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CAPITULO I

DISCUSION GENERAL ACERCA DE LA ESTRUCTURA ATOMICA
DE LOS SOLIDOS

El objeto de la Fisica del Estado Sélido es entender el mecanismo
de los fendmenos fisicos observados en sdlidos para mejorar el uso que
se hace de los materiales en ese estado y también para descubrir nuevos
materiales.,

Para el progreso de esta ciencia es bdsico el conocimiento de la es-
tructura de los sélidos en la escala atémica. Este conocimiento consiste
de dos elementos: 1) ""la estructura atémica", es decir la descripcién geo-
métrica de la distribucién relativa de los dtomos; 2) "'la estructura elec-
tronica de los dtomos', es decir los niveles de energia d= los electrones
en el estado fundamental o la distribucién de los electrones en el espacio
de los impulsos.

Ambos elementos son igualmente importantes para dar cuenta de las
distintas propiedades da los s6lidos, Pero nos restringiremos aqui’ a la
primera parte del problema general; intentaremos "ver" la posicidn de los
dtomos,

Este problema puede a su vez subdividirse en dos:

1 - El primer dominio de investigaciones de una estructura atémica
es la cristalografra cldsica, la cual se ocupa de la determinacién de la estruc
tura de los cristales; ésto es, de la determinacién de las posiciones de un
dado ndmero de gtomos conocidos en la celda de un cristal, Progresos re-
cientes de las técnicas experimentales (el difractrémetro automdtico, moder-
nas computadoras, etc,) y d= la teorfa (métodos para la determinacidn de la
fase) han permitido el estudio de cristales extremadamente complejos tales
como las protethas, con muchos 4tomos en su celda elemental. Esto ha cons-
titutrdo una gran ayuda para el quimico pero muy poco ha contribuido en lo que
concierne al fisico del estado sélido.

Evidentemente, un metalurgista debe conocer que el alum&nio cristaliza
en una red cubica de caras centradas con un pardmetro a=4,04 A; el fisico que
estudia los semiconductores debe conocer la estructura cristalina del silicio,
Sin embargo, esos datos solamente no dan ninguna clave para el entendimiento
de las propiedades mecdnicas del aluminio o de las propiedades eléctricas del
silicio,
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Otro elemento debe ser introducido en los zstudios estructurales, y
éste es,

2) Las imperfecciones cristalinas, las nuales pueden ser el factor
determinante de las propiedades fisicas del sdélido, Por esta razdn el prin-
cipal interés del fisico es estudiar la estructura de las imperfecciones cris-
talinas. Este problema ser4 el objeto principal de este curso,

Existen muchos tipes de imperfecciones cristalinas que tienen efectos
muy diferentes. Citemos unos pocos ejemplos que conciernen a una amplia
variedad de materiales sélidos: la resistencia mecdnica de los metales se-
ria mucho mayor si los cristales metdlicos fueran perfectos, pero la pre-
sencia de dislocaciones reduce =1 1fmite pldstico a aproximadamente una
centésima de su valor tedrico; por otro lado, las tensiones internas del a-
cero templadc o las heterogeneidades de aleaciones de aluminio envejecidas
incrementan su dureza; la agitacién térmica de los 4tomos gobierna las pro-
piedades térmicas del material; la velocidad de difusidn de un metal en otro
y la velocidad de reaccidn en el estado sdlido depende del ndmero de sitios
vacontes en la red, Existen también efectos en el estado electrénico de los
4tomos los que determinan las propiedades eléciricas de los semiconducto~
res; pero como ya se ha dicho al principio, no consideraremos esta clase de
defectos,

Es evidente que el estudio dz las impzriecciones estructurales es mu-
cho m4s dificil que el estudio de 1a estructura perfecta de los cristales, Un
cristal perfecto estd definido por un pequefio nimero de pardmetros,. Si es

simple, por ejemplo basta conocerlalongituddelasaristas de unacelda del cristal
cdbico. Pero en cuanto los dtomos estdn desplazados de sus posiciones idea-
les, toda su coordinacidn debe ser especificada o, mds exactamente, sélo
puede fijarse el valor estadistico de los desplazamientos. Por otro lado, co-
mo las distancias interatémicas son del orden de 1 A , desplazamientos de
unas pocas centésimas de K puedzn ser importantes y esto da una idea del
poder de resolucién que se requiere del instrumento de observacion,

En realidad los defectos cristalinos han sido, al principio, postulados
por los tedricos para explicar las propiedades macroscdpicas} por ejemplo,
el bajo valor de la resistencia mecdnica de un cristal metdlico. De esta ma-
nera se ha imaginado la dislocacién - un medio plano de dtomos que falta -
mucho antes que este tipo de defecto haya sido observado. Esto condujo a que
durante los afios comprendidos entre 1935 y 1950 existiera un divorcio total
entre la fisica de los metales,en la que se hacian espaculaciones acerca de los
efectos de las dislocaciones,y la metalurgia que estudiaba empiricamente la
plasticidad de los metales sin considerar demasiado seriamente esas miste-
riosas dislocaciones de cuya existencia no se tenian evidencias experimentales.
Pero cuando estas evidencias, mas o menos directas, empezaron a apare-



cer, la situacién fué cambiando progresivamente. Finalmente, las litheas de
dislocaciones han sido vistas en micrografias electrénicas y se filmaron sus
movimientos. Lo mds notable, es que las hipdtesis y las predicciones tebri-
cas han sido en muchos casos, ampliamente confirmadas. Con ésto, la teo-
ria de los metales est4 ahora basada sobre principios sélidos y discutiremos
en una de las siguientes clases el grado de certeza de los hechos experimen-
tales que la teoria ha usado como nuevos puntos de partida.

Esta situacién favorable no se presenta en general en todos los dominios
de 1a fisica del estado sélido, Existen otros defectos tales como vacancias
aisladas o intersticiales que aun no han podido verse directamente por lo que
las teorias de la recuperacién de los metales irradiados contienen aun muchas
hipétesis inverificables y no han alcanzado una forma definida.

Se ve asi que las imperfecciones cristalinas y su estudio experimental

son de fundamental importancia para el progreso de la fi'sica del estado séli-
do. Nosotros no pretendemos dar en estas conferencias una revisién de las

relaciones entre las propiedades macroscépicas y los defectos de estructura
en escala at6mica ya que esto representa una gran proporcién de todo el cam-
po de la fisica del estado sélido. Sin embargo, discutiremos la evidencia bd-
sica experimental de las diferentes categorias de defectos a las que descubri-
remos sumariamente resumiendo sus principales caracterfisticas.

Las experiencias m4s interesantes son aquellas que dan una visién di-
recta de las estructuras de los defectos y pondremos énfasis en ellas aunque
métodos m4ds sensibles estdn a nuestra disposicidn; por ejemplo, las medi-
das de resistividad eléctrica son muy rdpidas,fdciles y sensibles, pero ellas
no pueden interpretarse sin un modelo, a menudo arbitrario, del defecto en
estudio .

Estamos pues interesados en obtener una verdadera imagen de la es-
tructura real que dé las posiciones de los 4tomos. Esto requiere como hemos
visto, un poder de resolucién del orden de 1 A o mejor.

Una regla muy general en dptica es que el poder de resolucion de un
instrumento estd4 limitado por la longitud de onda de la radiacién usada, Por
lo tanto, una condicién necesaria para 'ver' los dtomos es emplear una ra-
diacion de corta longitud de onda,

Para radiaciones electromagnéticas, los rayos X tienen una longitud
de onda conveniente y, afortunadamente, ellos se producen con mucha facili-
dad registrdndose también fdcilmente en el rango de longitudes de onda, com-
prendido entre 0,5-1,5 X. Ellos se presentan asi’ como una herramienta muy
valiosa para la exploracién de las estructuras atémicas. Adem4ds de los ra-
yos X, pueden usarse otras radiaciones de diferente naturaleza porque ellas
tienen también una longitud de onda del orden de magnitud requerido: electro-
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nes ( A =0,05 A para un voltaje de 52.000 volts) y neutrones en el rango
de energia térmica ( X del ordende 1 A).

Ahora bien, nosotros sabemos que es tedricamente posible usar esas
radiaciones. Esto no significa sin embargo, que exista un instrumento que
pueda efectivamente hacer uso de su poder de resolucién teérico. En reali-
dad, ningun microscopio puede construirse con los rayos X o con los neutro-
nes, pues esas radiaciones no pueden ser deflectadas o reflejadas, como la
luz a través de lentes o espejos. Pero lentes (y espejos) existen para los
electrones y pueden encontrarse comercialmente excelentes microscopios
electrénicos; en los mejores que se han construido, pudo alcanzarse un po-
der de resolucién de 4,5 A. Esto es exactamente el didmetro del dtomo m4s
grande (Rp }. El microscopio iénico de E. Mueller tiene una mejor reso-
lucién, y con €l se obtuvieron im4genes en las que los 4tomos individuales
aparecen claramente,

Afortunadamente, adem4s de las técnicas que conducen a imdgenes
existe otra posibilidad a nuestra disposicion; el fenédmeno de difraccidn,

Cuando un haz de radiacidn incide en una dada muestra, cada uno de
los dtomos que la componen se convierte en una fuente que emite, en todas
direcciones, radiacion de la misma longitud de onda que la radiacidn inci-
dente, Las ondas emitidas por cada uno de los dtomos interfieren con las
emitidas por los otros, dando lugar a haces difractados cuyas intensidades
varian dependiendo del 4ngulo que éstos forman con la direccién del haz pri
mario. Por otra parte, la intensidad de esos haces difractados es funcién
de la intensidad con que los dtomos actden como fuente difractante (lo que
a su vez depende de la naturaleza de esos dtomos), y de la posicién que cada
uno de ellos ocupe respecto de los dem4s,

Resulta ast concebible que el conocimiento de la distribucién de in-
tensidades difractadas en todo el espacio puede conducir a la determinacién
de las estructuras cristalinas., El mismo método puede también usarse con
cristales conteniendo imperfecciones, Pero no es una tarea fdcil deducir la
estructura atémica exacta a partir de los datos de difraccién. En el caso
m4s general, ésto ni siquiera es posible tedricamente. En otras palabras,
con Rayos X y neutrones no es posible conseguir, directamente y sin ambi-
guedades, una "imagen' de la estructura. Sin embargo, en algunos casos
especiales, puede obtenerse por los métodos de difraccién, mds informa-
cién que a partir de cualquier otro método experimental .

Vemos pues, que existen importantes limitaciones en nuestro conoci-
miento de la estructura de los defectos fundamentales en los sdlidos.

Es interesante dar ahora un resumen de las ideas mds importantes
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que explican la situacidn del experimentador en este sentido. Esas ideas
serdn desarrolladas en detalle mds adelante,

La dificultad esencial en las experiencias de difraccién reside en que
no es posible obtener toda la informacidn necesaria a partir de los haces
difractados: la experiencia consiste en medir la relacién de intensidades -
o sea el cuadrado de la amplitud de las vibraciones - emitidas en dos direc
ciones distintas; pero existe otro elemento que diferencia a dos haces di-
fractados, y ésta es la diferencia de fase entre ellos.

Si fueran conocidas las amplitud y la fase de cada haz difractado, se
ria tedricamente posible construir enteramente la estructura atémica del
cuerpo difractante, (en realidad tal reconstruccién del objeto es realizado
con luz visible en el '"holograma' de Gabor).

Con Rayos X o neutrones sélo podemos obtener la intensidad difracta
tada y el cdlculo muestra que la mdxima informacién que puede obtenerse
es el "diagrama de Patterson". Para dar una simple descripcién del diagra
ma de Patterson, consideremos un agregado de N 4tomos idénticos; y tras-
lademos el cuerpo de manera de poner a cada uno de los N dtomos sucesiva-
mente en un dado punto 0., El "diagrama de Patterson' estd formado por la
superposicion de esas N estructuras que son idénticas entre si’pero despla-
zadas una respecto de otras. Es un agregado de puntos alrededor de 0 el
cual es un centro de simetria, Asi,, los puntos que rodean a 0 en el diagra-
ma de Patterson representan la posicién de vecinos inmediatos de un dtomo
en la estructura real, promediados sobre todos los dtomos. Esto es lo mdxi
mo que la experiencia puede dar y la nocién de promedios surge de nuestro
conocimiento de las posibilidades de la difraccién de Rayos X (o difraccién
de neutrones o electrones).

Tenemos ahora algunas conclusiones que se deducen inmediatamente
de nuestra discusidn precedente.

1 Si el cuerpo difractante es un cristal simple, entonces todos los 4to-
mos tienen vecinos idénticos y el diagrama de Patterson es simple-
mente la estructura misma. Si la muestra es un cristal perfecto con
un pequefio ndimero de 4tomos alrededor de cada nodo de red, existe
solamente pocas estructuras superpuestas en el diagrama de Patter-
son y no es muy dificil encontrar la estructura. De esta manera los
cristalégrafos pudieron resolver problemas de estructura de comple-
jidad creciente.

