fuerza debida a la tensión (CT-Cr5*) que actúa sobre 

el segmento ds en la dirección X es

( G~" - CT ) fc> eos © d s

>

La fuerza total en la dirección X debida a la tensión (CT- CT^ es

0/2 f %

((T-O-* )  b coa e d s «  ((T-O**) br eos © d ©  =

e/¿ ¿e'lz

= br 2 sen

pudiendo considerarse el radio de curvatura constante sobre el pequeño 

rango - © /2 <  6 0/2. Por lo tanto, en condiciones de equilibrio 

(F^ + F2x = 0) y se obtiene la ec. 26.

La formación de un gran número de dislocaciones sobre un rango peque­

ño de planos de deslizamiento puede alcanzarse por generación sucesiva de 

dislocaciones en puntos de concentración de tensiones, por multiplicación 

de dislocaciones por deslizamiento cruzado o por operación del mecanismo 

de Frank y Read.

La figura 31 muestra el funcionamiento de una fuente de Frank y Read. 

El segmento de dislocación A entre los puntos nodales P̂  y 11113 rec*
de dislocaciones es una línea recta (r=oo) bajo un campo de tensiones 

nulo. Cuando la tensión crece, el radio de curvatura decrece como lo indi­

ca la ec. 26. A medida que la tensión crece éste pasa por un mínimo y crece
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Fig. 31

nuevamente como resultado de 

la geometría inducida por te­

ner la dislocación anclada 

en los puntos P̂  y P2' La 

xima tensión requerida para 

operar una fuente de Frank y 

Read es la tensión crítica

« r - o - V
v

b L/2
(27)

La dislocación continúa mo- 

F|viéndose normal a sí misma 

dando un estadio como el F 

por ejemplo^ cuando el movi­

miento continúa, los segmen­

tos de dislocación +F y -F 

de signo opuesto se anulan 

recombinándose, formándose 

las dislocaciones y G2. 
Mientras el anillo G^ está 

ahora libre para moverse en 

el cristal, G2 puede repetir 
el proceso. Por lo tanto 

una sola fuente activa puede

producir innumerables dislocaciones, al menos hasta que la tensión 

sea lo suficientemente grande para impedir la posterior operación de la 

fuente. Las fuentes para las que (<5'-<d’*)L sea mayor operarán primero. En 

consecuencia, el número de fuentes operantes a un nivel dado de tensiones 

dependerá de la distribución de los tamaños de las fuentes (L) y de la 

tensión interna ( (T ).

Orowan aplicó los conceptos de las fuentes de Frank y Read con mo­

dificaciones apropiadas a la teoría del endurecimiento de aleaciones, por 

precipitación. Los puntos lleros de la figura 32 representan precipitados 

duros incoherentes a través de los cuales las dislocaciones no pueden pasar. 

Si, como es lo usual en las aleaciones endurecidas por precipitación, el 

módulo de elasticidad del precipitado es mayor que el de la matriz, la
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energía de la dislocación crecerá cuando la dislocación se aproxima a cada 

partícula. Por lo tanto no penetrará en el precipitado. Cuando la tensión 

C(T-T*) crece la primera dislocación se curvará entre las partículas como 

se muestra en la fig. 32 b). Y cuando

,r~ r—* T

los segmentos positivos y negativos de los anillos adyacentes coalescerán 

permitiendo que la dislocación prosiga su movimiento; la ec. 28 entonces 

indica que la tensión de fluencia de una aleación endurecida por precipita­

ción crecerá a medida que la distancia media entre las partículas dispersas 

disminuye, esto es, para dispersiones más finas. Los anillos de dislocación 

cerrados, dejados atrás, proveen mayores tensiones internas, Q" , para la 

próxima dislocación y se las supone las responsables de las mayores veloci­

dades de endurecimiento por deformación observados en los estadios iniciales 

del trabajado en frío en aleaciones endurecidas por precipitación. Investi­

gaciones posteriores mostraron sin embargo que las mayores velocidades de 

endurecimiento por deformación son probablemente atribuíbles a la densidad 

muy alta de dislocaciones en'entanglements'que ocurre alrededor de las 

partículas, siendo la teoría más complicada que lo que se ha expuesto más 

arriba.

2.8. INTERACCION ELASTICA ENTRE PARES DE DISLOCACIONES

Como se ha visto anteriormente, cuando dos dislocaciones se encuentran 

alejadas si son del mismo signo se repelen y si son de signo opuesto se 

atraen con una fuerza que depende de la inversa de la distancia entre las 

dislocaciones. Cuando estas están próximas, sin embargo, el resultado es 

más complicado, especialmente para dislocaciones de borde.

Consideremos dos dislocaciones del mismo signo sobre dos planos de 

deslizamiento distintos, separados por una distancia yQ como muestra la 

figura 33. Calculemos la fuerza debida a la dislocación que está en el 

origen sobre una unidad de longitud de la otra dislocación. Puesto que 

ambas tienen componente de borde, estarán confinadas a moverse en sus

)
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respectivos planos de deslizamiento.

Las tensiones debidas a la componente de hélice de la dislocación 

que yace en el origen están dadas por las ecs. 6 y 7, y aquéllas debidas 

a la componente de borde, por las ecs. 10 a 13. Puesto que la fuerza por 

unidad de longitud de la dislocación está dada por la tensión de corte 

resuelto en el plano de deslizamiento en la dirección del vector de 

Burgers por el vector de Burgers,

Fx a ^"zy lo^ + (Txy (29)

donde las tensiones se refieren a aquéllas debidas al campo de tensiones 

de la dislocación que en el origen está actuando sobre la segunda disloca­

ción.

Fig. 33



i
56

Suponemos en este caso que los vectores de Burgers de las dos disloca­

ciones son idénticos, en consecuencia no habrá interacción entre las compo­

nentes de hélice y de borde de las dos dislocaciones, y podremos tratar sepa­

radamente los efectos de las componentes de borde y de hélice.

La fuerza que actúa en la dirección X de la segunda dislocación debida 

a la componente de hélice es:

T u  =  -------- 2 £______

2 1  (y2 + yo2) (30)

á É L :y en la figura 34 está representada por la línea llena en unidades de ^

Tiene valores extremos en d J E k x  - O  dando un máximo y un mínimo en
d y

x=yQ y x=-yQ respectivamente.

La fuerza máxima se obtiene poniendo x=yQ en la ec. 30 y es

T f - l y  /nax ~ ¿  H ~

k T  Y o  eso

Si la segunda dislocación fuese de signo opuesto, los signos de las 

ec. 30 y 31 serían negativos y se obtendría como resultado la línea pun­

teada de la figura 34. Entonces, para dislocaciones del mismo signo, sobre 

la segunda dislocación actuará una fuerza positiva cuando X es positivo y 

una negativa cuando X es negativo mientras que si la segunda dislocación 

tiene signo negativo será atraída hasta detenerse directamente arriba de 

la primera dislocación.

Cuando una tensión de corte S^z se aplica al cristal que contiene 

dos dislocaciones de hélice como las que se muestran en la figura 23 b), 

la dislocación positiva se moverá para la derecha y la negativa hacia la 

izquierda bajo la fuerza S b^. C 

figura 34 se necesita una fuerza

izquierda bajo la fuerza S b^. Como se ve por la línea punteada de la

para que pueda pasar una sobre otra. Este requisito conduce a un endure­

cimiento por deformación cuando yQ disminuye con la deformación. Por oti 

parte, otras dislocaciones de hélice pueden apilarse sobre una de ellas
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para introducir una concentración alta de tensiones para forzar el pasaje. 

Por otra parte, si se trata de dislocaciones de hélice puras y no están 

disociadas, pueden efectuar deslizamiento cruzado y anularse mutuamente.

La fuerza debida a una dislocación de borde sobre otra dislocación pa­

ralela en un plano de deslizamiento paralelo a una distancia yQ por encima 

del primer plano es

Esta fuerza es nula para x=- oo , -y 0, y , oO y puesto que es una 

función continua de X, debe tener cuatro valores extremos. Estos se obtie­

nen por el método usual de anular dF™/jy=0. Resulta:

Este valor es levemente menor que el dado por la ec. 31 para la dis­

locación de hélice. La fuerza dada por la ec. 33 se muestra en la figura 

35. Cuando la segunda dislocación yace en el rango -yQ <  X <  yQ es atraí­

da a la primera y, en ausencia de otro campo de tensiones local, quedará 

en reposo en x=0. Este es el principio para la formación de bordes tilt.

Pero si la segunda dislocación está en el rango - o0< x <. -y ó yQ< x < oc 

las dos dislocaciones de borde del mismo signo se repelerán. Una dislocación 

de borde pasará sobre otra sólo si se impone una tensión de corte auxiliar 
Sjjy sobre el par, cuando

T* - — * Í2—  Y sll
y *2 ) 2  (33,

y toma su valor máximo usando el signo positivo:

(34)

(35)

La fuerza entre dislocaciones de borde de distinto signo se muestra
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en la línea punteada de la figura 35. Tales dislocaciones se detienen en 

x=+_ yQ en ausencia de tensiones aplicadas.

2.9. DISLOCACIONES PARCIALES Y FALLAS DE APILAMIENTO

En cristalografía se han estudiado las estructuras de empaquetamiento 

compacto. Para hacer un modelo podemos representar estas estructuras por 

capas de bolitas que representan a los átomos. En la figura 36 se ha repre­

sentado el caso de empaquetamiento compacto correspondiente a la estructura 

fcc; el dibujo sirve también para interpretar el caso de una estructura 

hcp. El plano de la figura 36 corresponde tanto a un plano basal (0001) 

de la estructura hcp como a un plano (111) de la fcc. Al colocar la primera 

capa de átomos se ocupan por ejemplo las posiciones A de la figura 36.

Para colocar la segunda capa quedan dos posiblesposiciones para ocupar: 

las denominadas B o las A. Si colocamos los átomos en las B por ejemplo, 

en la capa siguiente podemos ubicarlos en las C, o nuevamente en las po­

sicones A. Esto da lugar a dos posibles secuencias de apilamiento de áto­

mos: una ABCABCABC que es característica de las estructuras fcc, y otra 

ABABAB que es la que define al hcp. En cualquiera de estas dos estructuras 

se pueden producir fallas en el apilamiento, es decir que un plano atómico 

se ubique en posiciones atómicas que no correspondan. Por ejemplo en el 

caso de la estructura fcc la secuencia se destruye si tenemos ABC^CABCABC.

En el lugar indicado se ha producido una zona donde la estructura tiene 

secuencia hexagonal CAC. De la misma manera, para el caso hcp es ABAJjjCACAC.

Los cristales hcp ideales, es decir aquéllos que tienen la relación 

c/a=1.633, difieren de los fcc en los segundos vecinos. En consecuencia, 

las energías libres para cristales hcp y fcc no pueden diferir grandemente 

puesto que las energías de unión se deben en su mayor parte a efectos de 

primeros vecinos y éstos son idénticos para los dos tipos de cristales.

El deslizamiento ocurre entre las capas B y A de átomos en el plano 

(111) de la red fcc en la dirección del vector de Burgers b = a/2 (llO) 

como se muestra en la figura 37. Pero cuando un desplazamiento de este 

tipo se propaga, los átomos B pasan cerca de los átomos A produciendo una 

distorsión muy severa. El deslizamiento podría ser más fácil por el camino 

b^ + &2 = b pues por este camino los átomos atravesarían el punto de ensi­
lladura entre los átomos A. En la figura 37 se indican los distintos vec-
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Fig. 36

tores. La ecuación vectorial para la dislocación propuesta es:

f  (i i 0 )
CX (36)

El cambio de energía para la reacción de la ec. 36 es, por unidad 

de longitud A 11 -  Í L  L  . 4- k -  . k __A .

Fig. 37

Ejecutando el producto escalar 

se obtiene 

a h  _ í 6  a }  i fc o.z 2  a 1
~Z l 3 6  T T '  4

¿  (37)

La energía de la dislocación
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disminuye cuando ésta se disocia en dos parciales, favoreciendo la pro­

ducción de esta reacción. Si no intervinieran otros factores las dislo­

caciones parciales se separarían completamente, pero aparece una energía 

superficial que entra en juego y da como resultado una separación limitada 

de las parciales, como veremos más adelante.

\

La figura 38 es una vista del plano de deslizamiento (111) mostrando 

las dos dislocaciones parciales y A la izquierda de la primera y a 

la derecha de la segunda parcial el apilamiento de átomos es el correspon­

diente a una estructura ideal fcc; entre las dos parciales la secuencia es 

diferente. Mientras la primera capa está en posición A, la segunda está en 

la posición C; en la tercer capa, no mostrada en la figura 38, el desplaza­

miento de los átomos es el mismo que en la segunda capa. Por lo tanto, 

como resultado del vector de Burgers , los átomos de la tercera capa se 

movieron desde posiciones C a A. Y los átomos de la cuarta capa que origi-
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nalmente estuvieron en posiciones A se movieron a las B. En consecuencia, 

como resultado del desdoblamiento de una dislocación total en dos parciales, 

la secuencia de apilamiento entre parciales cambió de la siguiente manera:

Capa 

debaj o de la 1°

Apilamiento 

inicial 

No cambia

Nuevo

apilamiento 

No cambia

Indices de

Frank_____

No cambia

Estructura

fcc

0

1

2

3

4

5

C

A

B

C

A

B

C

A

C

A

B

C

V 
A
V
V
V

hcp

fcc

encima de la 5o no cambia no cambia no cambia

Los índices de Frank se usan para desginar el apilamiento. Si éste es 

elusual ABCA, se utiliza el símbolo V  , pero si el apilamiento es AC o 

cualquier otro orden invertido, se aplica el símbolo A  • Como se muestra 

en el esquema de arriba hay dos inversiones en el orden de apilamiento 

entre las parciales. Y la falla de apilamiento entre las parciales consiste 

en una región plana, que tiene el apilamiento apropiado de la estructura 

hcp. Puesto que la fase fcc es la estable, tiene menor energía libre. Por 

lo tanto la energía libre del sistema crece cuando las dislocaciones par­

ciales se distancian. Cuando el incremento de energía de la falla de api- 

lamicnto iguala a la disminución de energía que se produce con el desdobla­

miento en dos parciales, se establece el equilibrio permaneciendo las dos 

parciales a una distancia d si el resto queda imperturbado.

Un análisis similar se aplica al plano basal de la estructura hcp.