2 Consideremos ahora un cristal ligeramente perturbado, por ejemplo
por la agitacién térmica de los 4tomos, La difraccién de rayos X d4
automdticamente la posicién relativa promedio de los 4tomos, es de
cir, los nodos de la red promedio alrededor de los cuales los 4tomos
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vibran. Asfi, en un cristal de aluminio a temperatura amblente la
amplitud vibracional promedio de un stomo es 0, 1 A o sea el 5% de

la distancia de los vecinos inmediatos. Sin embargo, esta distancia
Interatémica puede ser medida en una aproximacidn de 1074 y laexig
tencia de las vibraciones, en realidad, tiene poca influencia en el
diagrama de difraccién (decrecimiento de la intensidad en los haces
difractados y produccidn de intensidades difusas fuera de las reflexio
nes de Bragg). Esto es un hecho tibico del fendmeno de difraccién.
Puede decirse que la regularidad del cristal es fuertemente exagera-
da en el diagrama de difraccién, ya que 1as irregularidades o defec-
tos cristalinos tienen solamente un efecto de segundo orden sobre el
mismo. Esto significa que puede obtenerse un buen diagrama de di-
fraccion atn si el cristal es imperfecto, porque este diagrama de di
fraccion estd determinado casi enteramente por el cristal ideal pro-
medio. Esto es muy ventajoso y constituye una de las razones del
éxito alcanzado en los trabajos cristalogr4ficos con cristales natura-
les que distan mucho de ser prefectos. Pero al mismo tiempo ese he-
cho es desgraciado para el fisico del estado sélido que estd primaria-
mente interesado en las desviaciones de la red regular ideal, las cua
les dan solo efectos de segundo orden en los diagramas de difraccidn.

3 Si un cristal contiene pocos defectos y tiene una estructura regularen
amplios dominios, el nimero de 4tomos afectados por esos defectos
es relativamente muy pequefio. En estas condiciones, la posicién pro
medio de los 4tomos, que se detecta mediante los rayos X es casi i-
déntica a la prevista en la estructura perfecta. Por lo tanto, atn en
el caso en que los defectos localizados sean importantes, ellos no al
canzan a alterar prdcticamente el diagrama d= difraccién. Por ejem
plo, las dislocaciones aun en gran nimero no pueden ser detectadas
por difraccion.

Afortunadamente disponemos ademds de otro instrumento: el mi-
croscopio electrdnico el cual es sensible a defectos aislados, audn si €stos
afectan a un pequefio ndmero de dtomos,a condicién que los desplazamentos
locales sean suficientes. Por otra parte, con los rayos X también existen

diferentes efectos llamados efectos dindmicos que permiten localizar dis-
locaciones en un cristal

Tenemos pues una serie de t€cnicas experimentales para detectar imper-
fecciones cristalinas. Pero el problema es dificil y cada método padece de se-
veras limitaciones. A menudo, es necesario combinar varios métodos y debe-
mos decir francamente que en muchos casos no es posible obtener evidencia
directa de ciertos defectos cristalinos frecuentemente utilizados en la fisica
de los metales,

En la exposicién que sigue, daremos primero una descripcién de las im~
perfe cciones y después analizaremos los métodos m4ds adecuados para detec-
tarlos de acuerdo a su naturaleza.



CAPITULO IT

CLASIFICACION DE LAS IMPERFECCIONES CRISTALINAS

Llamaremos imperfecciones cristalinas a cualquier desviacién de la pe-

riodicidad del cristal perfecto. Cada 4tomo en el cristal tiene un ndmero infinito
de homdlogos idénticos cuyas posiciones estdn deducidas por traslaciones dadas
por vectores de la forma

pX+qD +rT

donde p, q y r son enteros y ;,-E y-c' son los tres ejes de una celda elemental. El
defecto de la periodicidad est4 causado sea por sustitucién de un dtomo distinto en
un nodo de la red, sea por el desplazamiento de un £tomo del nodo donde €l deberfa
encontrarse situado en la red cristalina regular. Para un elemento puro o un com-
puesto rigurosamente estequiométrico, sélo desérdenes de desplazamiento pueden
ocurrir. El desérden de sustitucién estd muy a menudo acompaiiado por desérdenes
de desplazamiento porque los 4tomos de sustitucién provocan una distorsion de la
red alrededor de €l. Diversas combinaciones de esos desérdenes dan lugar los dis-
tintos tipos de defectos que se encuentran en los cristales reales. Esas ideas de
sustitucién y d= desplazamiento conducen a una forma de clasificar a los defectos;
pero existe otro método de clasificacidn basado en el tamafio de los defectos y la
distribucién de éstos en el cristal, -

1 -

Defectos extendidos. Ellos afectan a grupos de d4tomos vecinos, claramente
separados unos de otros por dominios de dimensiones variables dentro de los
cuales el cristal es perfecto. Ejemplos esenciales en esta categoria son las |
dislocaciones que se extienden a lo largo dz una linea, es decir, son un defec
to lineal; las fallas de volumen cuyas dimensiones pueden ser del orden de
una decena o una centena de distancias interatémicas en las tres direcciones
del espacio; ejemplos de estas fallas son las microcavidades en los cristales
irradiados, las zonas de Guinier-Preston en aleaciones sobresaturadas, etc.

Los defectos puntuales son una irregularidad que concierne b4dsicamente a
un 4tomo aunque su vecindad inmediata puede también encontrarse alterada.
Los casos m4s tipicos son las vacancias (un dtomo que falta), intersticiales
(un dtomo suplementario), y 4tomos sustituidos. Normalmente, los defectos
puntuales est4n distribuidos al azar y se encuentran suficientemente alejados
unos de otros de manera que sus respectivas esferas de influencia no se su-
perponen. Si la concentracién de defectos puntuales se hace muy alta, éstos
suelen aglomerarse en paquefios racimos o,como los 1llamaremos corriente-
mentg'clusters‘.' En virtud de sus dimensiones (algunas distancias interatémi
cas) estos clusters pueden considerarse como lo intermedio entre defectos
puntuales y defectos extendidos,

-7 -



3 - Ademds de esos defectos localizados, se encuentran desviaciones de la perio-
dicidad rigurosa distribuidas en todo el volumen del cristal llegindose a una
situacion en la cual todos los 4tomos estdn afectados. Este es el caso de la
agitacion térmica en la cual cualquier gtomo puede encontrarse desplazado
de los nodos de la red. En soluciones sélidas concentradas 1a naturaleza de
los 4tomos que ocupa un nodo de la red puede variar de un nodo a otro en to-
do el cristal,

DESCRIPCION DE LOS DIFERENTES TIPOS DE DEFECTOS Y RESUMEN DE
SUS PROPIEDADES CARACTERISTICAS

I DISLOCACIONES

Para empezar describiremos a la dislocacion en un caso esquem4tico: un cris
tal con red simple en el cual visualizamos una familia de planos reticulares.
Supongamos ahora que quitamos medio plano de ftomos y que la red entonces se re-
laja de manera que el espacio creado se contrae hasta adquirir las dimensiones de
unas pocas distancias atémicas (Fig. 1). Esta es una dislocacién de borde; el borde
del semiplano de 4tomos forma una linea de dislocaciones. Los stomos quedan asf
desplazados alredzdor de la linea de dislocaciones la cual queda rodeada por un "tu
bo'' de cristal ""en mal estado'. A pequefia distancia (del orden de unos 50 2 ) el

~ cristal permanece en "buen estads" y los desplazamientos atémicos son muy peque-
fios. Sin embargo, la presencia de la linea de dislocaciones puede ponerse en eviden-
cia por el método siguiente. Hagamos (Fig. 2) en la regién de cristal en buen estado
un circuito que comience en un gtomo A recorriendo n distancias atémicas en la di-
reccion +x hasta B, p distancias atémicas en la direccién +y hasta C, entonces
regresemos n distancias dz la direccién -x y finalmente p distancias en la direccion
-y. Por supuesto, en el cristal perfecto llegaremos nuevamente al punto de partida
A. Pero en el cristal con una dislocacién llegaremos a un punto diferente A'. El
vector A'A que es un vector de la red, se llama vector de Burgers y caracteriza a
la dislocacion. Puede verificarse fdcilmente que el vector que cierra el circuito
es el mismo para cualquier circuito que rodee a la linea de dislocacidn,

La dislocacidn puede tener una geometrfa mucho mds complicada que la des-
cripta en la Fig. 1. Pero cada una estd definida por su vector de Burgers. El tipo
de la dislocacién depende de las direcciones relativas de la linea de dislocacién y
del vector de Burgers., En la dislocacién del tipo borde ellos son normales entre
sl”. En el tipo de dislocacién helicoidal ellos son paralelos. En los casos interme-
dios se dice que la dislocacién es del tipo mixto, Veamos algunos ejemplos de la de-
formacioén alrededor de dislocaciones de distintos tipos. Las dislocaciones puramen-
te helicoidales (Fig. 3) pueden ser generadas haciendo un corte en el cristal a lo lar
go del semiplano OABO' y entonces, empujando la parte frontal del dibujo a lo largo
del corte a una distancia igual a un espaciado de los planos reticularesTT , asi que
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todo plano se continda en el corte por el plano siguiente de la familia; la serie de
liheas paralelas es reemplazada en el cristal dislocado por una unica superficie
helicoidal.

LAZOS DE DISLOCACIONES

Considermos una superficie cerrada (C) que se encuentra en el interior de
un eristal sobre un plano de deslizamiento (Fig. 4)y demos a la parte superior
de este lazo una traslacién b siendo éste vector de Burgersfuno de los vectores
e trasiacion en el plano de deslizamiento, Dentro del lazo,esta traslacién no in-
troduce imperfecciones, La deformacion estd localizada a lo largo de la lihea que
limita esa superficie la cual se convierte en una lihea de dislocaciones, Es una dis-
locacidn del tipo borde en la seccién AB (‘E’es normal a AB), es del tipo helicoi-
dal a lo largo de CD, y del tipo mixto a lo largo de BC.

Una linea de dislocacién no es un objeto material puesto en el cristal, pero
es conveniente atribuirle a esta lihea algunas propiedades que renresenten la mo-
dificacién de propiedades dzl cristal producida por la presencia de la dislocacién., A=
st, la dislocacién introduce, en virtud del desplazamiento de los dtomos fuera de
sus posiciones de equilibrio, una cierta energia eldstica. Esta energia se conside-
ra como la energia de la linea de dislocaciones por unidad de longitud. Un resulta-
do importante es que esta energia es del ord=n de/& bt = dondyv es el médulo
de corte del cristal y b la longitud del vector de Burgers.

e

Dado que la energia del cristal d'slocado crece con la longitud de la linea de
dislocaciones, esta lihea tiende a acortarse como ocurre con una cuerda eldstica
en tensién. Por lo tanto, puede definirse una tensién de linea para la linea de dis-
locacién. Cuando una linea de dislocaciones se mueve en un cristal, de manera que
la energia del cristal dislocado aumenta, este incremento puede describirse como
el trabajo d2 una fuerza actuante sobre la lihea de dislocaciones.

Supongamos que una linea de dislocaciones est4 fija a dos puntos A y B (Fig.
5). La fuerza necesaria para deformar la linea de manera que adopte la forma circu
lar de la linea ACB de radio R, puede calcularse igualando la fuerza actuante sobre
el segmento dl, Fdl a la reaccién de la tensién %d6. Ast

Fdl = 248
pero C\Q. - RC\Q

Con lo que resulta F



Generalmente un cristal que no es excepcionalmente perfecto contiene muchas
dislocaciones. Unacifra tipica para el ndmero de lineas de dislocaciones que cortan
una superficie de 1 cm2 es 106 -108, En cristales de silicio casi perfectos pueden
aun encontrarse 103 dislocaciones por em2, y por otro lado, en un cristal metdlico
de_spuésé de deformacidn pl4stica pueden encontrarse de 1011 a 102 djslocaciones
por cm?,

Si las dislocaciones estdn suficientemente préximas unas de otras, los deépla
zamientos atémicos alrededor de una de ellas puede ser alterado por la presencia B
de otra, con lo que la energia eldstica total no es simplemente la suma de las con-
tribuciones de ambas dislocaciones, La energia decrece cuando las lineas de dislo-
caciones se aproximan entre si;; ésto es equivalente a decir que existe una fuerza
atractiva entre ellas. Pero por otra parte ellas podrian también repelerse para o-
tra disposicidn del vector de Burgers.

Una lihea de dislocaciones puede descomponerse en dos lineas en un nodo N
(Fig. 6). Un circuito alrededor de ambas lineas define el vector de Burger® de
la dislocacion D; este circuito es la sum_ide los cirucuitos alrededor de Dy y de Dg,
definiendo los vectores de Burgers by yb3. Ast, la "ecuacion de 'reaccién" entre
las dislocaciones concurrentes es
— —tp -t
b = by +bg
Por otra parte, en el nodo N las direcciones de las tres lineas D1, Dg D3 es

tal que la tensidnde lihea estd en equilibrio (como en un nodo en el que se unen tres
cuerdas eldsticas). '

LAS DISLOCACIONES Y LA DEFORMACION PLASTICA

La deformacién pldstica de un cristal (cambio irreversible de su forma exter-
na) es el resultado de procesos elementales de deslizamiento. Algunos planos reticu-
lares (por ejemplo (111) en redes fcc) deslizan unos sobre otros y forman en la super-
ficie pequefios escalones que se conocen como lineas de deslizamiento. No existe, sin
embargo, una distorsidn apreciable porque la longitud de deslizamiento es un entero
mudltiplo de un vector de la red con lo que la estructura cristalina no estd perturbada
por la traslacién,

Consideremos en un esquema bidimensional, dos filas reticulares de 4tomos
(Fig. 7). Si se ejerce una tensidn de corte, los dtomos de la fila superior pasardn
sobre los dtomos de la fila inferior y saltardn de un insterticio al préximo: cada
salto corresponde al avance de una celda elemental. En este proceso de deslizamien-
to simultdneo todos los ftomos han pasado simultdneamente por una posicién inesta-
ble (Fig. 7b) y la tension minima para producir el deslizamiento es importante.

Ella puede evaluarse tedricamente; un simple cdlculo aproximado da:

LMo
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donde b es el periodo a lo largo de la fila de 4tomos, a)la distancia entre las dos
filas adyacentes y el médulo de corte. Esto conduce a valores ded, del or-
dende 0,1 -0, 5/“ . Pero la experiencia muestra que las tensiones que pro-
ducen las primeras liheas de deslizamiento son considerablemente menores (or-
den de 1074 3 10'2/" ). La discrepancia con el valor teérico es demasiado al-
ta como para ser atribuida al tratamiento poco preciso. Debe inferirse pues que
las hipétesis acerca del mecanismo de deslizamiento no es la correcta. Lo prime
ro que puede pensarse es que, en realidad, los saltos atémicos no son simultdneos.
El deslizamiento se iniciaria asi’en una extremidad propagdndose a lo largo del pla
no de deslizamiento (Fig. 8). Asf, en cualquier instante la propagacidn,afecta sola-
mente a un pequeiio ndmero de 4tomos y puede ser producido por una tensién mucho
m4ds pequefia que G—.’:I\, .Sin embargo, debe introducirse una fuente inicial de desliza-
miento, Esta idea condujo a la teoria de dislocaciones.

El deslizamiento corresponde entonces al movimiento de la dislocacidn a lo
largo del plano de deslizamiento: cada dislocacién que se desliza a través-del cris
tal produce un escalén igual a un vector de Burgers, Por lo tanto, para formar es-
calones suficientemente grandes como para ser observados, muchas dislocaciones

deberian atravesar el cristal en el mismo plano.

Cualitativamente, el valor del limite eldstico observado se explica por meca-
nismos de dislocaciones. Cdlculos m4s precisos requieren, sin embargo, un andli-
sis de la dindmica de dislocaciones en cristales, sean éstos perfectos o conteniendo
otras deformaciones, y la teoria en este campo dista mucho de ser completa.

II FALLAS DE APILAMIENTO

Para describir este defecto plano, elegirimos un caso muy simple pero muy
importante: las fallas de apilamiento en las redes fcc, En esta red, los 4tomos estdn
distribuidos sobre planos compactos. En un plano, la distribucién compacta de es-
feras es una red haxagonal: cada dtomo es tangente a seis dtomos, cada uno de los
cuales es a su vez tangente a otros seisdtomos (Fig. 9).

El cristal puede considerarse construid> por el apilamiento de esos planos
hexagonales puestos a la menor distancia posible uno de otro: ésto est4 realizado
si los 4tomos de la segunda capa se ubica en los instersticios entre tres dtomos
tangentes en la capa A. Cada dtomo de una capa hexagonal estd rodeado por seis:
intersticios, tres de los cuales pueden ser usados para soportar sucesivas capas
porque estdn justo a una distancia igual al didmetro atémico. Por lo tanto, la capa
A puede ser seguida en una distribucién compacta por la capa B o C ocupando los dos
conjuntos posibles de intersticios. (Fig. 10). La red fcc estd formada por la secuencia
ABCABC.... Los 4tomos de la cuarta capa estdn situados justo por arriba de los 4to-
mos de la primera, todo el cristal estd hecho con la repeticién de un sistema de tres .
capas A, B, C.
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Otras estructuras compactas estdn hechas de un esquema de dos capas
solamente ABAB. . .: es la estructura hexagonal compacta.

La sola condicién de compacidad es que en el apilamiento las sucesivas
capas compactas sean de naturaleza diferente. Sobre una capa A es posible en-
contrar una capa B o una capa C pero no otra A, y la secuencia de apilamiento
estd ‘determinada por la estructura cristalina. Sin embargo una sucesién compac-
ta puede diferir de un esquema regular: se dice entonces que contiene fallas de
apilamiento.

EJEMPLOS EN LAS REDES fcc

1) Si un plano falta,la secuencia tiene la forma siguiente ABCA/CABCABC
y la falla se dice intrihseca.

2) Las dos secuencias ABCABC y CABCAB ... corresponden a estructuras
idénticas con diferentes orientacidn; si las dos estructuras estdn unidas,
ellas forman una macla ABCABCBACBAC. .. La falla extrinseca puede ser
considerada como una macla de minimo espesor insertada en la red.

En toda secuencia compacta, regular o no, cada dtomo tiene el nfismo nd-
mero de vecinos inmediatos (12) a 1a misma distancia. Por lo tanto, si se consi-
deran solamente los primeros vecinos, la energia de interaccion de los dtomos
es independiente del modo de apilamiento. El incremento de energia introducido
por una falla de apilamiento en un cristal regular depende de los segundos veci-
nos y es por lo tanto muy pequefio. Esto muestra porque las fallas de apilamien-
to se producen f4cilmente. Por ejemplo, el cobalto existe en dos formas: fcc y
hep. La forma cubica es estable por encima de 420°K pero puede ser mantenida
muy f4dcilmente a temp=ratura ambiente; dada que la diferencia de energia entre
las dos formas es pequefia, el cobalto puede contener muchas fallas de apilamien-
to.

DISLOCACIONES IMPERFECTAS

Las dislocaciones descriptas anteriormente, estdn rodeadas por dominios
de cristal perfecto: los vectores de Burgers son vectores de la red y la parte
dislocada h» sido trasladada por un vector de la red por lo que se encuentra en
una posicign regular. En la red fcc (Fig. 10)B1 B, es un vector de la red pero el
vector B;C, no lo es.

Consideremos ahora una asi llamada dislocacidn imperfecta o dislocacidn

parcial con 13181 como vector de Burgers: una vez producida la dislocacion la
capa B se transforma en una capa C. La secuencia de apilamiento en el cristal
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ABCABC. .. se transforma entonces en ABCACA con lo que una falla de apilamiento
ha sido introducida por la dislocacidén imperfecta. Si un cristal fcc contiene una fa-
11a de apilamiento o una superficie limitada de un plano hexagonal, el limite es la I
nea de dislocacién imperfecta con un vector de Burgers del tipo 1-3'—61 Este tipo de
dislocacién sellama dislocacién de Shockely. Si la parte dislocada es sometida nue-
vamente’ a otra dislocacién de Shockley de vector de Burgers (-]T]gl, el plano C se
transforma nuevamente en el plano B y la falla de apilamiento ha sido aniquilada. Es
to es debido al hecho que 1a suma de B1Cy + C{Bj es igual a un vector de la red -].5:;-}5‘-2
Inversamente una dislocacion perfecta puede descomponerse en dos dislocaciones im-
perfectas con una falla de apilamiento entre las dos lineas (Fig. 11).

Existe otro tipo de dislocacién imperfecta (dislocacién de Frank) relacionada
a las fallas de apilamiento. Consideremos la sucesién de planos ABC... de una red
fece. Si quitamos ahora un m~dio plano A, formamos algo andlogo a una dislocacién
de borde (Fig. 12) pero los planos sucesivos no son idénticos y el vector de Burgers
b’ no es un vector de la red, por lo tanto el cristal dislocado contiene una falla de a-
‘pilamiento ABC/BC... como con la dislocacién de Shockley . La dislocacién de Frank
sin embargo, tiene su vector de Burgers normal al plano de deslizamiento p051ble
por lo tanto ella no puede moverse por deslizamiento: se llama entonces no mdévil
(sessile) mientras que una dislocacion de iShockley no puede deslizar fdcilmente se
llama movil (glissile).

III VACANCIAS E INTERSTICIALES

Ellos constituyen defectos puntuales que pueden existir en un cristal perfecta-
mente puro. La vacancia es un dtomo que falta en la distribucidn regular que forma
el cristal ideal (Fig. 13). Un intersticial es un dtomo ubicado en una posicién que
no corresponde a un sitio de la red en esa distribucién. La red de dtomos es asi’
localmente perturbada por esos defectos puntuales. El agujero de la vacancia queda
parcialmente compensado después de la redistribucién de los vecinos o relajaciones
de la red cristalina, mientras que los intersticiales provocan una dilataciones en di-
cha red. Pero, porqué esos defectos puntuales pueden existir en un cristal ? Consi--
deremos para empezar, el caso simple de las vacancias. Un conjunto de 4tomos que
se atraen unos con otros, co mo los 4tomos metdlicos, tiende a ocupar el menor vo-
lumen total, es decir, tiende a tomar una de las configuraciones compactas. La mi-
nima energia interna corresponde a la estructura de un cristal perfecto compacto
(nosotros despreciamos la pequefia diferencia existente entre las estructuras fcc y
hep). Para crear una vacancia, es necesario aumentar la energia del sistema en una
cierta cantidad Er. Cualquier red con vacancias tendrd una mayor energia interna
que el cristal perfecto. Sin embargo, de acuerdo a la termodindmica, la estabilidad
de un sistema a cualquier temperatura por encima del 0 absoluto no depende de su
energia interna solamente sino que su energia libre U-TS *debe ser minima. S es
la entropia configuracional, y cuando las vacancias son introducidas TS puede no s6-
lo compensar sino superar el incremento de U, especialmente a elevadas temperatu-
ras. Asf, a una dada temperatura, existe una concentracién de vacancias para la cual

- —— ——— . T —

* Esta expresién se usa debido a que la variacién de volumen en un sdélido
es despreciable,
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F = U-TS es un mihimo. Esta concentracion de equilibrio a cualquier temperatura
puede evaluarse teéricamente por el método siguiente. Supongamos que el cristal

de N sitios de la red contenga n vacancias y N-n=2 N dtomos. Pues N 3 n. El in-
cremento de energia es n Ep. La entropia configuracional est4 relacionada por la
formula de Boltzman al ndmero de formas en las que las n vacancias pueden ser
distribui’das sobre los N sitios de 1a red, Esto puede ser tratado rigurosamente me-
diante €l andlisis combinatorio. Conociendo U y S en funcién de n, el minimo de
energia libre estd dado por

3F _ 0
an
Esta ecuacién puede escribirse entonces como:

Cv= ™M . Q—E"/"‘T )

—

k es la constante de Boltzmann (recordar que kT a la temperatura ambiente es 1/40
de electron volts)

, En realidad, la entropia de la red con vacancias contiene un término adicional:
11a entropia de formacidn, . ésta solamente introduce una constante pPre-exponencial,
la cual es casi igual a 1.

El uso de la férmula (1) requiere el conocimiento de la energia de formacidn
EF. Ahora bien, la creacién de una vacancia es el resultado de dos operaciones su-
cesivas:

1) Remocion de un dtomo de un sitio de la red
2) Disposicién de este dtomo en la superficie del cristal para mantener cons-
tante el nimero de dtomos.

Lo primero representa la ruptura de 12 enlaces con los vecinos inmediatos, o
sea 12 € ; lo segundo es el proceso inverso de la evaporacién de un 4tomo de la
superficie: 1o que en promedio rompe 6 enlaces y €sto es medido por 6 & . Por otra
parte, esta energia estd representada por el calor de sublimacién por dtomo E,,.
Asf, sumando

Ep =12€ - 6&. = 6€ = E

en realidad, Ex es menor que E,, dado que después de la remocién del dtomo la
red se relaja y esta relajacion disminuye la energia del cristal. Este efecto ha sido
tomado en cuenta, al menos aproximadamente. El resultado de este c4lculo muestra
que, para muchos metales E_, es del orden de 0,6 a 1,0 ev. En consecuencia, de acuer-
do a la ecuacidn (1), la concentracion de vacancias en la vecindad del punto de fusidn
~es del orden de 1074 y completamente despreciable a temperatura a2mbiente,

/
Asf, a partir de consideraciones puramente termodindmicas, se encuentra que

deben existir unas pocas vacancias en equilibrio en cualquier cristal, pero su ndmero
es generalmente muy pequefio adn a temperaturas préximas al punto de fusién del s6-
lido.
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La concentracién de intersticiales en equilibrio estd dada por la misma férmu-
la, pero para los intersticiales la energia de formacién Ex es mucho mayor. Es ob-
vio que es mucho m4s dificil introducir un dtomo extra en una red compacta que remo.
ver uno de los 4tomos. Consideremos la red fcc, el intersticial debe ser alojado en
los vacios entre los dtomos compactamente distribuidos. Es posible ver que existe
dos clases de intersticios.

Uno (tetraedral) estd limitado por cuatro esferas (ejemplo, el orificio compren
dido entre las cuatro esferas situadas en los puntos de coordenada 000, 330, 303,
011, el centro de este tetraedro es } % ; (Fig. 13). Radio de la esfera tangente a los
cuatro dtomos de radio R es 0,302 R. Existe un intersticio mds ventajoso (octaedral)
rodeado por seis d4tomos (ejemplo: centro en 332, entre los dtomos ubicados en 330,
111, 304, 314, 033, 133). El radio maximo del 4tomo que no perturba la red en este
intersticio es 0,42 R. Esto muestra que la distorsién introducida por un dtomo de ra-
dio R es muy grande aun en esta posicién. La energia de formacién de un intersticial
ha sido evaluada entre 2y 3 ey, Con estos valores se ve fdcilmente que aun a la tem-
peratura de fusién la concentracion de intersticiales en equilibrio es despreciable .
Puede decirse entonces, que existen vacancias naturales pero no intersticiales natu-
rales. Otra configuracién llamada configuracién de separacién ha sido sugerida. Es-
ta consiste de dos dtomos :fuera de los sitios normales de la red que forman un grupo
de dos intersticiales y una vacancia en el medio. Sin embargo, la ganancia de ener-
gia respecto de la posicidn intersticial simple, de acuerdo a cdlculos recientes, no
es importante y, por lo tanto, no cambia las conclusiones acerca de la escasez de
intersticiales en equilibrio.