En este caso la falla de apilamiento consiste en dos capas que tienen la 

secuencia correspondiente a la estructura fcc. Dislocaciones que yacen so­

bre planos que no son basalcs no pueden disociarse.

En metalas fcc la energía de falla de apilamiento es aproximadamente 

el doble de la energía de un borde tic macla. Esto surge del hecho de que



en metales fcc el maclado 

tiene lugar por el desplaza­

miento del vect££_de macla

r ¡ -  ^ ( U 2 )

en el plano (111), siendo el 
desplazamiento de corte pro­

porcional a la distancia del 

plano atómico desde el plano 

de macla. La figura 39 muestra 

el plano y el vector de macla. 

Suponiendo que la primera capa 

y todo debajo de ella permane­

ce sin cambiar la segunda capa 

se mueve una cantidad desde 

B a C. La tercer capa de áto- 

2 l^desde C a B y la cuarta capa, 3 O i  desde A a A. Por lo 

tanto, la secuencia de apilamiento para una macla r j ( T 12) en el plano 

(111) es como sigue:

plano de macla 
[111]

a /6 [112 ]

mos se mueve

Capa 

debajo de la 1

Apilamiento 

inicial 

No cambia

Nuevo

apilamiento 

No cambia

Indice de 

Frank 

No cambia

Estructura

fcc

0

1
2

3

4

C

A

B

C

A

C

A

C

B

A

V
A
A
A

hcp

lee

encima de la 4o no cambia no cambia no cambia

De modo que un borde de macla exhibe una sola inversión en los Indices 

de 1 rank y está representada por una capa de átomos que tiene el empaque­

tamiento' correspondiente a la estructura ll(T. IV aquí que la energía de la 

falla de apilamiento sea aproximadamente el doble de la de un borde de macla, 

Aleaciones que machín fácilmente, tales como las de (’o-Ni en composi-
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l

i

ciones cercanas a las de transición de estructura fcc a hcp, tienen energía 

de macla extremadamente baja. En aleaciones de Cu, cuando la relación elec­

trones/átomos disminuye, la energía de macla crece y el maclado disminuye.

El Al y sus aleaciones tienen alta energía de macla y raramente exhiben maclas.

1
2.9.1. Energía de separación y recombinación de parciales

Consideremos las dislocaciones parciales de la fig. 40 y tomemos de

ellas una unidad de longitud, separadas una distancia X. La energía de falla

de apilamiento entre las dos dislocaciones es por cm , o sea U =^_X.b h) ^
Suponiendo que la primera parcial está fija, sobre la segunda actúa una fuerza.

ts' - U  - - U ™
debida a la falla de apilamiento. Esta fuerza, por unidad de longitud, está 

dada por:

F -  G b H1 • b H 2 Gbe,1 ■ bft2  f
27Tx 2 T C 1 -/0 *  1 J

De la figura 40 se deduce

bH1 =: b1 eos (0 +BO) a a.
6 is C05 (0 + 30)

b B1 = 'J b, b1 sen (0 +30) =
6

V6’ sen (9 + 30)

*°H2 =

I 
N 

il

b2 C05 (0- 30) = a
6

eos (©-30)

*°&2 -  Vio;
--- \

>b 2 sen (9- 30) * a
6 t é sen (0 - 30)

donde 0 es el ángulo que el vector de Burgers total hace con la línea de 

dislocación. Por lo tanto, la fuerza debida a la interacción de la primer 

dislocación con una unidad de longitud de la segunda dislocación es:

^ } ( 4 0 )
G A

12 ir *
(eos (0 + 30) eos (9 - 30) + _£>gn (9 + 30)sgn(e

\ - J *
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b r a / 2  [110] 

b±=a / 6  [211] 

b ^ a / 6  [121]

X

l:ig. 40. Separación de dos dislocaciones parciales.
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la cual se reduce a

(41)

I:n cl i ! ¡brio F + F«- = 0 y siendo d=x en equilibrio,
X

(42)

1 n consecuencia, la separación de las parciales depende de la orienta­

ción 9 de la dislocación total. Para el caso en que la dislocación total está 

en or iontación de hélice, 0=0 y

6  c . 2 < -y  Çd cl’ 1 3  \

Z W K s  [ d - / i  \ 2  i r  4

tomando h  ̂  1 /3.
Por lo tanto las dislocaciones parciales estarán más separadas a menor 

valor de .

Si la segunda dislocación de la figura 40 encuentra una barrera de modo 

que no puede moverse más en la dirección positiva de las x y si una tensión 

local,(} , se aplica paralela al vector de Burgers de la primera disloca­

ción, la fuerza resultante ±íf°rzará Ia primera dislocación a aproximar-, 

se a la segunda, reduciendo â separación de las parciales. La fuerza neta 

que actúa en la dirección ¡ itiva sobre la primera parcial es

mientras que la fuerza de repulsión sobre aquella debida a la segunda parcial

es

(44)

(45)
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como se deduce de la cc. 42 para 0=0. Si la nueva distancia de equilibrio 

entre las parciales es d-x=d^- para una tensión (j^, se t iene

' 6

J  . 3 A  g  g 2

La energía de recombinación es el trabajo que se debe hacer para co- 

alcseer las dos parciales en una dislocación total. Consideraremos que una 

! elisión local *(fbjL» s^° api i cada a la primera dislocación y calcula- 

j odios el trabajo adicional necesario para juntar las dos parciales, liste

/ “ t i ir s r
(48)

D

f [ L  - Z f T f y )  “ (¡J ¿ í  +• )  ¿

Los dos primeros términos se refieren al t ''ahajo hecho para acercar 

!. • d<>s parciales desde la distancia dg- a b, y los uos últimos términos 

-,<> ií j í i r i) al traba ¡o m,ic sc necesita hacer para coalescer Jos núcleos.

t reí i-ere a la energía del núcleo de la dislocación total y f 

a la energía del. núcleo de cada dislocación parcial, por unidad de longi­

tud. Integrando la ec. 48 e introduciendo la ec. 47 se obtiene

%-MásL __5A£í¿__ + Sr>.2p}
2 ^  2 W é e ( < T t i i > i + x s )  r  u r )  ( 4 9 j

R es la energía que debe ser suministrada por una fluctuación térmica 

para que ocurra la recombinación, por unidad de longitud, de las dos disloca­

ciones parciales, cuando la recombinación es ayudada por la tensión. Pero

j
i :
(

i
í



I

como la tensión entra en la expresión de la energía como un término loga­

rítmico, la energía de recombinación es insensitiva a la tensión aplica­

da. Una expresión equivalente de la energia de recombinación es la siguiente

Por lo tanto, cuando =eb, la energía de recombinación incluye

solo el segundo término de la ec. La energía de recombinación crece cuando 

la distancia d entre parciales crece o cuando la energía de falla de api- 

1.amiento decrece.
Cuando dos dislocaciones parciales son forzadas a juntarse en un pun­

to como se muestra en la figura 41 se forma una constricción. Ccn cálculos 

detallados se mostró que la energía de constricción es

donde d <¡- depende de la tensión aplicada como se muestra en la ec. 47.

2.10. GEOMETRIA DE LA INTERSECCION DF. DISLOCACIONES

En la figura 42 se dan algunos ejemplos de intersección de una dislo­

cación que desliza (móvil o glisil), AA', en un plano de deslizamiento, 

intersectando una dislocación de foresta BB'. Se observan las siguientes 

características:

(50)

(51)

Fig. 41

1. Puesto que las dislocaciones no pueden terminar en el centro de un
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cristal, ellas deben permanecer continuas después de la intersección.

2. La dislocación de foresta siempre crece en longitud el equivalente al 

vector de Rurgers de la dislocación móvil.

3. La dislocación móvil siempre crece en longitud el equivalente al vec­

tor de Burgers de la dislocación de foresta.

4. Si el incremento de longitud yace en el plano de deslizamiento de la 

dislocación se llama kink. Los kinks pronto son enderezados debido a 

la tensión de línea.

5. Si el incremento de longitud se extiende desde un plano de deslizamiento 

a otro paralelo adyacente, se llama jog. En el caso de dislocaciones de 

borde, los jogs son siempre claramente distinguibles de los kinks.

Pero en el caso de dislocaciones de hélice no disociadas, los jogs y 

los kinks son distinguibles únicamente cuando el plano de deslizamiento 

es arbitrariamente definido. Esta ambigüedad no existe en el caso de 

dislocaciones de hélice disociadas pues la componente de borde de las 

parciales define el plano de deslizamiento.

6. Puesto que las dislocaciones se alargan como resultado de la intersec­
ción, un trabajo igual al incremento de energía de la dislocación debe 

ser hecho para producir la intersección. Como se describió en 2.5, la
7.

energía de un jog es aproximadamente Gb /I2, la energía del núcleo. Aun­

que un kink tiene la misma energía que un jog, como ya se dijo la tensión 

de línea lo endereza. En consecuencia, un poco menos de trabajo se ne­

cesita para producir kink que lo necesario para producir un jog durante 

la intersección. Por lo tanto, la energía requerida para producir una 

intersección dependerá de las condiciones geométricas a las que se apli­

ca. En promedio es aproximadamente

La geometría de la intersección de dislocaciones en metales ícc es 

incomprabíemente mas complicada que la ilustrada en la figura 42. Depen­

diendo de sus orientaciones en sus respectivos planos de deslizamiento y 

de sus vectores de Rurgers, dislocaciones que se intersectan en metales 

fcc pueden atraerse o 'repelerse. El calculo detallado de este caso escapa 

a los alcances de este curso. Di remos ■'lamente que, en general, la

(52)

donde IL es la energía de un jog.
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interacción de repulsión es

OT * Or' o< ]l .
donde oCes una constante y L, la distancia media entre puntos en los cuales 

las dislocaciones intersectan.

Además surgen complicaciones adicionales debido a que las dislocaciones 

en metales fcc están disociadas en sus parciales. El vector de Burgers de 

lina dislocación parcial no corresponde con un vector translacional entre 

átomos vecinos en el cristal. Por lo tanto, la energía para formar un jog 

igual al vector de Burgers de una parcial resultaría de un valor muy alto.

En consecuencia, el punto de ensilladura de la reacción para intersección 

se obtiene cuando las dos parciales de ambas dislocaciones: la móvil y la 

de foresta, se constriñen previamente a continuación de lo cual los iogs se 

producen fácilmente. Por lo tanto la energía total para la intersección, 

U.,es del orden de:

como se deduce de las ec. 52 y 51. En consecuencia, la energía de interacción 

crece cuando la energía de falla de apilamiento disminuye.

2.11.TIPOS DE MOVIMIENTO DE UNA DISLOCACION
*

El movimiento de las dislocaciones produce deformación plástica. Exis­

ten fundamentalmente dos tipos de movimiento:

1) Movimiento conservativo: Es el caso de deslizamiento. La condición para 

que ocurra este movimiento es de que el vector de Burgers de la disloca­

ción esté contenido en el plano de deslizamiento, realizándose éste en 

dicho plano.

Un caso particular de este tipo de deslizamiento es el de desplazamiento 

cruzado (ver pág. 34).

2) Movimientono conservâtivo: A temperaturas en las que la difusión es sig­

nificativa puede ocurrir que la dislocación se mueva fuera de su plano 

de deslizamiento. Esto ocurre por un proceso de transporte de materia o,

i

(53)



¡y &'

(a) Intersección de 2 dislocaciones de borde produciendo kinks hélices 
en (a) y (b)

(b) Intersección de 2 dislocaciones de borde produciendo en (a) un jog 
de borde

(c) Intersección de una dislocación de borde con una de hélice produciendo 
un jog de borde en (a) y un kink de borde en (b)

ñ' íV

(d) Intersección de 2 dislocaciones de hélice produciendo un kink de borde 
en (a) y un jog de borde en (b)

Fig. 42. Casos simples de intersección en una red cúbica simple.



lo que es lo mismo, por difusión de vacancias a la dislocación. Ahora 

bien, para que la dislocación trepe un espaciado atómico debe llegar 

una vacancia a cada plano atómico que la dislocación intercepta en for­

ma coordinada y esto es difícil que ocurra.

En cambio pueden llegar vacancias a átomos vecinos del extremo del 

plano extra, haciendo trepar tan solo una sección de la dislocación y 

formando jogs en aquellos lugares donde se absorbieron las vacancias. 

Vemos también como es que las dislocaciones pueden actuar como sumidero 

de vacancias, a temperaturas suficientemente elevadas como para que 

éstas se muevan (difusión). Para que la dislocación siga trepando debe 

moverse el jog en la dirección de la línea de dislocación. Esto ocurri­

rá toda vez que el jog absorba una vacancia. La figura 43 muestra las 

distintas etapas de este mecanismo.
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2.12.DEFORMACION Y VELOCIDAD DE DEFORMACION

Sea un elemento de volumen de un cristal como el de la figura 44.

Al moverse las dislocaciones se pro­

duce deformación plástica. Veremos 

cuál es la relación cuantitativa 

que liga ambos hechos. Al aplicar 

la tensión (T cada dislocación se 

mueve en promedio una distancia L.

El trabajo reálizado al mover una 

dislocación será

W  — h c L
y si hay n dislocaciones,

W = r¡ be L
La fuerza externa hace el trabajo

Fig. 44
We,yt = 'vT*c) c y

X es la distancia que se ha movido, en promedio, la superficie. Para defor­

mación de corte se tiene

__ c u

o sea ^COct" crCTie. .Como ambos trabajos deben ser iguales, se tiene

d j < x < £  o'o r ̂
_ 2

donde O  es la densidad de dislocaciones (cm ).
) 8 - 2  1 2 - 2  

En un cristal recocido^ c\j 10 cm ; luego de .delorinar cm

La velocidad de deformación es ahora

¿  = j o  6 úr
donde •»fes la velocidad de las dislocaciones.
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2.13. ENDURECIMIENTO POR TRABAJADO

Monocristal es puros

Ahora estamos en condiciones de interpretar el diagrama de la figura 

45 que corresponde a una curva de tracción de un monocristal fcc

Fig. 45

La curva se considera dividida en tres etapas:

Etapa 1: Región de fácil deslizamiento (easy glide). Aparece inmediatamente 

después del período elástico que es muy corto (menor que é- =11) y se mantie­
ne hasta<íL — 109o. Hay un solo sistema de deslizamiento en operación. De los 

doce sistemas , hay uno solo para el cual la tensión resuelta

es (Tcrit- ^ara tod°s l°s demás sistemas, .

En esta etapa el deslizamiento se denomina laminar; G  aumenta poco.

El aumento se debe a la pequeña interacción con las pocas impurezas que 

inevitablemente existen, a la influencia de las superficies y al corte de 

dislocaciones.

Etapa II: Intersección . Para que la deformación continúe, CT~aumenta sen­

siblemente durante esta etapa, que se denomina zona lineal del endurecimien­

to por trabajado. El aumento de(i (pequeño pero sensible) durante la etapa

I por una parte y la rotación de planos cristalinos que se produce durante 

la tracción por otra, hacen que ̂  resuelta llegue al valor Cj crĵ  Pnrn
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otros sistemas de deslizamiento. Entonces el deslizamiento tiene lugar en 

varios sistemas simultáneamente (des!izami cuto muít i pie) y la intersección 

de dislocaciones en movimiento requiere más y más energía, que es provista 

por el trabajo de deformación.

Si la probeta no está orientada cuidadosamente para el deslizamiento 

fácil, el diagrama comienza directamente en la etapa 11 (línea de puntos 

en la figura 45). El microscopio electrónico muestra densas redes tridi­

mensionales de dislocaciones en esta etapa.

Cuando dos sistemas intersectan puede efectuarse una reacción entre 

dislocaciones cuyo vector de Burgers no esté en el plano de deslizamiento 

de los sistemas que reaccionan. Estas dislocaciones se denominan "sessiles". 

Para mover una dislocación "sessil" es necesario una tensión muy elevada.

Es por ello que éstas forman obstáculos para el movimiento de las disloca­

ciones, las cuales se apilan sobre las sessiles. A medida que se encuentren 

más dislocaciones (función del aumento en la deformación) se crearán más 

obstáculos y aumentará la tensión aplicada. Una prueba de que la etapa 11 

es básicamente de intersección está dada por la prolongada etapa I que se 

observa en los metales hexagonales como Zn, Cd, Mg. En ellos, el único plano 

de deslizamiento fácil es el basal.

Etapa III: Parabólica - Deslizamiento cruzado. Las líneas de deslizamiento 

aparecen entrelazadas con líneas cortas de deslizamiento cruzado. El en­

durecimiento continúa, pero a velocidad menor (cambio de curvatura). Esto 

se debe principalmente a que las dislocaciones de hélice al efectuar desli­

zamiento cruzado pueden evitar los obstáculos, pasándose a otro plano. Así 

se favorecen procesos de aniquilamiento entre dislocaciones de signos 

opuestos.

Metales con dislocaciones poco extendidas pueden hacer deslizamiento 

cruzado más fácilmente que los que tienen dislocaciones más extendidas.

Por esta razón se ha comprobado que la iniciación de esta etapa está muy 

vinculada a la energía de falla de apilamiento. Para energías muy altas, 

el deslizamiento cruzado se ve favorecido y la etapa III comienza a ten­

siones bajas (caso del Al). Para energías bajas, el deslizamiento cruzado 

requiere tensiones mayores y por ello la tensión resuelta donde se inicia 

la etapa III es mayor (caso del Cu).

El aumento de temperatura favorece el pasaje de la etapa II a la III 

pues la energía térmica se suma a la de deformación.
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El diagrama de tracción para monocristales de Fe puro (bcc) se muestra 

en la figura 46.

cf<s

F'ig. 46. Monocristal de Fe de alta pureza <1111 >

El cristal bcc tiene filas de empaquetamiento compacto que son direc­

ciones de deslizamiento. Cualquier plano que contenga direcciones 111 

puede

y
interplanar es más pequeña. El deslizamiento es más difícil (mayor(f^-jt) 

Por estas características geométricas,(T"vs<flmuestra una elevada 

y una zona lineal pequeña que se corresponde con líneas de deslizamiento 

onduladas e irregulares.

J l l t r b  u e b  1  i  Z ,cU IlJ .t;Il L U  • p j . c t . j iu  L U I I l t l l g d  U  L I  t L L .  ^  i i i

2de ser plano de deslizamiento. Han sido identificados f 110^ , C112 ̂  
C •) l J l J
y 23 j . Estos planos no son de empaquetamiento compacto; la distancia

2.14. ATMOSFERAS DE IMPUREZAS. PUNTO DE FLUENCIA

La interacción entre impurezas y dislocaciones, como veremos, favore­

ce la difusión de las primeras hacia las dislocaciones. Esto da lugar a 

formación de atmósferas de impurezas alrededor de las dislocaciones ('at­

mósferas de Cotrell). Esta "nube" de impurezas ancla las dislocaciones,
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es decir dificulta su movimiento. Este hecho se refleja en las propiedades 

mecánicas, dando lugar a alimentos de la tensión crítica de deformación.

Un material en el cual las dislocaciones están ancladas se comporta 

como indica la figura 47.

El materia] se deforma elásticamente hasta alcanzar una tensión sufi- 

c.iente para liberar a las dislocaciones de sus atmósferas (punto superior 

de fluencia). Una vez liberadas, las dislocaciones se pueden mover a ten­

siones menores por lo cual la tensión aplicada disminuye y se presenta una 

zona denominada punto inferior de fluencia.

Fig. 47

La fig. 48 corresponde a un monocristal de Fe con C o N.

Fig. 48
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a) La tensión cae bruscamente desde el punto de fluencia superior c A 

al inferior B. La región BC indica el flujo plástico que se corres­

ponde con el desplazamiento a travos del cristal de una banda de de­

formación: banda do l.nders. lista banda se mueve m i entras constante. 

Después de esta región, empieza la parte "normal" de la curva Cf* vs <£-

b) Si la probeta es descargada e inmediatamente después se la carga otra 

vez (curva 2) no aparece ninguna caída de tensión.

c) Si después del ensayo 1 se deja la probeta varios días a temperatura 

ambiente o algunos minutos a 100°C y se repite el ensyao, reaparece 

el fenómeno observado en el ensayo 1, como se aprecia en la curva 3.

El fenómeno del punto de fluencia se explica mediante la interacción 

de dislocaciones con impurezas.

compresión 

-*■ ¿lici tación

D I S L O C A C I O N

Fig. 49. Interacción dislocación - impureza

Si idealizamos la dislocación como un corte en el cristal, con inser­

ción posterior de un extra plano, vemos que hay compresión por encima del pla­

no de deslizamiento y dilatación por debajo de él. Las impurezas (C y N en 

hierro) están rodeadas por un campo de tensiones de signo opuesto al existen­

te por debajo del plano de deslizamiento.

Existe una atracción entre impurezas y dislocaciones, la cual tiende a 

anular las tensiones internas alrededor de la dislocación, haciendo mínima 

la energía del cristal.

La difusión, activada témicamente, favorece el movimiento de impure­

zas hacia las dislocaciones.

Cuando la segregación de las impurezas alrededor de las dislocaciones 

es pequeña, forman nubes o atmósferas a su alrededor. Cuando la segregación 

es fuerte, las impurezas precipitan a lo largo de la línea de dislocación,
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en forma de partículas cristalinas (carburos o nitruros).

Como la interacción dislocación-nube es atractiva, la dislocación 

tiende a arrastrar consigo la nube, que no puede seguirla puesto que su 

velocidad está controlada por el proceso de difusión; en consecuencia 

aquella se ve frenada por el "arrastre" de la nube.

Hay dos factores conjuntos que tienden a liberar la dislocación del 

anclaje de su nube:

a) briación térmica de la línea de dislocación.

b) acción de la tensión (T”aplicada.

Una vez liberada, la dislocación necesita menos fuerza para ser movida. 

De ahí la caída AB.

El punto de fluencia, tal como cabe esperar, decrece con la temperatu­

ra. Cuando la segregación es fuerte, las impurezas precipitadas constituyen 

puntos de anclaje. La línea de dislocación se arquea entre ellos y la ten­

sión aplicada debe crecer hasta que los arcos entre anclajes sobrepasen la 

tensión crítica, como en el mecanismo de Erank y Read.

Después la dislocación necesita menos fuerza para continuar su movi­

miento (figura 32).

La elevada tensión que se requiere para liberar dislocaciones de sus 

nubes se observa muy raramente en la práctica, porque la fluencia se inica 

prematuramente en regiones de elevada concentración de tensión, casi siempre 

en la proximidad de las cabezas de las probetas. Esta deformación localizada 

se expande al material que circunda las zonas de tensión concentrada, porque 

el borde entre las regiones deformada y no deformada es a su vez zona de 

concentración de tensiones. Este borde móvil avanza desde los extremos de 

la probeta hacia el centro, constituyendo un frente de deformación (frente 

de Luders), tras el cual van quedando bandas de deformación (bandas de 

Luders). Mientras el frente se propaga, la tensión esCf^constante. Corres­

ponde al tramo BC del diagrama 48. Las bandas de Luders forman un ángulo 

de aproximadamente 45° con el eje de tracción. Para el tramo CD de la curva 

la explicación es la correspondiente a la etapa III de los monocrist.alcs 

puros. Naturalmente habiendo impurezas presentes, su efecto es aditivo para 

el endurecimiento.
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Envejecimiento por deformación

En el experimento graficado por la curva 2 de la figura 48, la fluencia 

no se presenta porque las dislocaciones ya fueron liberadas de sus anclajes; 

sólo hace falta la tensión necesaria para seguirlas moviendo. El experimento 

graficado por la curva 3 ha sido efectuado después que el efecto temperatura - 

tiempo ha permitido a las impurezas difundir otra vez hacia las dislocaciones 

y reconstruir el anclaje. Ha reaparecido el punto de fluencia. Este fenómeno 

se denomina envejecimiento por deformación.

2.15. DEFORMACION DE POLICRISTALES

Un monocristal puede ser transformado en policristal por doblado, 

traccionado, estampado; en general por severo trabajo mecánico.

Aunque la estructura granular que se obtiene en este caso resulta 

bastante diferente de la que se obtiene por enfriamiento en molde, resulta 

claro que los bordes de grano en ambos casos significan configuraciones 

bidimensionales que aumentan la energía total del sólido. Parte de la ener­

gía gastada en el trabajado está concentrada en los bordes de grano. Mi­

croscópicamente se puede hacer abstracción de la compleja estructura gra­

nular, considerar el borde simplemente como un obstáculo para la marcha 

de las dislocaciones y analizar la interacción entre estas y aquéllos.

Los mismos bordes de grano pueden ser resueltos como arreglos de 

dislocaciones. Este punto de vista, aunque útil para interpretar ciertos 

aspectos del endurecimiento, no debe hacernos dejar de lado el otro, más 

general: los bordes son regiones bidimensionales de energía almacenada.

El policristal sometido a elevación de temperatura, trabajo de de­

formación, ataque químico, recibe en su masa o en su superficie (caso 

del ataque q u í m i c o )  una energía de activación que particularmente en sus 

dos primeras formas (térmica y mecánica) promueve cambios estructuraIes 

por interacción con los bordes de grano. Así podemos tener efectos de 

rotación, traslación y corrosión de esos bordes.

Lo "nuevo" con respecto a lo estudiado sobre deformación microscópi­

ca de monocristales es la desaparición del deslizamiento fácil (fcc y hep). 

Naturalmente que un policristal es más duro. Los bordes de grano son nue­

vos obstáculos para las dislocaciones y ni siquiera las de hélice pueden

i
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sortearlos (a temperatura adecuada) por procesos de deslizamiento cruzado, 

como lo hacen cuando se encuentran con impurezas.

Si observamos la curva de un monocristal de Cu orientado para desli­

zamiento múltiple, junto a la de un pol¡.cristal (ambos de igual pureza) 

podemos distinguir una de otra porque el endurecimiento del pol¡cristal 

es mas rápido (figura SO), pero ambos son de la misma naturaleza.

Fig. 50

En el policristal las deformaciones están confinadas dentro de cada 

grano. Bajo una tensión aplicada, las dislocaciones constituyen apilamien- 

tos contra el borde de grano, como lo muestra la figura 51.

Exper.¡mentalmente se ha comprobado que el deslizamiento a través de 

un borde de grano depende del tamaño de grano. Siendo (ĵ  la tensión de 

fluencia inferior, se ha verificado que

=  < íi +  k y  ^  ie  Petch

donde K " constante empírica

(.1 - diámetro del grano 

f p  = tensión para deslizar dislocaciones. Se la ¡nterpeta 

como una medida de la resistencia intrínseca del ma­

terial al movimiento de una dislocación.

Esta ec. muestni que el material de grano fino es más resistente a 

la fluencia que el de grano grueso.
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En realidad, esta aseveración es válida solamente para deformaciones de unos 

pocos por ciento. Para de Tornaciones mayores, el endurecimiento (aumento d e ^ )  

es casi independiente del tamaño de grano.

A grano en el cric hubo deslizamiento 

B grano en el que no hubo desliza­

miento

Fig. 5
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3. DIru sION

La difusión ocurre en los metales porque' los defectos son móviles. 

Los defectos puntuales más importantes que tenemos que considerar son 

las vacancias y los intersticiales y aquellos más complejos derivados 

de éstos, tales como las di.vacancias, intersticialidades, par intersti- 

cial-vacancia, etc.

Por un proceso de activación térmica las vacancias pueden migrar 

intercambiando su posición con átomos o iones vecinos. En forma similar, 

los átomos intersticiales pueden migrar saltando de una posición inters­

ticial a otra (mecanismo intersticial directo) o alternativamente, ocu­
pando una posición substitucional empujando al átomo desalojado a una 

posición intersticial (mecanismo de intersticialrvo intersticial indirec­

to). El resultado neto de esta movilidad de los defectos, sean ellos 

vacancias o intersticiales, es que los átomos de un sólido están en un 
estado de continua migración dentro del cristal, permaneciendo solo un 

tiempo limitado en un sitio de la retí antes de moverse a otro (alrede­
dor de 104 - 106 periodos de vibración a temperaturas cercanas al punto
de fusión). Si se dan valores razonables a V v AII en la ec. 2 delm
Capítulo 1, se obtiene T  (1000° K) = 10’ saltos/seg. Si todos los saltos 

efectuados por un átomo dado se hicieran sobre una línea en un mismo 
sentido, el átomo recorrería del orden de 1 cm en 1 seg lo que en esca­

la atómica es una distancia muy grande. La frecuencia de salto decrece 

rápidamente con la temperatura; una disminución de T por un factor 2 
disminuye la frecuencia de salto por un factor de 10 .̂

Es este proceso de transporte de masa relativo lo que llamamos 

Difusión. Existen dos aspectos en el estudio de difusión en sólidos. 