Esto no significa, sin embargo, que no puedan existir intersticiales, Pertur-
baciones externas como la irradiacién por ejemplo, pueden dar al 4tomo una ener-
gia de activacién que normalmente no puede obtenerla a partir de la mera energia de
agitacién térmica. El dtomo es golpeado por una particula de alta energia y asi'es
lanzado hacia la red en una posicién intersticial, dejando una vacancia. Este par de
vacancia e intersticial se llama defecto de Frenkel. Si el 4tomo es lanzado hacia la
superficie del cristal, queda solamente una vacancia: es lo que se llama un defecto
de Schottky.

MOVIMIENTO DE DEFECTOS PUNTUALES

Si existe una vacancia en la red un dtomo adyacente puede saltar hacia este
sitio vacante dejando detrds de st otra vacancia (Fig. 14). Esto es equivalente a
decir que las vacancias se mueven en la red. Los intersticiales pueden también
moverse saltando de una celda a la préxima y asi’ siguiendo.

Cuando los dtomos saltan a la vacancia adyacente debe abandonar su posicién

de equilibrio y pasar por una situacién de mayor energia antes de caer en la vacancia.
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La barrera de energia que debe sobrepasar es la energia de activacion del proceso,
El numero de saltos efectivos por segundo estd dado por la ecuacidn:

r,=' voe;_G/Iﬂ.T'

'Q, es la frecuencia de vibracion del dtomo préximo al defecto y su orden de mag-
nitud es 1013 seg'1 . G es la energia libre de activacién que puede descomponerse en
un término de energia y un término de entropia con lo que puede escribirse:

-En
ro v, esﬂ‘e, /KT -

donde Ejp es la energia de migracion.

El movimiento de las vacancias estd itimamente relacionado al fenémeno de

difusién en los cristales. Si el cristal es perfecto, la energia de migracién de un
4tomo involucra un intercambio entre vecinos inmediatos y la energia de activacion
estimada para este proceso es mucho mayor que la observada. Esgo significa que
las velocidades de difusién observadas en los metales son incompatibles con el me-
canismo de intercambio. Supongamos ahora que existe una vacancia adyacente al
4tomo: éste puede saltar a la vacancia fdcilmente y dar 'un paso' en ]a red (Fig.14);
con la ayuda de otra vacancia que se encuentre en su vecindad puede dar un ) aso m4s
adelante y ast difundir en la red. Vemos que el ndmero de saltos de una vacancia por
segundo es del orden de 104, Esto hace posible la difusién rdpida.

La probabilidad de un salto es el producto de la probabilidad de encontrar una
vacancia adyacente al dtomo, multiplicada por la probabilidad que el dtomo salte ha-
cia la vacancia. Asf'J, la frecuencia de salto, es proporcional al producto ( r Cii )
A partir de las ecuaciones (1) y (2), J estd dada por la expresién

J = Jo e EFK:-:E

Finalmente, el coeficiente de difusién (1) depende de J a través de la expresion

——— ] T —— T o 5

(1) La definicién del coeficiente de difusion considera que en una red existen dtomos
solutos cuya concentracién es funcién de una sola coordenada x . El flujo de 4tomos
que atraviesa la unidad de 4rea normd a x por unidad de tiempo es D_d_g_ , donde
A ¢ es el gradiente de concentracién en la direccién x, dx
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p es un factor que depende de la geometria de la red y a es el pardmetro de la red,

Asf, _Q T
Do "

donde la energia de activacion para la difusién Q es igual a la suma de las energlas
de activacién para la formacién y migracién de las vacancias,

La medida experimental de coeficientes de difusién en funcién de la tempera-
tura permite:

1) verificar la ecuacién de "Arrenius" (3)
2) determinar Q

Los valores experimentales encontrados estdn en buen acuerdo con la suma
E_ + E, de las energia de formacidén y de migracidén de las vacancias, Asf, para
el cobre Ep =0,9eV, E,, =1eVyQ=2eV (para autodifusién de cobre en cobre),
Las discrepancias entre %s valores tedricos de Ep y Ey dados por diversos auto-
res son el orden de algunas décimas de eV. Este es el argumento experimental
mds importante a favor de la existencia de las vacancias y del papel que ellas de-
sempeiian.

Otro argumento es el siguiente: si la difusién atédmica se hace por vacancias,
el flujo de 4tomos en un sélido debe estar acompafiado de un flujo de vacancias en
la direccién opuesta; asi” existe un neto transporte de materia en la direccidon de di-
fusion. gjertas observaciones experimentales como las del efecto Kirkendall no

pueden ser explicadas sin esta hipdtesis.

La ecuacidn para el movimiento de intersticiales es similar a la ecuacién (2)
para las vacancias. La diferencia importante es el valor mucho mds pequefio de Evo
el cual es del orden de 0,1 eV. Esto significa que la velocidad de migracién de un
intersticial en cobre por ejemplo, a 30°K es similar a la velocidad de migracién de
las vacancias a 300°K (o temperatura ambiente). Vemos pues que los intersticiales,
dificiles de producir, se mueven muy fdcilmente, y pueden asi desaparecer también
fdcilmente .
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IV  CLUSTERING DE DEFECTOS PUNTUALES. RELACIONES ENTRE DISLOCA-
CIONES Y DEFECTOS PUNTUALES

1) Consideremos una dislocacién de borde. Ella puede moverse fdcilmente por
deslizamiento, siendo solamente necesarios movimientos atdmicos de corto alcance,
Sin embarge, el desplazamiento de una dislocacién normal a su plano de deslizamien
to, o trepada de la dislocacidén, es m4s dificil. -

Una trepada hacia arriba requiere remover toda una fila de 4tomos, es decir
reemplazar esta por vacancias. Inversamente para mover la dislocacidn hacia abajo,
una fila de vacancias debe ser emitida y reemplazada por dtomos (Fig. 15). Estos
procesos son dificiles; ellos involucran difusién y no pueden ser generados en gene~
ral por accién mecdnica. Sin embargo, la trepada es posible en un caso particular:
cuando la dislocacién contiene una muesca. Una muesca(joglen una lihea de disloca-
cién de borde es un escaldn de una distancia atémica en el semiplano extra que pro-
duce la dislocacién (Fig. 16). Durante el deslizamiento de la dislocacién, puede
ocurrir que la muesca avance de una distancia atémica desde A hasta B. Esto sig-
nifica que el semiplano absorbe un dtomo de la red, y consecuentemente deja una
vacancia. Inversamente, si la muesca se mueve de A a C un 4tomo abandona el pla-
no y la vacancia es tomada por la dislocacién. Asf, el proceso mds probable de tre-
pado para una dislocacién es dtomo por 4tomo a través de desplazamientos de la mues
ca a lo largo de la linea de dislocacién.Las dislocaciones pueden pues generar o absorber
vacancias por trepada,

Otro modo de produccion de vacancias es la aniquilacién de dos dislocaciones
de signo opuesto (tienen el semiplano extra en direcciones opuestas). Si las dos dis-
locaciones llegan por deslizamiento al mismo plano en la red y estdn separadas por
un plano reticular, ellas se aniquilan mutuamente y se crea una fila de vacancias
las cuales pueden dispersarse en la red por difusidén (Fig. 17).

2) Otro modo de interaccidn entre dislocaciones y vacancias es la formacién de
hélices. Lineas de dislocaciones helicoidales han sido observadas por microscopia
electrénica (ver capitulo siguiente) y se han explicado en la forma siguiente: la con-

centracién de equilibrio de vacancias incrementa fuertemente con la temperatura;

si un cristal es templado rdpidamente desde una temperatura alta a una temperatura
baja, el nuevo estado de equilibrio no se alcanza de inmediato, con lo que inmedia-
tamente después del templado, las vacancias estdn en un estado de sobresaturacion;
las dislocaciones preexistentes pueden absorber el exceso de vacancias, y los cdlcu-
los muestran que en la aproximacién de una linea de tensién isotrdpica, la forma de
equilibrio de una dislocacién es una hélice de eje paralelo al vector de Burgers y
bobinada alrededor de un cilindro de revolucién. Asf, esta forma sorprendente de dis-
locacién tiene ahora una explicacién satisfactoria dentro de la teoria de dislocaciones
y vacancias y ese proceso para absorber vacancias en exceso ha sido probado teéri-
ca y experimentalmente.
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3) Otra forma de eliminacidn del exceso de vacancias es la formacién de clus-
ters de vacancias. Se ha considerado tedricamente la estabilidad y la movilidad de
una bivacancia, trivacancia, Pero, hasta ahora no hay ningiun hecho experimental que
dé una evidencia clara de la existencia o una idea de las posibles concentraciones de
esos aglomerados, Cuanto mds vacancias se agregan, ellas tienden a formar vacios
o microcavidades., las cuales han sido observadas en algunos cristales irradiados y
también en metales templados, sometidos a un subsecuente recocidc(clusters de See-

ger).

Se ha encontrado también experimentalmente que las vacancias pueden formar
agregados planos de un espesor atémico sobre un plano reticular. Pero un disco va-
cio no es estable y colapsa, es decir, la red se relaja dando lugar a un lazo de dis-
locaciones (Fig. 18), cuyo vector de Burgers es igual al espesor del disco. Tales la-
zos fueron encontrados frecuentemente en metales rdpidamente templados desde al-
tas temperaturas: crecen por absorcién de las vacancias en exceso con respecto ala
concentracién de equilibrio y pueden tener contornos poligonales (hexagonal, por ejem
plo, en el zinc).

4) Los intersticiales pueden también formar agregados y especialmente plaqui-
tas de un espesor atémico que estd insertada entre dos planos atémicos paralelos. Es-
ta plaquita también da lugar a lazos de dislocaciones como el disco de vacancia pero
con un vector de Burgers de signo opuesto (Fig. 19). Ellos han sido observados en el
grafito irradiado con neutrones.

Obviamente, el ndimero de formas posibles para el agregado de defectos puntua-
les es muy grande y sus propiedades son dificiles de calcular si ellos comprenden mu
chos “atomos (o0 vacancias).' Por esta razon esos agregados no han sido estudiados a
priori por los tedricos, sin embargo deben tomarse en cuenta ya que han sido obser-
vados experimentalmente .,
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CAPITULO III

ESTUDIO EXPERIMENTAL DE LOS DEFECTOS CRISTALINOS

En el capt_tulo precedente hemos dado una descripeidn de los distintos defectos
cristalinos y las implicaciones tedricas deducidas a partir de los esquemas propues-
tos, Es necesario discutir ahora los distintos experimentos que pueden dar una prue
ba directa de la existencia de los defectos, y asi’"dar una base firme para ulteriores
especulaciones acerca del rol de los mismos en la determinacion de las diversas
propiedades del sélido, Examinaremos en este capitulo sucesivamente los distintos
defectos analizados en capitulo II,

I EVIDENCIA EXPERIMENTAL DE LAS DISLOCACIONES

De acuerdo a los modelos que hemos dado para las dislocaciones de distinto
tipo, la linea de dislocaci6n aparece esencialmente como una muy ligera distorsidn
de la red dentro de unas pocas distancias atémicas localizada a lo largo de la lihea
y rodeada por el cristal sin distorsionar. Asf, parece al principio necesario para
la deteccidn de las dislocacinnes usar instrumentos con muy alto poder de resolucidn.
Pero, afortunadamente, se ha encontrado que la s liheas de dislocacién pueden apa-
recer por diferentes procesos en imdgenes usando solamente una pequefia magnifi-
cacién.

La razén para que €sto ocurra se encuentra en la posibilidad de marcar la
linea de dislocacién con "objetos' relativamente grandes centrados justamente sobre
la lthea. En una forma similar, es posible visualizar la trayectoria de una partfcula
submicroscépica por las gotas macroscépicas o burbujas en una cdmara de Wilson
o en una cdmara de burbujas,

En este sentido, diferentes métodos de visualizacién se han mostrado exitosos.

1) Figuras de corrosidn:

Cuando una linea de dislocacidn corta 1a superficie de un cristal cuidadosamente
pulido, para eliminar toda irregularidad de superficie, un agente de ataque adecuado
disuelve los dtomos preferencialmente en un defecto cristalino porque ellos estdn fue-
ra de sus posiciones de equilibrio. Entonces, una figura de corrosidn incipiente se
forma justo en el punto de emergencia de la linea de dislocacion (Fig. 20); luego ésta
crece y alcanza el tamatfio del orden de 1 micrén y su forma depende de la simetria
del cristal. Siempre que las dislocaciones esten suficientemente separadas (a distan-
cias superiores a un micrén), es posible contar las dislocaciones individuales simple-
mente contando 1as figuras de corrosién. Esto se hace comUnmente para controlar la
calidad de los cristales de silicio en 1a fabricacién de transistores. Puede ponerse
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entonces en evidencia, con toda facilidad, la agrupacion de dislocaciones en planos
de deslizamiento o a lo largo de subgranos. El movimiento de las dislocaciones tam-
bién puede ser seguido por dos ataques sucesivos, separados por una ligera deforma-
cion pldstica del cristal, El segundo ataque muestra una posicién de la linea despla-
zada de su posicién original,

2) Decoracidn:

La linea de dislocacién dentro del cristal puede ser visualizada por el proceso -
de decoracién. Muchos métodos son posibles y aqui’ damos algunos ejemplos. Los
haluros de plata se descomponen por la luz ¥ un precipitado de plata coloidal se
forma preferencialmente en una region perturbada de cristal, es decir, a lo largo
de las ltheas de dislocacién. Los pequefios precipitados de plata opacos son visi-
bles en un cristal transparente en el microscopio. En el silicio las dislocaciones
han sido decoradas por precipitados de cobre y observadas con luz infrarroja a la
cual el silicio puro es transparente. Por uno de esos procesos de decoracidn se han
revelado las formas de ltheas de dislocaciones, algunas de las cuales habian sido
previstas por los tedricos y otras fueron inesperadas. Asimismo fueron observados
los lazos de dislocaciones emanantes de una fuente de acuerdo al esquema propuesto
por Frank y Reed. Las dislocaciones helicoidales fueron observadas anteriormente
a toda explicacion de su existencia.