Primero es necesario establecer un esquema fenomenológic.o por medio 

del cual puedan ser descritas adecuadamente las características macros­

cópicas de la difusión que son observadas y medidas: flujo de masa y 

cambios de composición - en términos de parámetros que servirán para 

caracterizar las propiedades de difusión del sistema en estudio.

Tales parámetros - coeficientes de difusión - pueden entonces ser 

empleados cuantitativamente en discusiones sobre propiedades del estado 

sólido que implican un transporte de masa macroscópico, como son: sin- 

terización, nucleación, precipitación, oxidación, corrosión y todo tipo 

de reacción química al estado sólido.
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El segundo aspecto consiste en entender el proceso de difusión a 

nivel atómico relacionando los coeficientes de difusión medidos a 

las propiedades físicas de los defectos responsables de la misma y a 

sus características de migración. Como veremos, hay ima fuerte eviden­

cia experimental y teórica de que en metales y aleaciones las vacancias 

constituyen el principal defecto responsable de la difusión. Asimismo 

dicho conocimiento a nivel atómico permite relacionar el coeficiente de 

difusión a propiedades que derivan de la movilidad atómica microscópica 

tales como fricción interna, el recocido de defectos producidos por ra­

diación o trabajado en frío, transformaciones orden-desorden, etc.

3.1 FENOMENOLOGIA DE LA DIFUSION

Leyes de Fick

Si los átomos en un cristal están continuamente migrando en forma 

aleatoria de un sitio a otro y si existe un gradiente en la concentra­

ción de la especie i por ejemplo, debe haber un flujo de masa neto de i 

en sentido opuesto al gradiente de concentración. Esto es así simplemente 

porque más átomos se moverán desde regiones de alta concentración a baja 

concentración que en la dirección opuesta. El "coeficiente de difusión"

D_̂  de la especie i se define como el cociente entre el flujo neto 

de i en la dirección del gradiente de concentración a través de un pla­

no dado, dividido por el gradiente evaluado en dicho plano, cambiando 

de signo, o sea

cuando C , la concentración varía según x. Esta ecuación, llamada 1o 

ley de Fick, se obtiene simplemente.

Consideremos el caso de la Fig. 52. Sea L, la intersección del 

papel con un plano del cristal; R representa un plano adyacente pa­

ralelo a L y separado del mismo por a que es la distancia de un salto 

atómico. 0 representa un plano paralelo y en el punto medio entre L y 

R. Se supondrá por simp]icidad que la concentración de la especie

i varía solamente en la dirección x; esto significa que los planos

Ji = - Di . dCi/dbc (1)
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paralelos a L y R pueden conte­

ner diferente número de átomos

i entre sí, pero cada plano 

tiene una concentración unifor­

me de dicha especie. Si la con­

centración de i fuera la misma 

V en L y R, el número de átomos

que saltan por segundo a través 

de 0 de izquierda a derecha 

sería igual al número de saltos 

de derecha a izquierda y no 

habría flujo neto. Lo que se 

desea calcular es el número 

neto de átomos que se mueve 

Fig. 52 en la dirección positiva de x

por segundo a través de 0, por 
?

cm de este plano. Si N(R)
2

es el número de átomos i por cm en el plano R y J1 la frecuencia de 
salto, el flujo de derecha a izquierda sería T*N(R) si hubiera un so­

lo camino para cada átomo i para cruzar el plano 0. En general este 

no es el caso, hay más de un salto equivalente para llevar un átomo 

de un plano a otro. De modo que el flujo real de derecha a izquierda 

debe ir multiplicado por un factor ex que depende de la estructura 

del cristal:

JiR ^  L - « T N ( R )  (2)

El flujo de izquierda a derecha, de manera similar, será:

JiL _  R = ex TPN(L) (3)

Restando la ec.(2) de la (3) se obtiene el flujo neto a través del
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plano 0 en la dirección positiva de x:

J. = <* T  [n(L) - N(R)1 (4)

La ec. (4) significa que el flujo depende de la frecuencia de 

salto, de la geometría del cristal y de la diferencia de concentra­

ción de átomos i en planos adyacentes.
2

En ec.(4) la concentración está dada en número de átomos/cm .
3

Es conveniente pasar a número de átomos/cm . Puesto que los planos
2 2 

L y R distan a, el volumen tomado por 1 cm de plano es 1 cm -a cm.

Entonces, si C es el número de átomos/an :

r _ N N(L) = a C(L)
Ci - I  ° NCR) = a C(R)

lo que da, sustituyendo en la (4)

J. = oc T a [COO ' C(R)1 (5)

Si se simplifica la notación poniendo

A c .  = Ci(R) - Ci(L)

y se divide ambos miembros por a

A C ¿ Ci(R) - Ci(L) 

a ~ a

se obtiene una ecuación que se asemeja a una derivada. En efecto, la 

derivada de la concentración se define

a c  = h'm A C  ^ l im c  Cx + A x ) -  C ( x )

S x  A x  —  0 A x — 0 A x

En este caso no se puede tomar el lim A x  ——0 puesto que los planos 

están separados por una distancia finita a, pero a es muy pequeña 

( ~10'^ cm) de modo que como aproximación se puede reemplazar AC/a
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por ^c / 5 x  . Entonces la ec. (5) será

3 C j  = C j ( R ) - C j ( L )  (6)
a

Reemplazando en la (5) se llega a

J  «* a 2 7  ±£í (7)

Comparando la ec.(7) con la (1) vemos que el coeficiente de difusión 

para la especie i es

r\ “T1= ex a i

Que el flujo sea proporcional al gradiente de concentración cambiado 

de signo significa que los átomos se moverán en el sentido de dismi­

nuir dicho gradiente.

En la Fig. 53 se ejemplifican el significado de la 1o ley de 

Fick. En esa figura se ha representado la concentración C^ en una ba­

rra sólida en función de x a lo largo de la barra. El gradiente 

en cada punto está dado por la pendiente de la tangente a la curva 

de concentración. En A el gradiente es grande y negativo, de modo que 

de acuerdo a la 10 ley de Fick habrá un flujo grande en la dirección 
positiva de x. En B el gradiente es negativo pero menor que en A;

I



(a) Cb)

■i ~ 00
C

/ A 5/

íc) Fig. 53
X

habrá un flujo en dirección positiva pero considerablemente menor que 

en A. El resultado obtenido es que la concentración decrece en A y cre­

ce en B. La fig. 53 b muestra el perfil de concentración después que la 

difusión tuvo lugar durante un tiempo t. Si se permite que haya difusión 

durante tiempos muy prolongados (t = oO ) la concentración eventualmente 

se hará uniforme (fig. 53 c).

La ec. (1) con la definición de coeficiente de difusión de la ec.

(8) es válida para difusión de una impureza intersticial y también para 
difusión por intercambio directo o anillo con las definiciones de fre­

cuencia de salto apropiadas para cada mecanismo. La definición de D de 

la ec. (8) no es válida, sin embargo, para difusión por mecanismos de 
vacancias. Para que un átomo salte de derecha a izquierda por un mecanis­

mo de vacancias no es suficiente que en R haya un átomo de energía apro­

piada, en L debe haber un sitio vacante. La cantidad c¡( J^NfR) debe ir 

multiplicada por la probabilidad de que exista una vacancia en L. Esto 

es

(9)

donde n. es la probabilidad mencionada.
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La ec.(9) difiere de la (2) solamente en el factor n^ Y un desa­

rrollo completamente análogo al anterior conduce a la ec. (1) con una 
diferencia en la expresión de D

Di = ex a2 T  ny (10)

El coeficiente de difusión da el flujo de átomos por unidad de

gradiente de concentración. Si la concentración se mide en n° de
3 2átomos/cm , la distancia en cm y el flujo en at/cm /seg, D tiene di­

mensión de cm /seg.

La ley de Fick es formalmente similar a la ley de Fourier para 

la conducción del calor, la cual puede escribirse:

J  = — ! •  4 ^
? c p d x

donde k es la conductividad térmica, f la densidad y c^ el calor es­

pecífico. La 'concentración de calor', C, está definida por

dC ^  ^ cp d T  (cal/crn^)

La combinación de constantes, k/ ^ c , juega el mismo rol que la 

constante de difusión en la ley de Fick y puede ser llamado constante 

de difusión para la conducción del calor.

Muchos problemas de conducción de calor han sido resueltos y están 

planteados en la literatura. Estas soluciones pueden aplicarse directa­

mente a casos correspondientes de la difusión de materia.

La 1o ley de Fick permite calcular D en el caso de una experiencia 

realizada en régimen estacionario, es decir, cuando el gradiente 

es constante en el tiempo. Este tipo de experiencia que se puede reali­

zar para la difusión de un gas a través de una pared sólida - el gra­

diente es entonces proporcional a la diferencia de presiones de un lado 

y otro de la pared dividida por el espesor de la misma - no corresponde 

al tipo de experiencia usual en el estado sólido donde el gradiente, por 

débil que sea, disminuye con el tiempo.

La 1o ley de Fick no puede ser usada, entonces, para calcular el 

perfil de concentración en función del tiempo en ningún caso particular,
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debido a que no relaciona explícitamente el gradiente de concentración 

a la velocidad a la cual la concentración cambia con el tiempo en un 

elemento de volumen fijo del cristal. Tal relación, sin embargo, se 

puede derivar combinando la 1o ley de l'ick con la ley de conservación 

de la materia.

Consideremos un elemento de volumen en un cristal - Pig. 54 - 

cuyas dimensiones sean 1 an . 1 an . A  x cm siendo A  x mucho menor 

que 1 cm. Este paralelepípedo es perpendicular al eje x y se conside­

rará por mayor simplicidad que la concentración varía en la dirección 

x solamente. Al tiempo t la concentración en volumen será C(t). Puesto
3

que el volumen del paralelepípedo es A x  cm , éste contiene Ax.C(t) 

átomos de la especie que difunde. Al tiempo t + A  t la concentración 

será C(t + A  t) y el volumen considerado contendrá A x  . C(t + A  t) 

átomos.

1 cm

x x X
Fig. 54

El cambio en el numero de átomos en el paralelepípedo durante el 

tiempo A t  estará dado por
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A x  . [ C i  (t  + A t )  - C jC t ) ]  ( | i )

y so debe a que e] número de átomos que entró por la izquierda es 
dist into a 1 que salió por la derecha, puesto que la materia no puede 
ser creada ni destín ida.

\ Sea Jfx) el flujo de átomos en la cara izquierda. El número de 

átomos que entra al paralelepípedo desde la izquierda durante el tiempo 

A t  será A t  . J(x). Del mismo modo, el número de átomos que sale por 

la derecha sera At . J(x + A  x). El incremento en el intervalo A  t 

será

At Ax) ] (12)

Obviamente las expresiones (11) y (12) deben ser iguales

[ C i  ( t  + A t )  -  C j  ( « ]  = A t  [ J i ( x )  -  J j  ( x  + A x )

y dividiendo por Ax. A t

Cf  ( t  + A t )  - Cj(-t) _  _  J i  (> -t-Ax) - J j ( y )  (13)
At A x

Tomando lím A x  —► 0 A 1 —— 0 (con la misma salvedad anterior 

respecto a A x  — •» 0) se obtiene

(14)

Usando la 1o ley de Fick la ec. (14) se transforma en

i g u  a .  (d ¡ ) (is)
9 1 3?í B  x

Si D. no varía con la posición en la muestra - esto es, si es indepen­

diente de la composición o si la muestra es químicamente homogénea 

como sucede en una experiencia de autodifusión, la ec. (15) se reduce
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9Cj

9-t
= Dj. (16)

Las ecuaciones (15) y (16) constituyen ]a 2° ley de Fick. La ec. dife­

rencial (16) se puede resolver cuando se dan las condiciones iniciales 

y de contorno, obteniéndose la concentración C como función de x y t. 

Como siempre esta solución contendrá a D, éste puede calcularse a par­

tir del perfil de concentración obtenido experimentalmente después que 

se produjo la difusión.

Las ec. (1), (15) y (16) se aplican cuando C^ varía en la direc­

ción x. En forma vectorial puede expresarse:

= - Di Grad C^ (1a)

3C. / 9 t = Div(Dj Grad C¿) (15a)

9  q /  9  t = V i V 2Ci (16a)

Las ec. (1) y (1a) muestran que J y - dC/dx (o - Grad C) están en 

la misma dirección, lo que ocurre siempre en cristales isótropos.

En cristales anisótropos, sin embargo, sólo están en la misma direc­

ción cuando el gradiente de concentración está a lo largo de uno de 

los tres "ejes principales de difusión". Estos son los ejes princi­

pales de simetría en cristales de simetría ortorrómbica o superior. 

Para la difusión a lo largo de estos ejes podemos definir en base a 

ecuaciones como la (1) tres "coeficientes principales de difusión",
Dx , Dy y D^. Generalmente no son iguales entre sí. En consecuencia 

un gradiente de concentración a lo largo de una dirección r daríí 

origen a un flujo total J que no estará en la misma dirección de r.

En estos casos el coeficiente de difusión en la dirección r se define 

como el cociente - J^/Grad C, donde es la componente de J en la 

dirección r. Un cálculo simple da como resultado:

Dr = I2 Dx + m2 Dy + n2 Dz (17)

i

i
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donde 1 ,m y n son los cosenos directores de r con re.speu.o .1 los 

ejes principales. De modo que D en una dirección dada puede ser ex­

presado en función de D , D y D,.

Los metales anisótropos y las aleaciones tienen muy frecuentemente 

simetría uniaxial (tetragonal, trigonal, hexagonal). D es, entonces, 

el mismo para todas las direcciones perpendiculares al eje único z,

Los flujos de difusión definidos en las ec. anteriores se refie­

ren, para todos los propósitos prácticos, a ejes fijos en el volumen de 

la muestra. Cuando ocurren cambios de volumen debido a cambios de con­

centración hay cierta ambigüedad en la elección de los ejes. Para evi­

tarlo, en medidas precisas de difusión, se restringe el rango de con­

centración de modo que los cambios de volumen sean pequeños.

Hasta aquí se ha supuesto que cada J. está determinado por el gra­

diente de i solamente. Sin embargo esto no siempre es válido. Experi­

mentalmente se encuentra que cuando varios componentes están difun­

diendo, el gradiente de concentración de una especie puede influir 

sobre el flujo de las otras. De modo que una generalización de la

1o ley de Fick, para un sistema con N componentes sería:

y si los flujos se miden respecto a ejes fijos en el volumen de la

es decir, Dx = Dy = D j_ y Dz = D /;

Si 0 es el ángulo que r forma con el eje z (n = eos 9)

D^ = Dq = ü sin 0 + D jj eos 0 (18)

(19)

ejemplo, en una aleación binaria subst itue ional debemos tener

dC^/dx * - dC2/dx

muestra, = - J2- La ec. (19) es una generalización innecesaria 

en este caso importante. La difusión está completamente descrita, para



propósitos prácticos de determinación de cambios de concentración, a 

partir de la cc. (1) con un solo coeficiente de dífi'MÓh.

D =  (D,1 - D12) . (D21 - D22) (20)

«*v?
D se llama ’coeficiente de interdifusión química'.

La ec. (19) es necesaria para 3 o más componentes. Puede demos­

trarse que el número de coeficientes independientes es N(N-1)/2 en el 

caso general.

3.2 AUTODIFUSION Y DIFUSION QUIMICA

Efecto Kirkendall

Es necesario distinguir entre 'coeficiente de autodifusión' y 

'coeficiente de difusión química' pues hay diferencias importantes en­

tre ellos.

El coeficiente de difusión química describe la difusión que tiene 

lugar bajo un gradiente de composición química. Puesto que dicho coe­

ficiente varía generalmente con la composición, los cambios de concen­

tración se describen con la ec. (15). El coeficiente de autodifusión 

se refiere a la difusión en substancias esencialmente homogéneas quí­

micamente. Se mide utilizando isótopos radioactivos - 'trazadores' - 

del difundente de modo que la difusión ocurre en un gradiente de com­

posición isotópica solamente y los cambios de concentración son des­

critos por la ec. (16).

El coeficiente de autodifusión mide, a una composición constante 

y bien definida, la velocidad de migración de la especie isotópica 

relativo a la red cristalina. Puede ser determinado para un metal 

puro o para cada uno de los constituyentes de una aleación. En este 

último caso los coeficientes difieren, con frecuencia muy considera­

blemente, y varían con la composición.

Cuando el difundente es un constituyente que disuelve intersticial­

mente en la aleación, su coeficiente de difusión química también mide 

su velocidad de migración relativa a la red cristalina.

Para la difusión química en soluciones sólidas substitucionales

yb



96

la situación es un poco más compleja. El coeficiente de interdi fusión
a/
D para un sistema binario es suficiente para una descripción de los 

cambios de concentración y su uso implica la igualdad de las velocida­

des de difusión de las dos especies relativo a ejes fijos al volumen. 

Sin embargo son de mayor interés sus coeficientes de difusión relati­

vos a la red cristalina. Estos no necesariamente son iguales si la 

difusión química opera por un mecanismo de vacancias pues una de las 

especies, digamos A en una aleación AB, puede intercambiar con las va­

cancias más fácilmente que la otra, B. En este caso, a través de un 

plano de la red, más átomos A pasarán en una dirección que átomos B 

en la dirección opuesta: es decir, hay una transferencia de masa 

neta a través del plano. Hacia un lado del plano la muestra crecerá 

a expensas del otro de modo que el plano de la red considerado se 

moverá, respecto a los extremos de la muestra, hacia el lado en que 

ésta disminuye. Tal movimiento de los planos ocurre efectivamente y 

el fenómeno se conoce como 'Efecto Kirkendall' por haber sido este 

investigador quien lo describiera por primera vez.

El efecto Kirkendall se observa experimentalmente como el movi­

miento de marcadores inertes - por ejemplo alambres finos - incorpora­

dos a la muestra antes de la difusión; se supone que ellos reproducen 

fielmente el movimiento volumétrico de la red en su posición. El flujo 

neto de átomos a través de un plano es necesariamente acompañado por 

un flujo igual de vacancias en la dirección opuesta. Este flujo puede 

ser mantenido por la generación de nuevas vacancias en fuentes, de un 

lado, y su aniquilación en sumideros, del otro lado del plano. Ambos 

procesos procuran mantener la concentración de equilibrio de vacancias 

característica de la muestra a cada composición a lo largo del gradien­

te. Como fuentes y sumideros, lo más probable es que actúen las dislo­

caciones generando y aniquilando vacancias por un proceso de trepado. 

Pero tal generación y aniquilación entraña un incremento y disminución, 

respectivamente, del número de planos de la red, de modo que provee 

el mecanismo para ajustar exactamente La expansión y la contracción 

necesarias para acomodar el flujo neto de átomos.

El efecto Kirkendall es una característica muy importante de la 

difusión química en soluciones metálicas substitución)les. Su descu­

brimiento en 1947 fue de enorme importancia al poner de relieve que la
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difusión debe operar por mecanismos de defectos al par que restaba 

posibilidades a los mecanismos de intercambio directo y anillo pre­

viamente considerados probables.

Expresaremos ahora D en función de los llamados coeficientes de 

difusión 'intrínseca' o 'parcial' y Dg que describen los flujos

Ja ' y Jg' de A y B relativos a los planos de la red local. D describe 

los flujos = - Jg medidos con respecto a ejes fijos al volumen.

Si v es la velocidad de un plano de la red referido a estos ejes

donde y Cg son las fracciones atómicas de A y B (c^ = CA/(C^+Cg), 

etc.). Se deduce, entonces:

y Dg pueden ser determinados separadamente a partir de mediciones 

de D y v.

La derivación que se ha efectuado supone que el volumen atómico 

es constante, no cambiando con la composición. Se pueden escribir e-

cuaciones para D y v que tengan en cuenta cambios de volumen y son 

necesarias en trabajos de precisión cuando aquéllos son aprcciables, 

pero no los consideraremos aquí.

Mucho más importante en la derivación mencionada es La suposi­

ción implícita de que la compensación de la diferencia de flujo ató­

mico por el movimiento volumétrico de la red es completo y alcanzado 

por movimiento solamente a lo largo de la dirección de difusión.

\

( 21)

3
donde y Cg son las concentraciones en el plano (átomos/cm ). Con

J^' = - DA dCA/dx, etc., y dC^/dx = - dCg/dx encontramos

v = (DA - Dg) dCA/dx (22)

^A “ (ca  + CR dC^/dx - Jg (23)

D (CA DB + CB V (24)

(
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Esta condición ideal no siempre se alcanza en la práctica. Frecuente­

mente se encuentra porosidad en el lado de la muestra que sufre una 

pérdida neta de átomos, lo que indica que la contracción no fue ade- . 

cuada para compensar la pérdida. Los valores medidos de v serán, enton­

ces, menores que los valores ideales. La porosidad es atribuida a pre­

cipitación de vacancias formando agujeros en lugar de ser eliminadas 

en dislocaciones sumideros, lo que sugiere que puede estar presente 

una concentración anormal de vacancias como resultado de un flujo neto 

de vacancias. También se observan frecuentemente cambios laterales en las 

dimensiones en la zona de difusión: una contracción lateral en el mismo 

lado en que se observan los poros y una expansión en el otro lado, ambos 

perturbando la suposición de geometría constante. Tales cambios latera­

les pueden deberse al trepado de dislocaciones con el vector de Burgers 

normal a la dirección de difusión y a deformación plástica en respuestas 

a tensiones creadas por los flujos atómicos desiguales.

Puesto que es difícil tener encuenta el efecto ̂ íe todas estas con­

diciones anormales en la zona de difusión pueden tener sobre los valores 

medidos de D y v, y sobre y Dg derivados de aquéllos, siempre existe 

incertidumbre en los resultados medidos en difusión química. Esto puede 

minimizarse restringiendo el rango de composicón en la muestra. Además 

la porosidad se puede disminuir o suprimir recociendo bajo presiones 

moderadas o empleando muestras con un mínimo contenido de impurezas pues 

hay evidencias de que los átomos de impureza actúan como centros nu- 

cleantes de poros. Por contraste, el coeficiente de autodifusión medido

con trazadores evita todas estas dificultades asociadas con la difusión
\

en un gradiente químico. Por esta razén y porque pueden ser obtenidos 

con mayor precisión, las mediciones di autodifusión son preferidas, 

siempre que sean posibles, en todo estudio básico de procesos de migra­

ción en metales y aleaciones.

Entre las experiencias de autodifusión pura y difusión química se 

pueden ubicar otros tipos de mediciones como se indica en la fig. 55.

i . '
I i
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Fig. 55

Como se dijo más arriba, la facilidad de interpretación de los 

resultados va en sentido inverso al interés práctico inmediato. Tin 

la fig. 55 se ha esquematizado una clasificación posible de tales 

experiencias.

Se reserva el nombre de autodifusión a toda experiencia que, en 

principio se realiza en ausencia de gradiente químico, o sea que úni­

camente se produce un intercambio isotópico. Esta condición se veri­

fica en el caso de la difusión de un radioisótopo A* en el metal puro 

A. También en ün par de difusión AB/A*B o AB/AB* teniendo las dos a- 

leaciones que constituyen el par la misma composición química. Pero 

este tipo de experiencia se ha efectuado muy raras veces (autodifu­

sión de U en sus aleaciones). Generalmente se utiliza la técnica del 

depósito delgado: A*/AB. El gradiente químico inicial rápidamente se 

hace despreciable pues la cantidad depositada es ínfima y se puede 

admitir que se trata de un intercambio isotópico.

Si, en cambio, lo que difunde son trazas del elemento B (natural

o radioactivo) en el metal puro A, la experiencia se denomina hetero-

j
V
i



100

difusión. Se diferencia de la difusión química pues la concentración 

y el gradiente químico de B son pequeños; cuando B es un radioisóto­

po se-cumplen las condiciones de dilución infinita. La diferencia con 

la autodifusión es menos neta. Si se considera la difusión de B* en 

el elemento A puro se habla de heterodifusión, pero si se trata de A 

con cantidades crecientes de B,.sería autodifusión pues ella se reali­

zaría por intercambio isotópico.

Las experiencias efectuadas por medio de pares A/B entre los dos 

metales de base, o dos de sus aleaciones se denomina difusión química

o interdifusión. En general, los dos metales considerados no son com­

pletamente solubles entre sí y esto da lugar a la aparición de fases 

intermedias que complican el análisis del perfil de difusión.

3.3 METODOS EXPERIMENTALES

Veremos brevemente algunos métodos experimentales poniendo mayor 

énfasis en el de depósito delgado que es el de uso más frecuente en 

mediciones de autodufusión, y en el de par infinito empleado en difu­

sión química.

En el método de depósito delgado, sobre una superficie plana de

la muestra se deposita una capa sumamente delgada del difundente -

una cantidad g por unidad de área - por evaporación al vacío, elec-

trodeposición, sputtering, etc. Si D puede suponerse constante y si
1 /2

el espesor de la capa es h « (Dt) , después de un tiempo t en el que 

ha ocurrido la difusión, la concentración del difundente a una distancia 

x desde la superficie está dada por

(25)

La ec. (25) es solución de la ec. diferencial (16) resuelta con las 

condiciones iniciales y de contorno correspondientes a la forma como se 

desarrolló la experiencia, esto es

para t = 0, x 

para t > 0



101

La condición h « ( D t )  se satisface fácilmente cuando se em­

plean trazadores radioactivos. Frecuentemente son suficientes unas po­

cas capas atómicas del di fundente. Debido a esto los cambios de com­

posición química en la zona de difusión resultan despreciables después 

de untiempo muy corto (<<;t) de modo que D es en realidad constante 

y se determina a una composición uniforme dé la muestra. Después de 

la difusión se obtiene el perfil de concentración del trazador midien­

do la actividad específica de cada una de las capas que se seccionan 

en la muestra, paralelas al frente de difusión; de la pendiente del 

gráfico ln act.espec. vs. x se obtiene el coeficiente de difusión D. 

(Método de seccionamiento directo). 0 bien, el perfil de penetración 

se obtiene midiendo la actividad residual de la probeta después de 

cada seccionamiento (método de la actividad residual o de Gruzin). La 

solución de la ec. diferencial (16) con estas condiciones de contorno 

diferirá de la ec. (25) pero también en este caso la determinación de 

D se hace a partir de la pendiente de un gráfico que se obtiene experi­

mentalmente. En este método, así como en el de decrecimiento superficial 

(se compara la actividad total en la superficie x = O después de un 

tiempo t con la actividad original a t = 0) se requiere una integración 

de la ec. (25) y un conocimiento de las características de absorción 

de la radiación emitida por el trazador empleado. Por esta razón son 

considerados menos confiables que el simple método de seccionamiento 

directo; si bien el de Gruzin puede proveer coeficientes de difusión 

de precisión comparable cuando se toman los cuidados necesarios. En 

algunos sistemas suele ser el único método aplicable.

Cuando se utilizan trazadores no radioactivos, la sensibilidad de 

la microsonda electrónica suele ser suficiente para el método de capa 

delgada considerado.

Los datos más precisos de difusión existentes en la bibliografía 

han sido obtenidos usualmente con el método de seccionamiento directo.

Es el más importante actualmente para estudios de autodufisón en ele­

mentos puros, autodifusión de constituyentes en aleaciones y compues­

tos y heterodifusión.

Es también el método standard para determinar el 'efecto isotó­

pico' en difusión. Este es la deferencia en los coeficientes de di- 

fusión D y D 1 de dos isótopos del difundente que tienq^masas di-

1 /2

í
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ferentes m°< y mf* . En ese caso se miden las actividades específi- 

cas C y C ' de los dos isótopos en cada una de las capas seccio- 

nadas de la muestra después de la difusión. Un gráfico ln (C /C ' ) 

vs ln dará una recta cuya pendiente es (D ** /D ̂  ) - 1.

Por este método, entonces, los únicos requerimientos para obtener 

el efecto isotópico son: un par de isótopos que puedan discriminarse 

cuando están juntos, ya sea por diferencia en sus vidas medias o por las 

energías de la radiación emitida, y una determinación precisa de sus 

actividades. Mediciones de distancia y tiempos no son necesarias y por 

esta razón los efectos isotópicos se pueden medir con cierta precisión. 

Vermeos más adelante la importancia que esto tiene.