3) Observacidn directa de liheas de dislocaciones por microscopia electrénica

El proceso de decoracidn fija 1a dislocacién y modifica el cristal. La microsco-
pia electrdnica y la topografia de rayos X dan una visién directa de las liheas de dis-
locaciones sin alterar el cristal. Esos métodos estdn basados en las diferencias que
existen en el fenédmeno de difraccidn de electrones -o rayos X- cuando éste se lleva
a cabo en dominios cristalinos perfectos y ligeramente imperfectos.

La propiedad fundamental que se utiliza es el incremento de la intensidad de di-
fraccion debido a la imperfeccion del cristal. Es éste un resultado paraddjico dado
que la causa primaria de la difraccidn es la periodicidad de la red, pero puede ser
cualitativamente explicado en la forma siguiente: Consideremqs un cristal perfecto
formado por una sucesién de planos reticulares de intervalo , sobre el cual inci-
de un haz de radiacién. La teoria muestra que solamente son reflejados los rayos
que forman un gngulo bien definido con esos planos (el dngulo de Bragg 6 tal que

A =2dsen® ); paraun cristal perfecto la reflexidn se lleva a cabo efectivamen-.
te en un pequefio intervalo anguar de solo unos pocos segundos de arco alrededor de

. Sin embargo un haz fi'sicamente realizable nunca estd compuesto de rayos es-

trictamente paralelos. Por esta razodn solo puede reflejarse una pequefia fraccion del
haz incidente. El poder reflector real de una familia de planos reticulares es por
lo tanto, muy pequefio, aunque existe la posibilidad de reflexién total para una dada
incidencia., Si, por otra parte, el cristal es ligeramente imperfecto los planos reti-
culares estdn dstorsionados. El dngulo entre un dado haz incidente y dichos planos
fluctda y, en consecuencia, hay mds rayos del haz incidente con posibilidad de ser
reflejados. El poder reflector del cristal se incrementa pues debido a las imperfec-
ciones, siempre que €gtas sean pequefias y no destruyan el cristal.
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Consideremos una delgada i4mina de cristal la cual se observa en un microsco-
pio electrénico. La l4mina debe ser transparente a los electrones (50-100 kV): esta
condicidn limita su espesor a unas pocas centenas de X Supongamos ahora que la
ldmina sea perfecta salvo en una dislocacidn ubicada en A (fig. 21) y que reglamos
el microscopio de manera de obtener una imagen de la 14mina orientada en tal forma
que ocurra una reflexion de Bragg sobre uno de los plancs reticulares para los elec-
trones incidentes. La energia de este haz reflejado se sustrae de la intensidad inci-
dente, y como la reflexién es m4s intensa en la regién perturbada a lo largo de la
lihea de dislocaciones esta 1inea aparece como una sombra en la imagen de la 1dmi-
na. Ademds, la experiencia muestra que el contraste entre la linea de dislocacién
y el resto del cristal es suficientemente alto como para verse fdcilmente sobre la
pantalla fluorescente del microscopio o bien registrarse sobre una placa fotografi-
ca. Es éste un contraste de difraccidn, y no es debido a la diferencia de absorcion
entre los diferentes puntos del objeto como en la microscopia ordinaria; si 1a orien-
tacidndelalimina se modificaligeramente:apenaslo suficiente comopara deshubicarlade
su orientacién para difraccién, la imagen de 1a linea de dislocaciones desaprece.Sin
embargo, aun existiendo difraccidn, si ésta no es afectada por la dislocacidén no se
obhtiene una imagen de la misma; &ste es el caso cuando el vector de Burgers de la
dislocacidn es paralelo al plano reflector. Los dtomos estdn desplazados dentro del
plano reflector los cuales quedan asi” muy poco distorsionados: por lo tanto, las inter-
ferencias entre sucesivos planos de esta familia queda prdcticamente no perturbada
y las condiciones de difraccién no son sensibles a la presencia de la dislocacién,

La microscopia electrdnica de dislocaciones descubierta por Hirsch y Bollmann
en 1956 es una herramienta muy poderosa. No sélo que puede obtenerse con ella la
imagen de la linea de dislocaciones sino que también permite la determinag¢ion de su
vector de Burgers por comparacion con las imdgenes para diferentes reflexiones de
Bragg. Si la imagen se recibe sobre una pantalla fluorescente, es posible seguir el
movimiento de las dislocaciones individuales debida a la deformacidn del objeto.

El calentamiento de 1a muestra por el haz de electrones produce gradientes de tempe-
ratura que deforman la delgada hoja metdlica espontdneamente. También algunas
muestras fueron sometidas a tensiones mecdnicas externas dentro del microscopio

v la idea fundamental acerca de las dislocaciones han sido directamente verificadas:
es deci r, que el proceso de deslizamiento es el resultado del movimiento de un con-
junto de dislocaciones en un piano de deslizamiento.

También pudieron observarse los lazos de dislocaciones formados sea por el
‘colapso de un disco de dislocaciones o por la formacidn de una plaquita de intersti-
ciales. Las variaciones de contraste con distintas orientaciones de la muestra per-
mite distinguir entre los dos casos.

Las experiencias requieren la preparacién de ldminas cristalinas muy delgadas,
y naturalmente, el proceso de adelgazamientb debe ser tal que no introduzca nuevos
defectos en 1a muestra. Esto se hace, generalmente, por disolucién electrolitica -
o quimica y se han descripto métodos prdcticos para un gran ndmero de sustancias.
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Pero la condicidn de pequefios espesores, esencial para el éxito de la experiencia,
puede ser un serio inconveniente. Para muestras tan delgadas, en efecto, las super-
ficies externas desempefian un papel mucho mds importante que en un cristal con un
volumen normal: por ejemplo, los defectos pueden difundir ficilmente a la superfi-
cie. En este sentido el uso de un microscopio de alto voltaje puede ser muy impor-
tante , Dupouy en Tolosa (Francia) ha construido un microscopio electrénico de 1,2 Mey

Estos electrones de alta energia pueden atraversar l4minas de mds de 1 micrdn de
espesor, en el cual el efecto de la superficie libre es menos importante, Dupouy ha
obtenido muy buenas imdgenes de las dislocaciones con este microscopia,

4) Topografia de Rayos X (Lang)

Bdsicamente el principio de producir imdgenes de dislocaciones con los rayos X
es el mismo que con los electrones pero las técnicas y también las posibilidades de
ambos métodos son totalmente diferentes, Ante todo, no hay posibilidad de obtener
con los rayos X una imagen amplificada como en dptica,

El principio del método inventado POT Lang S€ da en la figura 23. Consideremos
primero una distribucién (tedrica) en la cual la muestra en forma de 14mina, recibe
desde A hasta B un haz compuesto por rayos rigurosamente paralelos y monocromd-
ticos de corta longitud de onda (MoKs{ Ag Ky ) de manera que todo el espesor de la 14-
mina pueda examinarse sin demasiada absorcicn en la muestra, Orientando la ldmina
de manera de producir una reflexién de Bragg y si el cristal es perfecto en todo su
volumen, el haz reflejado producird un ennegrecimiento uniforme desde A'a B'. Si
el cristal contiene ltheas de dislocaciones, ellas son fuentes de haces difractados
de m4s alta intensidad en virtud de su imperfeccién, por lo que sus imagénes quedan
registradas como liheas negras sobre la placa fotografica. El cristal aparece en su
Nmagen de difraccién'', con su tamafio real. El dispositivo simple de la figura 23a
no puede realizarse ya que no es posible disponer de rayos paralelos en un haz limi-
tado por dos ranuras muy abiertas. Por otra parte, si las ranuras son estrechas en-
tonces el drea irradiada AB se hace muy pequefia. Lang ide6 un método para irradiar
un area amplia, con un haz estri ctamente paralelo que consiste € lo siguiente:
se usa un haz muy estrecho, pero el cristal y la pelfcula se oscilan solidariamente
mediante un movimiento de traslacion alternativo, La ranura S (Fig. 23b) para dete-
ner el haz directo permanece fija.

Si la placa fotogrdfica E contiene una emulsién de grano muy fino (los mds indica-
dos son las placas nucleares), es posible ampliar la imagen de rayos X dpticamente.
Una buena cdmara de Lang permite amplicaciones de 50 a 100 veces, asl que cada
{islocacidn se presenta como una lihea oscura de alrededor de 50 micrones de ancho,

Es fdcil ver pues, que la topograiia de rayos X tiene un poder de resolucién mucho
menor que el microscopio. Las dislocaciones se ven individualmente gdlo si ellas son

muy pocas, Los rayos X pueden usarse entonces solamente con cristales casi perfec-
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tos conteniendo muy pocas dislocaciones; el silicio es una muestra tipica para imdge-
nes de rayos X, Por otra parte, el tiempo de exposicidn para registrar la imagen de
un cristal de 5 X 5 mm es muy larga: 10 a 20 hs mientras que la micrografia electré-
nica requiere solamente unos pocos segundos, Pero aparte de estas serias desventa-
jas, los rayos X tienen algunas ventajas interesantes scbre los electrones: la princi~
pal es que las muestras pueden ser de espesor suficientemente grande como para ser
representativas de los que ocurre en todo el volumen del material (algunas décimas
de milfmetro), adem4ds muchas muestras pueden usarse sin preparacion especial al-
guna;la experiencia esno destructiva e imdgenes sucesivas pueden obtenerse porejem
plo, después de tratamientos térmicos, deformacidn pldstica, etc,

_ El método de Lang es un valioso complemento de la microscopia electrdnica: ésta
dltima es evidentemente mds usada pero no debe olvidarse las posibilidades unicas del
método de Lang.

II EVIDENCIA EXPERIMENTAL DE FALLAS DE APILAMIENTO

Las fallas de apilamiento aparecen claramente en las micrografias electrénicas
de muestras muy delgadas, Consideremos un plano de fallas de apilamiento cortando
un cristal oblicuamente (Fig. 24). La columna de cristal atravesada por los electro-
nes desde A hasta B estd dividida en dos partes de cristal perfecto de la misma orien
tacion, Si una de las partes se dispone para una reflexién de Bragg, la otra estd tam-
bién en una orientacidn correcta para la misma reflexién, Sin embargo, la falla de
apilamiento introduce una diferencia de fase entre los haces difractados por las dos
partes AC y CB con lo que la intensidad total difractada varia entre dos limites, de
acuerdo a las longitudes relativas AC y CB. Consecuentemente, la imagen de las por-
ciones MN estd hecha de franjas longitudinales, Esas franjas han sido observadas y
se explicaron satisfactoriamente mediante un c4lculo detallado basado en las conside-
raciones cualitativas precedentes, Como hemos mostrado, una falla de apilamiento
estd limitada por dislocaciones parciales y es muy comun ver en las micrografias e~
lectrénicas de planos de deslizamiento que grupos de dos dislocaciones paralelas es-
tdn separadas por un 4rea estriada por franjas. Estas caracterizan la regidn de fallas
de apilamiento y esas dos dislocaciones parciales resultan de la separacidn de una dis
locacién normal, lo cual es energéticamente posible para algunos metales con una ba-
ja energia de falla de apilamiento,

Hemos visto que agregados de vacancias planos conducen 2 un lazo de dislocacio~
nes en el cual, en redes fcc, limita una regidn fallada. Se ha demostrado tedricamen-
te que,existe la posibilidad de distribuciones complicadas de planos de fallas de apila~
miento y éstas han sido efectivamente observadas: se encontraron tetraedros regula~
res de unas pocas centenas de X, en metales templados y sometidos a recocidos; las
cuatro caras paralelas a los planos (111) estdn ocupadas por fallas de apilamiento,Es-
tos defectos resultan de la eliminacion de las vacanclas que se encuentran en un estado
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de sobresaturacion,

Las fallas de apilamiento tienen tambien una influencia sobre los diagramas de
difraccion de rayos X. De estos diagramas pueden deducirse solamente un ndmero
promedio de fallas de apilamiento, no asi'la posicidn ni la forma de las fallas indivi-
duales, Se tiene la ventaja no obstante, que la muestra puede ser policristalina y no
existen las dificultades de preparacién que se presentan en microscopia electrénica,
Barret probd la existencia de fallas de apilamiento en monocristales de CuSi con los
rayos X antes que la microscopfa electrénica hubiera sido usada, En el diagrama de
Debye-Scherrer ordinario de un polvo cristalino con muchas fallas de apilamiento
existe un ligero desplazamiento de las lineas de difraccién que depende de la conce-
tracion de fallas de apilamiento y de los ihdices de la lthea, Warren ha observado esos
desplazamientos en latén deformado y ha deducido que las fallas de apilamiento ocurren,

en promedio, cada 20 planos (111),

III DISTRIBUCION DE DISLOCACIONES EN UN CRISTAL

Prdcticamente, los cristales no existen sin dislocaciones (excepciones: cristales
de silicio crecidos con especial cuidado, "Wiskers' es decir, fibras muy finas de a-
proximadamente 1 micrén de didmetro). Un buen cristal contiene adn 104 -106 dislo-
caciones por em2. La deformacion pldstica incrementa este ndimero y los tratamien-
tos térmicos eliminan algunas de las dislocaciones o cambian su distribucién hacia
configuraciones de menor energia. Las imdgenes dadas por el microscopio electroni-
co o un proceso de decoracion muestran que ellas forman una super-red tridimensio-
nal. Si tres lfneas se unen en un nodo, la suma de sus vectores de Burgers debe ser
0, lo cual implica que tales super-redes estdn formadas por dislocaciones con diferen-
tes vectores de Burgers. Las celdas de las super-redes son a menudo suficientemen-
te regulares y del orden de 10 a 100 micrones.

La super-red de dislocaciones desempeifia un papel esencial en el 1fmite eldstico
de los cristales. Hemos mostrado en efecto, que la primer idea de la dislocacion
provino de los bajos valores del lfmite eldstico de los cristales reales los cuales es-
taban correlacionados con el fdcil deslizamiento de las dislocaciones; sin embargo,
los escalones observados en las lineas de deslizamiento requiere la propagacién de
un Kdmero de dislocaciones mucho mayor que el nimero de dislocaciones presentes
inicialmente en el cristal no deformado. La creacidén de nuevas dislocaciones serfa
solamente posible bajo tensiones muchom4ds altas que las observadas para el limite
eldstico. No obstante, Frank y Reed sefialaron que una lthea de dislocaciones entre
dos nodos de la super-red, anclada al cristal por alguna impureza u otro defecto,
puede deformarse bajo tensiones razonables tales como se muestra en la Fig. 35.

Se crea en esta manera un lazo de dislocaciones pero la fuente vuelve a su forma
original y est4 lista para crear un segundo lazo.

Esta "fgbrica de dislocaciones" puede generar asi’ el nimero de dislocaciones
requerido para dar cuenta de la magnitud del deslizamiento observado. Imdgenes
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de fuentes de Frank y Read han sido efectivamente observadas en cristales por decora-
cién y por microscopia electrénica. Esta forma de distribucidén de dislocaciones

es, ahora un hecho experimental; el tamafio medido de 1a celda de la red de Frank es
conslstente con los cdlculos tedricos para la eficiencia de dichas fuentes. Debe seflalar
Se bien sin embargo, que se estd4 adn muy lejos de un completo entendimiento de los he
chos principales de las propiedades mecé4nicas de los metales, Son necesarios mds da-
tos experimentales acerca de la dindmica de las dislocaciones en un oristal deformado,

Cuando se introducen muchas diélocaclonea por deformacidn plgstica del cristal y
especialmente si €;tas son del mismo tipo (por ejemplo, deformando por curvatura) u
na distribucion en forma de super-red 'tridimensional no es posible.En este caso las
dislocaciones de la misma naturaleza pueden alinearse en un plano. Esto ocurre espe-
cialmente si el cristal es recocido después de la deformacion para dar suficiente movi
lidad a las dislocaciones las cuales no s6lo deben deslizar sino que también deben tre-
par,

Supongamos que una serie de dislocaciones del mismo signo se encuentren alinea-
dos a intervalos regulares; el efecto total es producir una ligera desorientacién entre
las dos partes del cristal. El 4ngulo de desorientacién estd dado por

= b
5§ 2 @)

donde b es el vector de Burgers de-la dislocacién y h 1a distancia promedio entre dos
dislocaciones conservativas (Fig. 26). Si una sucesién de pequefios bloques est4n se-
paradas por tales paredes de dislocaciones esta estructura se dice que estd poligoni-
zada; el ndmero de dislocaciones en el interior de los blocks (0 subgranos) disminuye,
porque algunas de ellas se mueven a los bordes entre los sub-granos y otras se aniqui
lan con dislocaciones de signo opuesto, con lo que los blocks se hacen menos imperfec
tos,

En el caso de la Fig. 26 una serie de dislocaciones paralelas e idénticas producen
una rotacidn de los blocks adyacentes alrededor de un eje paralelo a las litheas de dis-
locaciones. Si las dislocaciones estdn suficientemente alejadas es posible contar su nd
mero por unidad de longitud marcdndolas con figuras de corrosién, Por otra parte, es
posible medir por rayos X la desorientacién angular entre los dos bloques, lo que ha
permitido verificar la férmula (1).

Es posible reproducir cualquier desorientacidén entre dos bloques adyacentes por
una distribucidn de varias series de liheas de dislocaciones que formen una super-red
plana regular, Tales distribuciones planas regulares se observan muy a menudo me -
diante la microscopia electrénica.

La poligonizacidn puede ser fina si los bloques son muy pequefios (menores de 1
micrén) o gruesa, en cuyo caso los bloques pueden alcanzar dimensiones de unas cuan
tas centenas de micrones, Los ''sublfmites' estdn constituidos por una columna de dis
locaciones separadas por porciones de cristal perfecto, las cuales unen continuamente
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los dos subgranos. Esto es posible solamente para pequefios dngulos de desorientacién
(menores de 1°), Los sub-bordes se distinguen claramente de los bordes que separan
dos granos con un gran gngulo de desorientacion. A lo largo de un borde, los dtomos
que pertenecen a las dos redes son excepcionales (Fig. 27). Pero se admite ahoraque
el fuerte desorden a lo largo de un borde estd restringido, aun para grandes desorien
taciones, a una o dos capas atémicas. La teoria del cemento amorfo (capa de Beilby)
entre granos, en la actualidad ha sido abandonada; ella no se ha verificado ni en el mo-
delo de burbujas de Bragg, ni en las imdgenes directas de los bordes obtenidos con el
microscopio de campo de Mtller,

El estado poligonizado puede detectarse por difraccién de Rayos X gracias a mé~
todos especialmente ideados para incrementar la sensibilidad de las técnicas usuales,
los cuales permiten observar muy pequefias desorientaciones angulares,

No es posible dar una descripcién detallada de los dispositivos experimentales m4s
usados, Nos limitaremos aqui’a indicarlos, haciendo referencia a la bibliografta en que
se detallan esos métodos, y a dar un ejemplo de sus aplicaciones:

(1) Diagramas de Laue focalizados: deteccién del estado poligonizado en metales
livianos, (A.Guinier, Radiocristallographie, Dunod 1964).

(2) Método de Schultz forma y orientacién relativa de los subgranos en la superfi-
cie de un cristal aun si es muy absorbente. (Radiocristallographie).

(3) Método de Weissmann: poligonizacién en granos de un sélido policristalino (C.
S. Barret. The Structure of Metals),

(4) Método de Berg-Barret; poligonizacién y perfeccion de los granos de un cris-
tal y un policristal ,(C. S, Barret. The Structure of Metals),

Como resultado del trabajo experimental en este campo es actualmente posible
descubir la "textura' de un cristal, esto es, el modo de distribucién de las dislocacio
nes: puede saberse si estdn agrupadas en sub-bordes de grano, dispersadas al azar o
también si ellas son muy pocas y se encuentran formando una red de Frank. Esta cla-
se de descripcion ha reemplazado ahora a la vieja y muy vaga nocidn de cristal mosal
co,

IV EVIDENCIA EXPERIMENTAL DE LOS DEFECTOS PUNTUALES

Mientras que las ltheas de dislocaciones y las fallas de apilamiento son directa-
mente observables en una gran variedad de muestras, no tenemos adn esta posibilidad
para los defectos puntuales, La principal razén por supuesto, es que el tamaiio atémico
de un defecto puntual estd por debajo del poder de resolucion del microscopio electré-
nico,.

Im4genes directas de las vacancias han sido obtenidas con el microscopio de cam-
po iénico de Mtiller. Sin embargo el uso de este instrumento es muy restringido dado
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el muy limitado ndmero de metales suceptibles de constituir muestras adecuadas;por
otra parte, sélo la capa superficial puede ser examinada, Sin embargo se obtuvo un
resultado interesante con el platino, En la imagen de la superficie de un cristal depia
tino cuyos 4tomos individuales son distinguibles, se presentan sitios vacantes cuando
el metal ha sido templado desde altas temperaturas (18000K), Removiendc progresiva
mente un ndmero conocido de capas atémicas y contando las vacancias observadas pu—-
do evaluarse la concentracidn de vacancias encontrdndose 6 x 10~4, lo cual eatd en ra
zonable acuerdo con otras medidas. Por el mismo método pudieron'verse'los inters-
ticiales producidos por irradiacién del tungstenc.

Otro método muy directo estd basado en la difusién de radiaci6n por defectos pun-
tuales. Un cristal perfecto no produce difusién fuera de las reflexiones de Bragg de la
red. Si los cristales contienen n vacancias aisladas, dispersas al azar, la teorfa dela
difraccién muestra que se produce con una intensidad difusion que es igual a n iy, sien-
do ig la intensidad difundida por un dtomo aislado. Este método ha sido utilizado con
neutrones cuya longitud de onda fué suficientemente larga como para hacer imposible
toda reflexidn de Bragg por cualquier plano reticular,

La energfa difundida por los defectos puntuales se toma de 1la energia del haz inci-
dente existiendo por lo tanto, una causa suplementaria de absorcién, Quiere decir que
las medidas de la absorcion del cristal con vacancias y un cristal similar sin vacancias
daria el ndmero de esos defectos. Las experiencias son sin embargo, muy delicadas
y solo es posible llevarlas a cabo con sdlidos que tienen muy bajo coeficiente de absor-
cién en el estado perfecto. Adem4s, se supone que las vacancias estdn aisladas, (no
hay divacancias, etc. ...). Se ha usado este método con éxito para determinar el nd-
mero de defectos puntuales en algunos sélidos irradiados tales como el grafito,

Hemos intentado en nuestro laboratorio, usar un método similar con rayos X en
lugar de neutrones. En este caso la difusién dehida a los defectos puntuales, aunque es
muy débil, pudo medirse con un aparato especial . Se ha encontrado hasta ahora que el
método da resultados interesantes con cristales irradiados pero no es lo suficientemen
te sensible como para detectar vacancias en concentraciones correspondientes a los es
tados de equilibrio (como en los metales templados). Por lo tanto se carece en la actua
lidad de un método realmente poderoso y directo para observar a los defectos puntuales
y en consecuencia el progreso de las teorias que involucran a esos defectos se relacio-
nan m4s o menos indirectamente a los métodos experimentales.

Vamos a examinar ahora los resultados experimentales mds importantes que dan
informacidn sin ambigtiedades acerca de los defectos puntuales:

1. Comparacién de pardmetro de red y de densidad:

La ereacién de n vacancias en un cristal corresponde a la remocidén de n dtomos
desde el interior hacia la superficie, produciendo asf un incremento de volumen nVg,
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donde V¢ es el volumen de la celda elemental (conteniendo un dtomo), Pero ocurre
una cierta relajacion de la red, y cada vacancia se constituye en un centro de con-
traccion isotrdpica de cierta magnitud Vx, y ast el volumen total estd reducido en
una cantidad n Vx con lo que el cambio total de volumen es:

AV=nV,-nVyg (2)

este cambio de volumen produce una variacién de la densidad o de cualquier dimen-
sién lineal del sélido L, supuesto isotrdpico.

AV _ 380L _n@e-vx) -Cy (1-Vx ) @)
NVo L N Ve Ve

Cv =—?¢ es la concentracién de vacancias. Pero en esta férmula, Vx es desconocido
y no es posible de determinarlo directamente. Afortunadamente la relajacion de 1a
red tiene un efecto fisico: cambia las dimensiones de las celdas. El pardmetro de
la red tal como se mide por difraccion de Rayos X es un valor promedio del interva
lo entre planos reticulares sobre todo el cristal, distorsionado por las vacancias,
Al mismo tiempo, este valor puede calcularse por la teorfa de la elasticidad, para
un medio homogéneo e isotrdpico sometidos a centros de presién equivalentes a las
vacancias, El resultado es simple, pero en nada obvio: el pardmetro medido a +fA a
(A a < 0)es el mismo que se mediria en el cristal de volumen N Ve, Si éste estu~
viera homogéneamente contraido en una magnitud igual a la contraccién de volumen
total debida a la relajacién alrededor de las n vacancias; es decir n Vx, Con lo que:

38 a _ -Ccvvx (4
a Ve

y la ecuacion (3) puede escribirse:

sAr _Cv + 34 a
L a

é cv = 3(AL - Aa) ()
L a

(aqurA LY 0 y Aa & 0).