En el método de 'par infinito' dos metales o dos aleaciones de 

composiciones diferentes y ( <  C^), se ponen en contacto íntimo 

a través de una interfase plana, por soldadura por ejemplo. I,a distribu­

ción de concentración C(x) en este par, después de la difusión se de­

termina por medio de un análisis apropiado de las sucesivas capas del - 

gadas cortadas de la muestra, paralelas a la interfase inicial. Cuando 

el par es efectivamente 'infinito' en el sentido de que las concentra­

ciones permanecen sin cambiar en las superficies externas, y cuando D 

puede suponerse constante en el rango de composiciones C^ a ^2’ so~ 

lución de la ec. diferencia] (16) da para C(x,t)

C( X3 t ) _C2  1 ( 1 - e r f  -----——ttt- ) (26)
C, - C? 2 2 (Dt)V2

de donde se puede calcular D. Por supuesto se trata del coeficiente
r v >

de interdifusión D. x = 0 es la interfase inicial entre las dos mita­

des del par.

Esta solución provee un coeficiente de autodifusión cuando Ĉ  y 

C0 representan concentraciones isotópicas diferentes en muestras quí­

micamente iguales.

Generalmente D varía con la concentración de modo tal que la ec.

(26) resulta inadecuada. Sin embargo, no existe una solución analítica 

general de la ec. diferencial (15) para ningún conjunto de condiciones 

iniciales y de contorno y se debe recurrir a una solución gráfica co­

nocida como el método de 1 Boltzman-Matano'. C(x) se grafica en fun-
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ciôn de x y D(C) se calcula gráficamente a partir de la ec.

-1 C.

DCC) « ( 2 t d c / d x  ) x de (27)

C

El origen x = 0 (llamado plano de Matano) se determina usando la con­
dición

y, bajo condiciones ideales, coincide con la posición inicial de la 

interfase inicial. Esta se marca con partículas o alambres finos in- 

solubles incorporados entre las dos mitades antes de la soldadura del 

par; actúan como 'marcadores* y permiten observar el movimiento de la 

interfase inicial (plano de Kirkendall).

Los dos métodos descritos arriba se consideran 'métodos directos' 

para medir coeficientes de difusión por ser soluciones de las ecuacio­

nes de Fick que definen D. Pero hay muchas propiedades, distintas al 

cambio de concentración en un gradiente, que dependen de la movilidad 

atómica, cuyas mediciones pueden a veces ser usadas para obtener un 

coeficiente de difusión. Entre tales propiedades se pueden mencionar: 

fricción interna, resonancia magnética nuclear, sinterización, efecto 

Mossbauer, scattering de neutrones. Estos métodos 'indirectos' entrañan 

el uso de modelos atómicos para relacionar las cantidades medidas a D; 

por lo tanto, en la medida en que haya aproximaciones en tales modelos 

los valores resultantes de D pueden diferir de los provistos por el uso 
de métodos directos. Los métodos indirectos emplean muestras homogéneas 

y, en consecuencia, miden coeficientes de autodifusión. Tienen dos ven­

tajas particulares: primero, frecuentemente permiten efectuar medicio­

nes a temperaturas bien por debajo de las usadas con los métodos direc­

tos, de modo que la dependencia de D con la temperatura puede ser más 

cuidadosamente establecida. Segundo, los fenómenos medidos pueden ser 

a menudo relacionados sin ambigüedad a la difusión en volumen solamente, 

de modo que los D derivados de ellos están libres de contribuciones 

debidas a los bordes de grano y dislocaciones. Estas contribuciones 

son frecuentes en los D obtenidos a partir de métodos directos. Vere­

mos brevemente la importancia que pueden tener.

(27.a)



104

3.4 DIFUSION EN BORDE DE GRANO Y EN DISLOCACIONES

La velocidad a la que los átomos migran en bordes de grano, dis­

locaciones o superficies es generalmente mucho mayor que la que se tiene 

en el volumen de la red cristalina. Para determinar un coeficiente de 

difusión en volumen se remueve de la muestra, antes de medir c(x), la 

región superficial en la cual el transporte superficial puede haber 

contribuido a c(x). Las contribuciones debidas a bordes de grano pue­

den ser evitadas trabajando siempre que sea posible con monocristales. 

Queda, sin embargo, una contribución inevitable debida a la migración 

a lo largo de dislocaciones, aún en muestras bien recocidas.

El efecto de las dislocaciones puede ser estimado en base a las

relaciones de Hart y Mortlock. Si la 'distancia recorrida en la difu-
1 / 2

sión', L, (es decir (Dt) ) es mucho mayor que el espaciado promedio 

entre las dislocaciones, 1, la ecuación de Fick y su solución apropia­

da seguirá siendo válida pero con un coeficiente de difusión medido,

D, efectivo

D - Dv (l-f) + Dd f (28)

í { ■

D es la difusividad en volumen y f, la fracción de sitios en y v
cerca de las dislocaciones en las cuales la difusividad es D,. Un va-

- 8 6 - 7
lor típico de f es ^ 1 0  (densidad de dislocaciones ~10 cm y

- 1 4 ?
área efectiva 10 cmz) de modo que la contribución de las dislo­

caciones al D medido excederá ~->1 % (próximo al límite detectable) cuan­

do D^/Dv Cü  10^. Esto ocurre a temperaturas inferiores a un medio de 

la temperatura de fusión Tp de modo que los recocidos para obtener L>v 

se efectúan siempre bien por encima de 1/2 Tp. A temperaturas menores 

el incremento de D debido a las dislocaciones se puede observar como 

una ligera curvatura hacia arriba en el gráfico de Arrhenius. La ec.

(28) puede usarse para estimar D^ a partir de aquellos incrementos.

En el caso de impurezas atraídas a dislocaciones con una ener­

gía de unión B^, el segundo término de la (28) contiene un factor adi­

cional exp B^/kT. En estos casos las dislocaciones pueden comenzar 

a contribuir sobre el valor medido de D a temperaturas mayores que en 

la autodifusión en metales puros.
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Si en la ec. (28) reeplazainos por D ̂  esta se puede aplicar 

a coeficientes de difusión incrementados por la presencio de bordes 

de grano, siempre que el tamaño de grano £ sea mucho menor que L. ; 

f es ahora la fracción de sitios en bordes de grano. En policrista- 

les bien recocidos la contribución de borde de grano a D es despre­

ciable solamente a temperaturas mayores de aproximadamente 0.75 Tp.

Para material de grano muy fino el límite puede ser más alto aún. La 

materia puede ser transportada por difusión en borde de grano o por 

dislocaciones a distancias mucho mayores que por difusión en volumen 

solamente, y desde los bordes de grano o dislocaciones pasa en parte 

a las regiones adyacentes. A tales distancias C(x) difiere por supues­

to de los valores descritos por la solución apropiada de la ec. de

Fick para difusión en volumen. Por ejemplo, el gráfico de penetración
2

de ln C(x) vs x que se representa para determinar D por el método 

de depósito delgado, frecuentemente muestra una desviación de la li- 

nealidad a grandes valores de x con una curvatura hacia arriba. Exis­

ten soluciones de la ec. de Fick para determinar coeficientes de difu­

sión en borde de grano; ellas muestran que a distancias mayores que 

las alcanzadas por difusión en volumen solamente ln C (C es ahora la 

concentración media en x) es proporcional no a x^ sino a x o x^^, 

según el modelo que se tome.

De las pendientes de los gráficos InC vs x o vs x^~* se determi­

na el producto é D siendo á el ancho efectivo del borde de grano. 

Este es el método más común de medir D usando muestras policrista- 

linas con L lo, 'bi-cristales' especialmente preparados con el bor­

de a lo largo de la dirección de difusión.

El coeficiente de difusión en dislocaciones D^ ha sido determinado 

a partir de medidas de D ^ efectuadas en bordes de b¡-cristales de 

bajo ángulo a través de un análisis de los resultados describiendo el 

borde de grano como un ordenamiento de dislocaciones.
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3.5 TEORIA ATOMICA DE LA DIFUSION

Hemos dicho al comienzo que el fenómeno macroscópico de la difusión 

es el resultado neto de los desplazamientos sucesivos de cada átomo de 

una posición de la red a otra a través del cristal. Este movimiento es 

referido a veces como 'camino aleatorio' de átomos en la red. El pro­

pósito de la teoría atómica de la difusión es reproducir las ecuaciones 

de Fick obtenidas expresando las constantes que contienen en términos 

de características atómicas.

Consideremos un sistema en el que opera la difusión y supongamos 

que al tiempo t >  0 existe un gradiente de concentración para una de 

las especies atómicas de dicho sistema. Sea f(X,t,C(x)) la probabilidad 

relativa de que después de un tiempo t un átomo de esta especie haya 

migrado una distancia neta X, medida en la dirección de x, habiendo 

partido al tiempo t = O de unaposición donde la concentración es C(x). 

f dependerá de C(x) puesto que las propiedades de la difusión varían

con la concentración. Consideremos iui plano en x normal al eje x.1 o
El número total de átomos originalmente a la izquierda de xn (x < x ftj 

al tiempo t = C 

un tiempo t es

al tiempo t = O que se encontrarán a la derecha (x >  x ) después de

. cx>

Xo- y

Una expresión similar da el número total de átomos que al tiempo

t = 0 estuvieron en x ? xq pero que después del tiempo t están en

x ¿ x . La diferencia entre las dos expresiones da la transferencia 
o

neta de átomos a través del plano, es decir, J t, siendo J el flujoA A
promedio.

Si se desarrollan C(x) y f(X,t,C(x)) en el entorno de sus valores 

para xQ las integrales pueden calcularse, obteniéndose

+ términos de 

orden superior
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■ j

<X) y(X ^ son el desplazamiento medio y el desplazamiento cuadrá- 

tico medio de los átomos que difunden, después de un tiempo t. 0 sea

<x"> - J x n f ( y . t . c c * ) )  d ?

(30)

La ec. (29) es general y de ella pueden desarrollarse relaciones 

para la difusión química y la autodifusión. Veremos primeramente la 

autodifusión.

3.5.1 Autodifusión. Factor de correlación

Para la autodifusión, J es el flujo del trazador en un sistema 

químicamente homogéneo. ) es, entonces, constante de modo que 

el tercer t-e'rmino de la ec. (29) es nulo. Si no actúa un campo 

eléctrico u otra fuerza impulsora sobre los átomos, el primer termino 

también es nulo pues f(X,t,C(x)) = f(-X,t,G(x)) > ^ X ) =  O. La ec. se 

reduce a la ley de Fick con el coeficiente de autodifusión

D - -< * ! >
* 2t (31)

Esta es la ec. de Einstein para la difusión, básica para toda la 

teoría de la difusión. En cristales isótropos Dx = D = = D y

n < r 2 >
O - (32)

2
donde < R  y es el recorrido cuadrático medio según el vector despla­

zamiento total R, de los átomos di fundentes, en el t iempo t. Ahora 

bien, cada X es la suma de una secuencia de componentes x . de vecto­

res desplazamientos proveniente de saltos individuales efectuados 

por un át.omo>n en promedio, en el tiempo t. Por lo tanto

< x 2> = < ( ^ L  x j") > = n < xf> r \ +  2n(<*l*i  + * i +
»-1 n<x¡2> *

;
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<x^ x^+j> es el valor medio del producto de la componente de un salto 

por la componente del salto j-ésimo siguiente, del mismo átomo. La ec. 

(31) puede escribirse entonces

^ 1 rr-i 2
= T  Xi> f (34)

donde CP = n/t es el número de saltos de cada átomo por unidad de 

tiempo y f es la cantidad entre corchetes en la ec. (33). f se llama 

'factor de correlación' y es de mucha importancia en la teoría de la 

difusión.

Si los saltos sucesivos ocurren al azar, en el sentido de que

sus direcciones son completamente independientes unas de otras, cada

<Xi será nulo pues siempre podremos agrupar un término de la

forma x- x-,- con otro de la forma x-(-x- -) pues los dos saltos son 
i i+j i i+jJ 1

igualmente probables. En este caso los saltos se dicen no correlaciona­

dos y f = 1. Sin embargo, en procesos de migración por defectos, el 

salto de un átomo está influido en parte por la dirección del salto 

anterior. Los <x^ n0 son nulos y f difiere de uno. Consideremos
la difusión por vacancias. Cuando un átomo ha efectuado un salto in­

tercambiando con una vacancia, ésta está inmediatamente disponible 

para que dicho átomo efectúe un segundo salto en dirección opuesta 

al anterior. La probabilidad de que esto ocurra es claramente mayor 

que la probabilidad que tiene la vacancia, migrando por la red, de 

saltar en la misma dirección que en el salto anterior. Pares de saltos 

consecutivos en la misma dirección ocurren con una probabilidad menor 

que la aleatoria y pares de saltos en direcciones opuestas, con mayor 

probabilidad. Estos últimos se anulan entre sí de modo que no conducen 

a un desplazamiento neto de átomos; en consecuencia D es menor que lo 

que resultaría de saltos todos al azar, y f es menor que 1 .
Efectos de correlación similares se aplican a saltos de átomos 

que migran por un mecanismo intersticial indirecto-y, en general, a 

todos aquéllos que implican el intercambio de un átomo con un defecto. 

En todos estos casos f < 1.

La difusión por un mecanismo intersticial simple, por migración 

de un átomo disuelto intersticialmente desde una posición intersti­

cial a otra, no implica un defecto. Si la concentración de intersti-
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cíales es suficientemente baja, todas las direcciones de salto son igual­

mente probables y f = 1. Sin embargo cuando la concentración aumenta, 

ciertas direcciones pueden resultar bloqueadas por tener sitios adya­

centes ocupados. En este caso nuevamente la probabilidad de pares de 

slatos en direcciones opuestas se ve favorecida y f se hace menor que 1 .

En metales puros, los saltos sucesivos de los propios defectos pun­

tuales, siempre que su concentración sea baja, serán claramente alea­

torios y f = 1. Efectos estéricos pueden ocurrir entre defectos cuando 

están en altas concentraciones y producir efectos de correlación con 

f < 1 como se dijo en el caso de migración por intersticial simple.

Una vacancia puede por ejemplo intercambiar con mayor facilidad con 

una especie de átomos que con los otros. Esto produce una migración de 

vacancias no aleatoria y f < 1.