Para intersticiales, un cdlculo similar conduce a la ecuacidn:

ci=-3 (AL - Aa) ®
L a

(pero aqu? DLY0 y Aa) 0)
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Por lo tanto, medidas simultdneas de las variaciones de las dimensiones macrog
cdpicas (o la densidadf’ ,ﬂ =+ 34L L. Y del pardmetro de red da la diferencia
entre las concentraciones dd vacancias e intersticiaies

3(AL -Aa)=- Cv-c; @
L a

En metales a alta temperatura, se sabe que no existen intersticiales, y ast'la
ecuacion (7) da el ndmerc de vacancias. Medidas muy ciudadosas y de alta precisidn
llevadas a cabo sobre diversos metales fcc (Fig. 28) mostraron gue el ndmero de va
cancias incrementa 2xponencialmente con la temperatura y se ha encontrado que la
energia de activacidn es igual a la energla de formacidn de los defectos retenidos en
metales por templado rdpido, Esto es una prueba de que las vacancias son los tnicos
defectos puntuales presentes en los metales templados. Para haluros de plata después
de irradiacidn se encontré que la cantidad Q__': « 4% o5 igual a 0,10 que significa
que el numero de vacancias es igual al ndmeTo de fhfersticiales (defectos de Frenkel)
pero en haluros alcalinos AL .. é..‘."_" )O , es decir, existe un exceso de vacarcias
({defectos de Schottky). o Ou

Estas experiencias son asi’muy importantes para establecer la existencia de
vacancias o defectos puntuales. Evidentemente, el fundamento del método involucra
un cdlculo tedrico que requiere ciertas hipdtesis tales como que las vacancias per-
manecen alsladas y no interfieren unas con otras y también que la teorfa de la elasti-
oidad es vdlida en escala atémica, adn si los desplazamientos de los 4tomos no son
muy pequefios comparados con las distancias interatémicas. Por otra parte, el ma-
terial debe ser adecuado para medidas de pardmetro de red de alta precisién,Sin em=

_bargo, pese a estas restricciones éste es el método experimental que da resultados
m4s directos y de mds simple interpretacién en términos de vacancias aisladas o in-
tersticiales, Como veremos enseguida, otros métodos son menos certeros.

2. Resistividad eléctrica de los metales.,

La resistividad de una red rigurosamente perfodica es nula. Ella estd originada
en la accidn de los defectos de 1a red sobr: el movimiento de los electrones portado-
res de la corriente. Los defectos mds importantes son las vibraciones térmicas de
los 4tomos, la energia de las cuales es proporcional a la temperatura absoluta , Asf,
la resistividad es groseramente proporcicnal a la temperatura absoluta, Pero cuando
los cristales contienen defectos, la resistividad tiende hacia un valor 'residual" a
00K . Para pequefias conceitraciones de defectos, se esperaque la resistividad residual
sea proporcional a la concentracién de defectos dado que las interferencias entre de-
fectos puntuales pueden ser despreciadas. Pero las medidas de resitividad residual
tienen sentido solamente si se conocen: 1) la naturaleza de los defectos puntuales pre-
gentes en la muestra; 2) el incremento en la resistividad por defecto y ésto solo puede
deteriminarse mediante c4lculos tedricos. Por ejemplo, para vacancias en cobre, la
resistividad por dento de vacancias ha sido evaluada por diferentes autores, La varia
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cidn de los resultados publicados es de 1,3 a 1,7/0-& sy da una idea de la cer-

teza de esta clase de cdlculos, Para intersticiales la divergencia €s mucho mayor
{de 1,3 a:10,5A 2 Cas), |

Las medidas de resistividad se usan muy comunmente en el estudio de defectos
puntuales porque ellas son simples, rdpidas y sensibles, Ademds, comparando mues
tras de la misma naturaleza con diferentes contenidos de defectos las medidas pue~
den hacerse muy precisas (Fig. 29). |

La interpretacion de medidas de resistividad se hace muy incierta si existen
clusters de vacancia, La naturaleza de esos clusters estd siempre indeterminada
y el rol respecto de los distintos tipos de clusters (bivacancias, trivacanclas eto )
estd aun en discusién,

3. Energia almacenada.

Si un cristal contiene vacancias su entalpfa se incrementa debido a la energta de
formacién de éstas la cual queda almacenada en el cristal imperfecto, Si las vacan-
cias est4n en exceso respecto de la concentracién de equilibrio y si, a una dada tem~
peratura pueden eliminarse durante este proceso se libera energia hasta que se al=-
canza el estado de equilibrio. Esta energia liberada puede medirse por métodos ca-
lorimétricos. Si sdlo existiera un tipo de defectos digamos, vacancias aisladas, el
ndmero de vacancias se deduce en forma muy precisa de la energia liberada ya que
la energia de formacidn de una vacancia estd bien conocida. Sin embargo esto su-
pone que las vacancias se eliminan simplemente por migracién de un ‘dtomo desde la
superficie, Muy a menudo, sin embargo, son posibles procesos mucho mds compli-
cados en los cuales pueden involucrar clustering, retencién por dislocacién, asocia
cién con otros defectos. Esos estados intermedios corresponden a la liberacidn de
una parte de la entalpia total, La evolucidn del calor detecta si hay fenémenos pero
es incapaz de identificarlos. Esta es la razon por la cual los métodos calorimétricos
son muy delicados de interpretar. Por otra parte se necesita un dispositivo experi-
mental muy complicado y las experiencias son dificiles de llevar a cabo correctamen
te.

4, Propiedades mecdnicas,

La influencia de defectos puntuales enlas propiedades mecdnicas es real y muchas
veces importante, pero las leyes que gobiernan sus relaciones no son conocidas pred1~
samente desde un punto de vista tedrico., Por esta razén, solo puede deducirse infor =
macidn cualitativa, a partir de las medidas de propiedades mecé4nicas.

5. Defectos puntuales en cristales iénicos.

Consideremos un cristal de cloruro de sodio constitufdo por una distribucién re-
gular alternada de iones Nat Cl~. Existen dos tipos posibles de vacancias de acuerdo
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al signo del i6n removido: si se remueve un i6n negativo el cristal inicialmente neu-
tro contiene una carga positiva +e en el lugar de la vacancia. Esto ez equivalente a
decir que la vacancia tiene una carga +e para vacancius de iones Cl~ y -& para vacan
cias de iones Nat, Estos defecios cargados pueden conduacir una corrienie si se apli
ca un campo eléctrico al cristal y en realidad, el concepto de vacancias ha sido intro
ducido para explicar 1a pequefia conductividad eléctrica de lo9 cristales i6nicos; jus~
tamente estas medidas de conductividad se usan para evaluar el nimero de vacancias,

Una vacancia con carga +¢ pusde atraer un electrdn perdido del cristal para cong
tituir un defecto neuiro llamado centro F formado por una vacancia de ién negativocon
un electrén ligado. Inversamente, una vacancia de i6n positivo puede asoclarse con un
agujero positive y dar un centro V. El electrdn de un centro F tiene diferentes niveles
de energia como un electrdn atémico y sus transiciones a un estado excitado correspon
den a la absorcién de un fotén: las longitudes de onda correspondientes estdn situadas
en el rango visible para el cloruro de sodio. Por lo tanto, los centros F producen una
coloracisn del cristal constituyendo asi’un centro de color, Las medidas de los coefi-
cientes de absorcidn en la banda F da el nimero de centros F presentes,

En realidad, existe una gran variedad de centros de color formados por la suce-
gién de una vacancia, un intersticial o grupo de vacancia o intersticiales con electro-
nes o agujeros positivos. El estudio de sus propiedades y sus modos de formacidn se
ha hecho una rama importante de la ffsica del estado sdlido.,

o 8% i



V. EVIDENCIA EXPERIMENTAL DE CLUSTERS DE DEFECTOS PUNTUALES

Un cluster de defectos puntuales depende de diversos pardmetros tales como
el ndmero de vacancias agregadas, el borde externo del agregado, etc. Los defec-
tos simples fueron introducidos a priori tedricamente, Es muy arbitrario, sin em-
bargo, introducir del mismo modo uno de los posibles complejos de defectos en lu~-
gar de otros. La eleccion de un dado tipo de complejo, requiere en general un mo-
tivo de orden experimental. Lamentablemente, en el caso de complejos formados
por un muy pequefio ndmero de vacancias, por ejemplo, existen pocas experiencias
decisivas que puedan probar su existencia. No existen, en el momento actual, ins-
trumentos con el poder de resolucidn deseable y los métodos indirectos son incapa-
ces de distinguir un tipo de complejo de otro. En consecuencia, toda consideracién
acerca de bivacancias, trivacancias, etc, son aUn muy inciertas,

Existe una interesante excepcion en el caso de los cristales iénicos, Se ha en-
contrado un centro de color en los haluros alcalinos, el centro M, que se presenta
como dos centros F, es decir se sugiere la asociacion de dos vacancias. Por otra
parte, las propiedades dpticas son, decididamente anisotrépicas: se ha demostrado
claramente que el centro M tiene un eje a 18 largo del eje (i10) del cristal. Todo
parece indicar pues que el centro M estd formado por dos vacancias de iones nega-
tivos vecinas a lo largo del eje [110].

Los clusters mds grandes pueden detectarse mediante la microscopia electrd-
nica observando la imagen producida por la distorsicn de la red alrededor del defec-
to. Ya hemos dado ejemplos de lazos de dislocaciones o plaquitas de intersticiales;
se han observado también microcavidades o burbujas de gas en cristales irradiados.

Cuando los defect%s existen en concentracidn suficiente, aun si ellos tienen un
tamafio no mayor de 10 A, pueden estudiarse mediante la difusién a pequefios dngu-
los de rayos X (DPA). No daremos aqui’las bases tedricas ni los detalles experimental -
les de este método, pero quisiéramos definir el tipo de problemas que pueden resol-
verse y los resultados que pueden alcanzarse,

La DPA estd producida por heterogeneidades de la densidad electrénica en una
dada muestra. Por lo tato,os huecos o cavidades son fdcilmente detectables no asf
los lazos de dislocaciones ya que excepto a lo largo de la lihea de dislocaciones, la
densidad de materia en el lazo es prdcticamente igual a la densidad dentro del cristal
no afectado. La difusién es mdxima a dngulo cero, es decir en la direccidn del haz
incidente, y decrece al aumentar el dngulo de difusién. Este decrecimiento es tanto
m4s rdpido cuanto m4s grande es el defecto. Por lo tanto, si el defecto es muy grande
el pico de DPA es tan estrecho que prgcticamente no puede observarse; ésto limita
la aplicabilidad del método a glysters de didmetros menores que unas pocas centenas
de A. Por otra parte, para clusters muy p2quefios (menores que 10 E) la intensidad
difundida es tan débil que resulta muy dificil observarla experimentalmente, También
por razones de intensidad, 1a DPA puede usarse solamente si el ndmero de defectos
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por unidad de volumen es suficientemente grande (por ejemplo, si esos defectos son
clusters de vacancias, es muy dificil obtener resultados concluyentes si la total de
vacancias es inferior a 0,1% y aun a 1%). El método se ha usado mds frecuentemen-
te con cristales irradiados que con cristales templados.

Suponiendo ahora que la DPA se mide con suficiente precisidn, la curva de in-
tensidad estd determinada por la difusidn promedio de todos los clusters presentes
en la muestra, Este promedio tiene un significado mds definide si la dispersion de
tamafios y de formas no son muy grandes. De todos los datos experimentales de DPA
pueden deducirse dos pardmetros: 1) El radio de giro que es la media cuadrdtica
de la distancia de todo punto del cluster a su centro; 2) el area total de los clusters
por unidad de volumen. Asi, los clusters pueden ser muy bien descriptos por DPA
y, a veces, mejor que por microscopia electrénica, Ademds, si los clusters tienen
una forma bien definida, (forma de disco o de aguja), y si tienen todos la misma o-
rientacion en la muestra, esta forma puede deducirse de la DPA observada.

Como ejemplo del uso de la DPA sefialaremos el estudio de las vacancias a-
glomeradas en metales templados y los clusters de vacancias y de intersticiales
de litio en cristales de fluoruro de litio irradiados con neutrones. En ambos casos
los clusters no habian sido previstos antes de su observacién.
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CAPITULO 1V

PERTURBACIONES HOMOGENEAS DE LA RED

Los defectos que hemos tratado hasta ahora eran defectos localizados. Es de-
cir, las regiones defectuosas se encontraban separadas por dominios de cristal per-
fecto. Tales defectos (dislocaciones, fallas de apilamiento o defectos puntuales),
est4n presentes en todo cristal en cantidades variables y nosotros hemos sefialado
cudn importante es el papel que desempefian en las propiedades fisicas de los sélidos,
Existe otro tipo de imperfeccién cristalina tal que las desviaciones de la periodicidad
rigurosa estdn distribuidas a través de toda la masa del cristal, Los dtomos estdn
desplazados de los nodos de la red o gtomos diferentes sustituyen a los dtomos nor-
males. Cada nodo de la red, en todo el cristal, es susceptible de ser afectado por el de
sorden (sea €ste de desplazamiento o de sustitucién), por lo que el desorden es esta-
disticamente homogéneo. Evidentemente, las irregularidades de la red pueden variar
en amplitud de un puntooa otro, pero esas variaciones son de muy corto alcance (di-
gamos inferiores a 100 A) mientras que los defectos localizados estdn separados por
distancias del orden del micrdn,

En los cristales reales los defectos localizados estdn superpuestos a las pertur
baciones de corto alcance. Esto significa que, lo que nosotros hemos considerado pre
viamente como regiones de cristal perfecto,en realidad corresponden a un cristal im-
perfecto también, pero sus imperfecciones no interfieren con las fuertes irregularida
des de los defectos localizados.

Revisaremos en este capitulo, los métodos experimentales que revelan y deter-
minan esos defectos de periodicidad y mostraremos las aplicaciones de los mismos
en algunos casos fisicamente importantes.