Existen varios métodos para calcular f pero el desarrollo de los 

mismos escapa a los alcances de este curso. Diremos simplemente que 

para autodifusión f es función del mecanismo y la estructura del cris­

tal. En la Tabla I se dan los valores para los distintos casos.

f

0.5

0.6531

0.7272

0.7815

0.7812

0.7815

0.347 a 0.487 

0.458

0.80 colineal

1.00 no-colineal 
().()(> col ineal

0.932 no-colineal I

1.0 " " II

0.912 " " III

TABLA I

MECANISMO

Vacancias

Divacancias

Intersticial indirecto

ESTRUCTURA

diamante 

cúbico simple 

bcc 

fcc

hcpffx' fy
(fz

bcc

fcc

fcc

bcc

(sitios octaédricos)

Intersticial simple 

intercambio directo

todas las est rueturas
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La determinación del efecto isotópico -mencionado en el parágrafo 

referido a métodos experimentales- permite calcular el factor de co­

rrelación y determinar, en consecuencia, el mecanismo operante. De 

ahí la importancia de poder medir el efecto isotópico con buena pre­

cisión.

En el caso de difusión en aleaciones, el valor del factor de co­

rrelación no corresponde unívocamente a un mecanismo dado; es necesa­

rio conocer los coeficientes de autodifusión y dependencia de los 

coeficientes de difusión del solvente y del soluto con el contenido 

de soluto para corroborar si un mecanismo dado es compatible con los 

resultados experimentales obtenidos y los modelos desarrollados para 

f.

3.5.2 Difusión Química

En el caso general de la difusión química los tres términos de

la ec. (29) necesitan ser considerados.
2

En el segundo término < X  > /2t se puede considerar, dentro de 

una buena aproximación, como el mismo D* que se mediría en un sistema 

homogéneo de concentración C(x ). El tercer término en (29) entonces, 

proviene de la dependencia de D* con la concentración. El primer tér­

mino será distinto de cero ante la presencia de cualquier efecto -en 

adición de fuerzas externas como campos eléctricos- que induzcan a un 

átomo a saltar con mayor probabilidad en una dirección que en otra 

pues en ese caso f(X,t,C(x)) no será igual a f(-X,t,C(x)). Tales efec­

tos inducirán una corriente de átomos con una velocidad media <V?=<X)/t.

Para la difusión por el mecanismo de vacancias en una aleación bi­

naria -es el caso más estudiado- se deben considerar tres contribucio­

nes a la ec. Í1): 1) una componente que proviene de la variación de 
D* con la composición; 2) el gradiente de concentración química impli­

ca un gradiente en la energía libre por átomo en adición a la que pro­

viene de la entropía de mezcla; 3) la contribución que proviene del 

flujo neto de vacancias característ ico de la int erdi fusión química 

cuando las dos componentes tienen coeficientes de difusión intrínsecos 

diferentes, como se vió en 3.2. Habrá, en consecuencia, átomos que
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tienen más probabilidad de saltar en contra de la corriente de vacan­

cias que en el otro sentido. Por este 'efecto de corriente de vacan­

cias' o 'wind effect', el flujo de la especie de átomos más rápidos 

se incrementa levemente y el de la especie más lenta disminuye leve­

mente respecto de los valores que tendrían si las vacancias arribaran 

con igual probabilidad a cada lado de un átomo.

Teniendo en cuenta estas contribuciones, un desarrollo matemático 

cuyo detalle no interesa en este curso lleva nuevamente a la ec. de 

Fick y a la siguiente relación para los coeficientes de difusión 

intrínseca y D^:

Da  = Da* 0 (1 * VA) (35)

db -  db*  0 (1 - v B)

0 es el factor termodinámico

0  . M  + ** ..) = ( 1+
30 v a  ln C a  S  In C 5

y Va  y Vg están dados, cuando D^* >  Dg*, por

v  ,  C¡ (1 - f;) ( D* - Da*)
f. CCa  DA* t c B D B*)

Para el desplazamiento de los marcadores de Kirkendall y para el 

coeficiente de interdifusión química D, resultan las expresiones

* k =. 2-t ( D * ~  Db ) yf d C A / d x

y  D , ( c A  Db  + c 6 Da* ) | Í S  0 7 )

donde

(_1- fo)  C B ( DA* -  D b ’ )
f0 ( CA D * + C 5 Da^) CCa Da % C b D b* )



í~o es el factor de correlación de un metal puro, f^ y fg, el corres­

pondiente a las especies A y B respectivamente. Los factores de corre 

lación se pueden calcular a partir de mediciones de y Dg solos pue 

se obtiene la siguiente relación

Da = fe> C 1 - f a  ̂  

De> fA  C 1 - f 5 )

junto con

Cuando los efectos de viento de vacancias o correlación de vacan­

cias se ignoran, los factores (1 + V^), (1 - Vg), S y f  ̂ en las ex­

presiones (35)(36) y (37) son iguales a 1 y las ecuaciones resultante 

para D^, Dg, D y se transforman en las conocidas 'ecuaciones de 

Darken'. Dichas ecuaciones se comprobaron experimentalmente para un 

número considerable de aleaciones; relacionan los valores medidos 

de coeficientes de difusión química con los de autodifusión dentro 

de una precisión satisfactoria teniendo en cuenta las dificultades 

para determinar los coeficientes de difusión química con precisión y 

especialmente Dyy y Dg.

Los factores adicionales introducidos en las ecuaciones de Darken 

por el efecto de viento de vacancias no pueden diferir en mucho de

1. El mayor efecto se da en x̂ ,. Este es 1.28 para las aleaciones 

f.c.c. y 1.37 para las b.c.c.-, aquí en consecuencia,es significativo.

y Vg son positivos de inodo que D^ crece y Dg decrece respecto a 

los valores correspondientes a las ecuaciones de Darken. S es siempre 

positivo de modo que D se incrementa siempre, pero solo por unos 

pocos % en casos típicos. Pero en este campo el desarrollo teórico 

lia llegado más lejos que Lo que las técnicas experimen1al.es pennit.cn 
comprobar pues las diferencias son pequeñas y quedan enmascaradas 

dentro de la imprecisión de los resultados experimentales.

Un método alternativo para relacionar los coeficientes de difu­

sión química con Los de autodifusión se obtiene a través de Las ec. 

de la termodinámica de procesos irreversibles. El flujo .1. de cada 

componente i se expresa como
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J i  *  ^  L j j  3yU j /  ̂ J

donde /i j es el potencial químico de j • yU j * ele (T. P.) + k T  ln Cj /j

y los L^ •, llamados coeficientes de Gnsager, forman una matriz cuadrada 

simétrica:

La ec. (38) puede pensarse como una generalización de la ec. (19) 

que reconoce a como una expresión más realista que "Set /

para la fuerza impulsora de un átomo.

En un sistema en equilibrio .J- = 0 solo cuando los potenciales quí­

micos son iguales pero esto no implica necesariamente que las concen­

traciones sean uniformes. De esta manera se explica la experiencia 

realizada por Darken quien observó después de un recocido de 13 días 

a 1050°C$, de un par Fe-0.49o C/Fe - 0.4% C - \% Si, que el C inicial- 

mente uniforme en concentración, se redistribuyó coro lo muestra la 

fig. 56.

Fifí- -r,6

El agregado de Si aumentó el potencia] químico del C el cual 

por difusión se redistribuyó en la legión próxima a la inferíase de 

unión para eliminar el gradiente de potencial químico.

Los coeficientes L^. son expresión de efectos "cruzados": 1 lujo
i

\

\
\
)1
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del constituyente i bajo el efecto de gradiente de potencial químico 

del constituyente k, o del gradiente térmico o eléctrico, por oposi­

ción a los efectos directos (coeficientes L^) tales como flujo de i 

en el gradiente de potencial químico de i o el flujo de calor

bajo el gradiente térmico.

3.6 DEPENDENCIA DE D CON LA TEMPERATURA Y LA PRESION

Los coeficientes de difusión se miden generalmente sobre un 

rango de temperaturas y los resultados frecuentemente obedecen 

con mucha precisión la ecuación de Arrhenius

D = A exp(-Q/kT) (39)

con A y Q constantes. A es el 'factor preexponencial' o 'factor de 

frecuencia' y Q es la energía de activación experimental, operacio- 

nalmente definida como

Q = - k 3 ln 0/ 3> (1/T) (40)

Para nn proceso de autodifusión por vacancias en un metal puro la 

ecuación (10) de este capítulo, con las ec. (2) y (10) del capítulo

1 dan para el coeficiente de difusión la siguiente expresión

D = a2v>f0 exp (Sf + Sm)/k exp(-(H£ + HJ/kT) (41)

Sf y Hp son la entropía y la entalpia de formación de una vacancia, 

Sm y Hm , las correspondientes de migración.

Si se ignora la muy pequeña variación con la temperatura de 

a2 ̂ , (f es constante), de la ec. (40) resulta

Q = Hf + H» (42)

es decir, la energía de activación es la suma de las entalpias de 

formación y de migración de una vacancia.
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En un mecanismo en el que no estén involucrados defectos intrínsecos, 

por ejemplo soluto intersticial que difunde por un mecanismo intersticial 

simple, Hj- es nulo y Q = H^.

Cuando el factor de correlación no es independiente de la tempera­

tura aparece un término adicional en la ec. (42)

- C = - k d ln f/ o> (1/T)

Esto ocurre generalmente para autodifusión en metales anisótropos 

y para difusión de soluto y solvente en aleaciones.

Por lo tanto la energía de activación para la difusión de una 

impureza es

Q. = (Hr + Hc) + H - C. (43)
xi v f Ir m¿ i v J

donde Hg es la entalpia de unión vacancia-impureza y C- = k«9lnfV^(1/T) 

De las ec. (42) y (43) surge

A Q  = Q i - Q -  (Hm _ - Hm) *  h b - C¡ (44)

A Q  se conoce con suficiente precisión en muchos sistemas metálicos 

y es un parámetro conveniente para entender la difusión de impurezas 

en metales.

C (o C )  puede determinarse experimentalmente a partir de medi­

ciones de efecto isotópico sobre un rango de temperatura.

Para discutir la dependencia del coeficiente de difusión con la 

presión se debe recordar la relación termodinámica (<3C/^p)^ = V 

Entonces

(..-A1.P D ../) _ (yp+Vm") f d l n a2 v* f -\
( 3>p T  k T  ~ + í ----- i ? ---- T

El último término es generalmente un porcentaje pequeño respecto 

de los otros dos. Puesto que la variación de f es nula o despreciable 

y la de a^ no se considera cuando todos los D se miden por el método 

de seccionamiento a la misma presión -generalmente atmosférica- el
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último término es S i n  V / g  p. Este puede aproximarse adecuadamente 

por el producto de la compresibilidad Y Ia constante de Gruneisen 

V . Mediciones de la variación de D con la presión dan, en consecuen­

cia, el volumen de activación para la difusión V = + Vm . es el 

cambio de volumen al formarse un defecto y V es el volumen de acti­

vación para la migración atómica. y Vm pueden ser determinados 

separadamente en experiencias de templado y recocido efectuadas bajo 

presión.

Cuando se obtiene un gráfico de Arrhenius recto o cuando V es 

constante e independiente de T y P, generalmente se supone que opera 

un solo mecanismo de difusión. Un gráfico de Arrhenius no lineal 

indica una variación de Q y A con la temperatura, pero tales varia­

ciones se piensa que son muy pequeñas en realidad. Si ese no es el 

caso y si hay una marcada variación de V, éstos se atribuyen a la 

existencia de dos o más mecanismos operantes con diferentes ener­

gías y volúmenes de activación.
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4. 1 NOTACION PARA LA DESCRIPCION DE DEFECTOS PUNTUALES

Si bien arbitrario, resulta conveniente unificar la nomenclatura 

por razón de claridad y comodidad. Se han propuesto varias convencio­

nes para designar los defectos, daremos aquí la de Kroger y Vink que 

es la más usada en la literatura:

a) Se designa con una letra el tipo de defecto :u átomo, v vacancia,

M átomo metálico, A anión, C catión, 0 Oxígeno.

b) Con un infrascripto, el tipo de posición que ocupa en la red: i 

intersticial, M sitio metálico, A sitio aniónico.

c) Se designa con un superscripto la carga del defecto con respecto
, . . , j r > 'carga negativa' »'carga positiva' x

al cristal de referencia: 6 b » >
'carga 0'

El cristal de referencia se lo define como una red con la estruc­

tura cristalina del cristal real con iones en los nodos del mismo' 

(sitios red), a cada uno de los cuales se le adscribe la carga corres­

pondiente al ion.

En estas condiciones, un ion M+, que en el cristal real posee 

carga +1 , en el cristal de referencia se lo considera neutro Mx , en 
el sentido de que no posee carga diferente de la del cristal de refe-

;a efectiva es 0 si bien su carga real

En el cristal de referencia de la figura

1 , el primer átomo de la izquierda tiene 

una carga real +1 pero como tomamos 
ese como cristal de referencia lo deno­

tamos Mx , pues con respecto al mismo su 

carga efectiva es 0.

En 2 tenemos un átomo extranjero con 

carga real +2 que se alojó en un sitio 

al cual le corresponde carga +1 por lo 

tanto su carga efectiva es +1 ,E-*

En 3 tenemos una vacancia neutra V x 

pues la carga del sitio permanece

rencia, vale decir que su 

es +1 .

M+ A' M+ A 

A' M+ A ' M+ (1)

E++ A" M+ A'

A" M+ A* M+ ^

0  A' M+ A"

A' M+ A' M+ (3)

D  A" M++ A"

A" M+ A' M+ (4)
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inalterada. En 4 tenemos una vacancia V* con carga efectiva negativa 

pues debemos colocar -1 para que la carga real sea 0. Del mismo modo 

vemos en 4 un M* átomo metálico con carga efectiva +1.

2. REACCIONES ENTRE DEFECTOS

Dados los distintos tipos de imperfecciones que pueden ocurrir 

en un cristal, daremos a continuación la formulación algebraica cuando 

reaccionan entre sí y las reglas a que debemos sujetarnos para que 

la misma resulte correcta.

a) Regla de la relación entre los distintos sitios.

La relación entre el número de sitios aniónicos y catiónicos en un 

compuesto iónico es constante, independiente de la composición del 

mismo, estequiométrica o no.

b) El número total de sitios en una reacción puede cambiar.

c) No se crean sitios en la formación de defectos electrónicos.

d) La masa debe conservarse, considerándose a las vacancias con masa 

nula.

e) El cristal es neutral, por lo tanto debe conservarse la carga total, 

tanto la real como la efectiva.

En la descripción de las ecuaciones, solo se tiene en cuenta el 

estado final e inicial de los átomos.

Ejemplos

Compuestos estequiométricos, son también- llamados intrínsecos

o de desorden interno.

Los principales son:

Defecto Schottky

Consiste en la formación de cantidades equivalentes de vacancias 

aniónicas y catiónicas. Si la fórmula es MA, se formará una va­

cancia catiónica y una aniónica, si la fórmula es MA?, se forma-
1 # 

rán una vacancia catiónica y dos aniónicas.

La formación de una vacancia catiónica implica llevar un átomo
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del interior del cristal a la superficie y por lo tanto la creación 

de un nuevo sitio en la red.

+ 0 0 ^  V&  +  V 0 * 4- 0 0 +  n  n

(1)

cancelando

V a  t2)

Defecto Frenkel

Implica la formación de un número equivalente de vacancias e 

intersticiales, tanto de aniones como de cationes;en el caso catió- 

nico

h M h ¿  +  v a 1

también puede ser

n H 5=; Ni + Vfí1
(4)

Compuestos no-estequiométricos

a) Deficiencia aniónico

Sin cambio en el número de sitios, un anión de la red pasa a es­

tado gaseoso

Aa ^  VÍ + V2 A(3)
C5)

V." V¿ +• e' (6)
dicha vacancia a su vez puede ionizarse

Vi VV + e1 (7)

los electrones e' pueden ser no-localizados, en cuyo caso pasan a la 

banda de conducción, o localizados en un catión;la deficiencia a m ó ­

nica también puede estar provocada por una formación de metales inters-
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ticiales

(8)

3. EQUILIBRIO ENTRE DEFECTOS

Vimos la variedad de defectos posibles en un cristal ionico u 

óxido y su expresión mediante ecuaciones cuasi-químicas, veremos ahora 

bajo qué limitaciones podremos interpretar dichas ecuaciones como 

reacciones entre defectos y cómo extender nuestros conocimientos de 

termoquímica para aplicarlos a las mismas.

Condiciones de equilibrio en una reacción química

Dado un sistema termodinamico con ni componentes, sea G=U-TS+PV 

la función de Gibbs del sistema, entonces la energía parcial molar

será

aplicando el teorema de Euler, puesto que la función de Gibbs del 

sistema debe ser una función homogénea de la masa de los distintos 

componentes del sistema

(9)

(10)

y el incremento de G a p y T cte.

por otra parte, la condición de equilibrio a T, I' cte. es

(12)

o sea

'
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A n d  +  y ^ 2  d n 2 +  . . . .  —  O  ( 1 3 )

si además tenemos en cuenta la ecuación de Gibbs-Duhelm

n i  ¿ +  n 2 ^ j ^ z  + -----=  ^  (14)

podemos aplicar estas ecuaciones al cambio de G producido cuando la 

ecuación de defectos procede

a A + J b B ^  c C + d  D  (15)

(16)

y puesto que queremos llegar a una ecuación para la conccntración de 

defectos, reemplazamos los por su expresión en función de l;i ac-

tividad

donde sabemos que ^ =1 cuando la solución es ideal. 

Reemplazando en (4.16) por las expresiones (4.17)

A  G. r  M á o  + R  T  U

(17)

con

a&° = (c j*: + i  /4)- i) (19)

el cambio de energía libre en el estado standard o de actividades 

unitarias.

Puesto que por (4.12) la condición de equilibrio es AG_ =0 (4.18)

queda

A t x 1- _  R t  U  °-c A
°À O - ì  m
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co1ocando

K  = - ^ c  a D (21)

a A * 1

K es la constante de equilibrio a una temperatura dada y re la c io na  

las actividades de los reactantes.

Expresado en función de la entalpia libre y la entropía

- R T  tn K  =• A G °  -  A H ° - T S °  ( 22)

- A H ° / R t
K  = K q e  (23)

A S ° / R
K “ e  (24)

4. POTENCIALES QUIMICOS VIRTUALES DE DEFECTOS

Dado un defecto, vamos a definir un potencial químico virtual

^  ^ +• R T  Ina (25)

a partir del cual podemos desarrollar una química de defectos. La jus­

tificación del mismo no es directa puesto que un potencial químico en 

principio puede ser medido dejando las concentraciones de las demás 

especies constituyentes constantes. No sucede así si, por ejemplo, 

creamos una vacancia catiónica en un cristal iónico aparece inmediatamen­

te una vacancia aniónica o un intersticial. Este inconveniente se supera 

definiendo el potencial químico del par, en cuyo caso el potencial quí­

mico de los constituyentes se define a menos de una constante.

5. ALGUNOS,EJEMPLOS DE REACCIONES DE DEFECTOS EN COMPUESTOS INOR­

GANICOS

Si los defectos están muy diluidos y distribuidos al azar podemos
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reemplazar las actividades en la constante de equilibrio por las con­

centraciones, no así si se ordenan y forman complejos, en este último 

caso, es posible considerar al complejo como una nueva especie.

1) Cristales iónicos y óxidos estequiométricos 

a) Defectos Schotky

En MA supongamos que los defectos están doblemente cargados

C V A J [ V M ]  = K s (26)

con K constante de equilibrio
s
Los corchetes indican que estamos considerando las concentracio­

nes, y  cuando las mismas están expresadas en fracciones molares, Kg 

está relacionada con las energías y entalpias por mol

- A G s / R T  A S s / e  - A H s / R T  -AHs/RT 
K s = e  = e  e = K 0 e (27)

A S S incluye solamente el cambio en entropía vibracional. La con­

dición de electroneutralidad en estos cristales nos impone

„ „ 1/2 1/2 - A H S / 2 R T
[Vol = C V̂i 3 = ^s — K 0 e  (28)

2) Cristales no-estequiométricos

Consideraremos el caso de un óxido, pero el tratamiento puede 

extenderse simplemente a otro tipo de compuesto no-estequiométrico 

(carburos, sulfuros, etc.),, que posea unión predominantemente iónica.

Consideremos un óxido MO estequiométrico, según que la relación 

0/M sea mayor o menor que 1 diremos que nos encontramos en la zona 

sub o sobre-estequiométrica del sistema. En cada uno de estos casos 

se pueden presentar distintos tipos de defectos estructurales, tra-
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taremos los más comunes.

a) Subestequiométricos

i) predominio de vacancias amónicas

t VAX 3 p ’/2 « k , [ 00 3 , [ V ¿ ] „  = K a [V0X ] (29)

[ V¿* ] n * K b  í VÒ 3 (30)

n = [e '3 concentración de electrones.

Por electroneutralidad

n = L Vó3 + 2 C V¿' ] (3i )

3 -1/2
resolviendo para n n = k. 1 K a ( 2 K̂ , + n ) (32)

Del mismo modo se puede resolver para las vacancias de oxígeno

CVA ] . C  + 1 V;] + [ V a  1 (33)

b) Predominio de intersticiales catiónicos

Los cationes intersticiales en mayoría van a producir el mismo 

efecto sobre la estequiometría que el predominio de vacancias anió­

ni cas

[ M i x 3 p 01̂2 = k 2 l m m 3 [ o 0 3 (34)

(35)

[MY]n - Kd [ M i ]  (36)

C M  i ] n - K c [ M i  ]

y la condición de neutralidad

n - C M  i ] + 2 [ M V  3
(37)

:
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Oxidos deficientes en metal

a) Vacancias metálicas

X  1/o

^ 1 K 3 P o 2 : 38;

[ V M ] p = K e. [ VM ] (39)

C V j ^ ] p  = K f [ V'M ] (40)

y la condición de electroneutralidad

P = e v M ] + 2 c (41)

6. IONIZACION INTRINSECA DE LOS ELECTRONES

Hasta aquí hemos supuesto que los electrones permanecían ligados 

a los cationes, o en la banda de valencia, pero es posible que éstos 

sean excitados térmicamente a la banda de conducción, en cuyo caso se 

produce un agujero electrónico en la banda de valencia, este equili­

brio lo podemos formular

e  + H (42>

>• n p - K ¡  («)

si la concentración es grande podemos aproximar la condición de elec: 

troneutralidad en esta forma

(44)
n = p v

y obtendremos

1/? (45)
n - P - K j
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Podemos observar que para un tipo de desviación de la estequiome- 

trla en un compuesto,existen varias reacciones de defectos compatibles 

con las mismas, la selección de la reacción obedecida por la realidad 

sólo puede ser hecha mediante experiencias; las mismas pueden medir 

tanto la concentración de electrones mediante medidas de conductividad 

eléctrica, o la concentración de defectos, éstas mediante medidas 

de difusión, densidad, o relajación, tanto mecánica como eléctrica, 

tanto en un caso como en otro en función de la presión parcial de 02.

7. TRANSPORTE ELECTROQUIMICO

Hemos visto anteriormente el transporte de partículas en un campo 

eléctrico, así como en un gradiente de concentración vamos a solucionar 

ahora el caso en que ambos procesos aparecen simultáneamente.

vimos que J i  * -  Djí—Cj (46)

si queremos reducir la ecuación de Fick a una ecuación fenomenológica

con d j U i = K T d l n C i

5 Cj _ Ci
7 3 jd KT

reemplazando en

J i  « _  p i c i
K T  3 x

de donde D ¡/KT

D ’ O *
os equivalente al coeficiente fenoinenológico l_j = —-—— (49)K T
o la movilidad, que es la velocidad promedio que adquiere el átomo 

sometido a una fuerza unitaria, independiente de la naturaleza de 

dicha fuerza.

Por otra parte la densidad de corriente de partículas con carga 

Ze sometidas a un campo E es

(47)

(48)

(48')
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l i  = Z : i  e Ci Vj E. = - 2Tje C¿Vj V v (50)

con W  = E (51)

la corriente total será la suma debida al gradiente de potencial 

químico y potencial eléctrico:

es el potencial electroquímico.

Debemos distinguir el transporte electrónico, agujeros y elec­

trones, del iónico, cationes y aniones, todos ellos van a contribuir 

a la corriente total, pero vamos a considerar sus contribuciones por 

separado,

puesto- que se encuentran en equilibrio termodinamico, aplicando la 

ley de acción de masas

donde

^ i = /i + z \ (53)

(54)

np = K j (55)

V *ih- + V ^ e ’ = 0 (56)

y
l e i  -  V  q e 1 -  SkL v  ? h (57)

con (58)

« del mismo modo podemos considerar
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 ̂ion = - 1 c + la (59)
y con el mismo razonamiento, suponiendo que la concentración de ele- 

fectos es pequeña

I ioa = - ~ -  a - (60)Z a e  Z c e  c

la corriente total es la suma de I  ̂+ I^Qn

x t =  1=1 + I i0„ = - S í - H j o a _  V h c (61>
e  z c e  °

en el caso de los óxidos es conveniente expresar hc o en función 

del potencial químico del átomo neutro para referirlo al equilibrio 

con la presión exterior de oxígeno y puesto que

=• + V|e* (62)

(63)I t  = 5 | i V h e ' _ l i b n _  v  V  h
e ( Z a  ^ Z a  1

y reagrupando

I t . ^  V ^ - S a a .  V , . ,  ((,4)

con r t = Tel -^ion (65)

En estas condiciones podemos ahora determinar la conductividad iónica 

de un compuesto o conociendo esta última el potencial químico de un 

gas sobre una de sus paredes conociendo el potencial sobre la otra.

Consideremos el esquema 

£L£ct6oooí porosos de la figura. Una celda

galvánica con electrodos 

de un mismo metal, y el 

circuito equivalente co­

rrespondiente. Si el cir­

cuito en Ec está abierto
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o colocamos un potenciómetro 

de impedancia infinita, la 

corriente será nula, y si la 

atmósfera es de 07 en ambas 
paredes

/ a = / ‘ o -  1/2 J ^ o z  i  = Z o = " 2 - X t  = 0

V^e' - e  ~  V / X = - Í | ü  V/i 02 (66)

si integramos esta expresión entre ambos electrodos

IT  T  X  1  I  + ■ r PE e = V - V A = _LÍ£n_(yuo2 - u o , )  = -I™. In _P°2. (67)
4 e  r  r  2 4 e  p X^

puesto que los electrodos son del mismo metal en caso de que t 

ion=1 la medida de la diferencia de potencial será la medida de la 

diferencia de potencial químico de 0 entre las paredes.
Esta ultima es una importante aplicación de las celdas de es­

tado sólido, que nos permite medir la presión parcial de 0 en un sis­

tema.
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APLICACIONES

Teoría de Oxidación de Wagner

Cuando un metal es sometido a un recocido a temperatura T en 

presencia de 0 se forma una capa de óxido.

Si el espesor de dicha capa es x, la velocidad de crecimiento 

de la misma seguirá una ley del siguiente tipo

dt
(68)

■ i integramos

2  K p  t •+- C q  j c  K p (69)

con (' constante de integración

A7

Ma Os 
iones H

iones O

e lec tro n es

O2

La presión parcial de oxígeno está fijada en ambas superficies, siendo 

la de Po (g) en la superficie del óxido, y en la interfase metal óxido 

la presión de descomposición del óxido en equilibrio con su metal.

Durante el crecimiento de la capa no hay flujo neto de corriente 

y por lo tanto 1=0

_ t V e '
e el (70)

introduciendo la expresión para dada anteriormente

¿¿-a <£
*el V f o (71)
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El crecimiento masivo de la capa va a ser proporcional a la co­

rriente iónica total.

Si el óxido tiene por fórmula con valencias y Z d  el

numero de molécula formadas por unidad de área y tiempo será

- JLion---- _ ------1--  +¡on tel * (72)
dt blZale b e ¿

para un compuesto MaOb para el cual

= 2. y / x  = J*0 = 1/2 /  °2 (75)

resulta

- á » . ,  _ J ____ crt  + i0„  t e, AtS.2_ (74)
dt S b e 2 dx

integrando sobre un aumento finito A X d e  la capa 

d n 1
/O2

dt

o 1
donde j/U°2 son ^os P0tenciales químicos del oxígeno en la su­

perficie M0/0? y en la interfase M/MO respectivamente, kt es la cons­

tante parabólica de la reacción.

Pe la fórmula podemos observa:' que tanto la conductividad iónica 

como la electrónica pueden ser el proceso que controle la velocidad 

de crecimiento de la capa.
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