DEFINICION DE LAS PERTURBACIONES DE PRIMERA ESPECIE

El primer problema es encontrar una forma adecuada para definir cuantitativa-
mente las perturbaciones. Es posible distinguir dos clases de perturbaciones, la pri-
mera de las cuales sers discutida en este capitulo en base a un ejemplo de desorden
de desplazamiento.

Consideremos una red perfecta (Fig. 30) desplacemos los dtomos a partir de
sus posiciones tedricas, con un desplazimiento pequeno comparado con las distancias
interatémicas. Esta clase de imperfeccion estd caracterizada por la existencia en el
sélido de una red ideal promedio la cual, en todos los puntos, no difiere demasiado
de la red real, En otras palabras, la fluctuacién de las posiciones de los dtomos con-
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serva un orden de largo alcance, el cual, prdcticamente no es perturbade, En la
figura 30-b la distancia entre el enésimo vecino AnAy permanece adn aproximada-
nente igual a la distancia na y la fluctuacion (AgAy - na} tiene una amplitud que es
independiente de n.

Las imperfecciones de "segunda especie'|, que serdn tratadas en el dtlimo ca-
pitulo, contrariamente a las de primera especie, destruyen el orden de largo alcan-~
ce subsistiendo solamente un orden de corto aleance.,

Un ejemplo tipico de las perturbaciones de primera especie es la agitacion tér
mica de los dtomos, Cada dtomo vibra alrededor de un centro el cual se encuentra
rigurosamente en el nodo de la red ideal promedio Estadisticamente, las vibracio-
nes de todos los dtomos tienen la misma amplitud,

DETECCION EXPERIMENTAL DE PERTURBACIONES HOMOGENEAS

Nes interesaremos especialmente en los métodos de observacién directos que
den lz descripcién m4ds completa de las perturbaciones. El primer punto importante
a notar es que el microscopio electrénico, que condujo a los resultados m4s impor-
tantes concernientes a los defectos localizados, no puede ser utilizado en el caso
presente. Cada defecto localizado, en efecto, es visible en la micrograffa electrdni-
ca debido al contraste que existe entre las regiones de cristal perfecto y de cristal
imperfecto; pero cuando las pertur baciones estdn homogeneamente distribuidas en
el cristal no existe mds contraste y el poder de resolucién real del microscopio no
permite localizar o distinguir un dtomo entre sus vecinos inmediatos. Por ejemplo,
ninguna imagen de una ldmina cristalina indica la existencia de la agitacion térmica
de los dtomos, ni nada muestra si el cristal estd constituido por un metal puro o si
es una aleacidn homogénea.

La unica forma de conseguir informacidén acerca de la estructura atémica de
un cristal perturbado es la difraccién de rayos X o de neutrones (los electrones son
de uso mucho mds limitado). Sin embargo una dificultad ha sido ya sefialada en el
capitulo de introduccidén y €sta es que las pequeifias perturbaciones de un cristal re-
gular producen solamente efectos de segundo orden en el diagrama de difraccién de
la red periddica promedio. Esos efectos pueden calcularse en forma bastante com-~
pleta gracias a la teoria de la difraccién por redes cristalinas perturbadas. Dare-
mos, primeramente, los resultados generales de esa teorfa,

Recordemos brevemente los hechos esenciales de la difraccion por un cristal
perfecto. Si un monocristal perfectc recibe un haz de rayos X paralelos y monocro~
madticos, se produce un haz difractado para una orientacidn especiai del cristal: es~
ta corresponde al hecho gue un conjunto de planos reticulares forman con el haz inci-
dente exactamente el dngulo de Bragg © verificando la ecuacidén

2dsenb = A
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donde d es el espaciado reticular de los planos. Si tal condicién no se satisface, la
intensidad difundida es rigurosamente cero, El hecho que las interferencias anulen
completamente el haz difundido fuera de las reflexiones de Bragg es una consecuen-
cia directa de la disposicién regular de los dtomos. En consecuercia, el diagrama
de difraccién por un cristal perfecto consiste en manchas de difraccién (llamadas
manchas de Bragg o de Laue) que se destacan claramente del fondo del diagrama
(Fig. 31). Si la muestra es un polvo cristalino entre las lineas de difraccion (liheas
de Debye-Scherrer) no debe existir ningin tipo de intensidad de fondo. Prdcticamen-
te, sin embargo, éstono ocurre por dos razones:1)superpuesta ala"difusion coherente' que
da lugar a los efectos de interferencia, existe una "difusién incoherente" o difusién
de Compton lo cual depende solamente de la composicidn atémica del material y no
de su estructura. La longitud de onda que corresponde a esta difusién incoherente
es ligeramente distinta de la del haz incidente y de la radiacién coherente: la dife-
rencia sin embargo es demasiado pequefia como para permitir una separacién de
los dos tipos de difusién con unaparato normal*. Afortunadamente, en muchos casos
la difusién de Compton es débil, Ella puede calcularse exactamente usando los datos
de las tablas internacionales de cristalografia y sustraerlos de la intensidad medida.
2) Adem4ds del fondo inevitable de Compton, c6munmente en las cdmaras o en los di-
fract6metros se observa un fuerte fondo debido a 1a existencia de radiaciones difun-
didas pardsitas: el espectro continuo de la radiacién no monocrdmdtica incidente, la
difusién por el aire, la fluorescencia excitada en la muestra, las ranuras, etc. son
fuentes de radiacién indeseada. Esas intensidades pardsitas pueden eliminarse o,
por lo menos reducirse, gracias a Cdmaras de construccién especial, las cuales se
requieren para el estudio de las imperfecciones cristalinas.

Los efectos de las imperfecciones de la red sobre el diagrama de difraccidn
son de distinto tipo (Fig. 32).

1) La red promedio da un diagrama de difraccién normal por una red regular,
pero la intensidad de las lineas de difraccidn estd ligeramente reducida por las im-
perfecciones, El factor de reduccién es:

= B Sen2 9
L~ —xt
donde & es el dngulo de Bragg y B es proporcional a la media cuadrdtica de los des-
plazamientos de los dtomos. Esta expresién muestra que el efecto es mds marcado

* Warren ha demostrado, en un caso especial, de qué manera puede eliminarse
la difusidn de Compton y ha destacado las mejoras muy importantes que asi’ se
alcanzan en los diagramas de difraccidén por cuerpos amorfos,
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para las reflexiones correspondientes a grandes dngulos D (0 sea las dltimas liheas
en el diagrama).

2) Las lineas de difraccidn pueden, de acuerdo a la naturaleza de la red imper~
fecta permanecer nitidas como para una red no perturbada o bien aparecer ensancina-
das. Por ejemplo, el tamafio no infinito de los cristales es una perturbacién de la pe~
riodicidad, la cual es perfecta solamente si la red es infinita. Cristales muy pequefios
(dimensiones lineales inferiores a 500 ﬁ) dan lugar a liheas ensanchadas y el ancho
de la lihea es una medida f4cil del tamafio de los cristales. La distorsidn de les cris~
tales metdlicos debido al trabajado también ensancha las ltheas de difraccisn. Por el
contrario, la agitacién térmica o los desdrdenes en soluciones sdlidas no altera la
nitidez de las lineas de difraccién, La distincion entre los dos casos estd relacionada
al rango de correlacidn entre las perturbaciones de los ftomos.

3) Las perturbaciones producen una difusidn de débil intensidad fuera de las di~
recciones de reflexidn (la intensidad de esa difusion suele ser de 1073 a 1079 13 inten-
sidad de la reflexion de Bragg). El interés en las intensidades difusas deriva del he-
cho que ellas son caracteristicas de los defectos de periodicidad; dichss intensidades
estarian ausentes en una red perfecta. Es sin embargo, imposible deducir, en un caso
cualquiera, la estructura detallada de las imperfecciones a partir de la distribucién
de la intensidad difusa en el espacio. Ya se ha dicho que los rayos X no dan una ima-~
gen de la estructura, sino que la mdxima informacion que puede deducirse a través de
ellos es una visidn estadistica del entorno de un gtomo promediada sobre todos los 4-
tomos de la muestra. No debe esperarse, evidentemente, llegar a una descripcién de-
tallada del desorden en la red pero los datos alcanzables, bastan a menudo para defi-~
nir ese desorden . Esta es la razén por la cual las experiencias de difraccién son, en

algunos casos, suficientes para efectuar cdlculos tedricos de las propiedades fisicas
de la red perturbada. De todos modos ningun ot:"o método puede dar resultados m4s
directos,

No daremos aqui'la teoria general que relaciona los datos experimentales de la
intensidad difusa con los pardmetros estadisticos de desorden sino solamente los re-
sultados en dos ejemplos: la agitacién térmica y las transformaciones orden-desorden
en las aleaciones,

I VIBRACIONES TERMICAS, FONONES EN CRISTALES

Las vibraciones térmicas no pueden considerarse como un defecto excepcional
pues ellas existen en todos los cristales a todas las temperaturas. Sin embargo, se
trata de una perturbacion geométrica de la red y por lo tanto puede ser estudiada por
los métodos generales aualizados someramente en el pdrrafo procedente. Esas vibra-~

. ciones no solo son fundamentales para el entendimiento de las propiedades térmicas
de los sélidos, sino que desempeiian ademds un papel fundamental en numerosos fens.
menos. Ellas controlan la difusién y todas las reacciones en el estado sélido, de aquf
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su importancia en la quimica, en la mineralogia, en la metalurgia, etc. El esquema
continuamente usado en quimica y en fisica de la constitucidn atémica de 1a materia
debe ser completado por la idea de que los 4tomos estdn en perpetua agitacién, Esas
vibraciones incrementan con la temperatura y casi desaparecen a 0°K,

Existen algunos casos en los que esta perpetua agitacidn se observa directamen-
te en liquidos a través del movimiento browniano: una particula muy pequefia al sufrir
choques con moléculas méviles reciben un impulso irregularmente fluctuante, El mi-
croscopio de campo i6nico muestra imdgenes de dtomos de bario aislados sobre la
superficie de un metal y moviéndose continuamente, Sin embargo, en un sdhdo un
cristal en particular, las vibraciones de los 4tomos no son directamente percepubles
El fendmeno de difusién en sélidos puede entencerse solamente a través dellas vibra-
ciones de los 4tomos las cuales permiten el intercambio de lugares,

Los dtomos estdn vibrando alrededor de sus posiciones de equilibrio fijada en
los nodos de la red. Si la fuerza de restauracion eldstica es proporcional al desplaza~
miento, los dtomos se comportan como o sciladores armdnicos tridimensionales. La
energi’a vibracional del cristal simple que contiene N dtomos es igual a la energia de
un sistema de 3 N osciladores armdénicos unidimensionales. La evaluacién del valor
medio de la energia de este conjunto, que es el pardmetro fisico importante, es un
problema de mecdnica estadistica, pero la estadistica cldsica (Boltzman) conduce
a resultados completamente incorrectos. La primera aproximacidn exitosa fué la
teoria cudntica de Einstein basada en una hipétesis simplificativa: todos los stomos
vibran independientemente unos de otros; las frecuencias de vibracidn?(uw 2rY)
son idénticas dado que todos los dtomos tienen vecinos idénticos. La energia del os-
cilador estd4 cuantificada, y el quantum es h (o W)*, En estas condiciones la energia
del oscilador est4 dada por la férmula de Planck con la adicién del semi quantum re-
querido por la mecdnica cdantica:

£ =Aw o+ A )
A altas temperaturas h KT y la energia promedio tiende hacia kT: el

resultado de la teoria cudntica concuerda asi’ con el de la mecdnica cldsica ya al-
tas temperaturas la energia total del cristal es

E = 3NE ~ 3NKT

y el calor especifico
C,=dE = 3Nk

*f = h donde h es la constante de Planck
2T
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Si N representa el ndimero de Avogrado se encuentra que la capacidad calori-
fica atémica tiene el valor de 6 cal/9K/mol como lo prevé la ley de Dulong y Petit.
A bajas temperaturas, sin embargo, el calor especifico dE/AT decrece y tiende ha-
cia 0 para 09K; este resultado de la teorfa cudntica, que contradice al resultado cld-
sico (calor especifico independiente de T) fué la primera explicacidn al decrecimien
to observado del calor especifico. Ahora bien, aunque el comportamiento de la cur-
va experimental (Fig. 33) es similar al previsto teéricamente, existe una discrepan
cia definida a muy baja temperatura y no es posible ajustar el pardmetro v dela for
mula (1) de manera de hacerla coincidir con la curva experimental, En realidad la
teoria de Einstein predice un calor especifico para muy bajas temperaturas propor-
cional a @ “BOYKT mientras que en realidad el decrecimiento se hace de acuerdo a
la ley aproximada T3.

En los diagramuas de difraccién de rayos X la intensidad de las reflexiones, es-
pecialmente para altos indices, son siempre mds pequefias que las intensidades ted-
ricas haciéndose mds marcado el crecimiento al aumentar la temperatura. Este com
portamiento puede explicarse por las vibraciones térmicas y como ya se ha dicho,es
posible evaluar la amplitud de oscilacion promedio de los 4tomos, obteniéndose asi
la energia para una dada frecuencia. Si las medidas fueran suficientemente precisas
seria pues posible controlar la f6rmula de Einstein (1). Pero, especialmente a ba-
jas temperaturas no es posible poner en evidencia las pequefias discrepancias con
la teoria que se encuentran mediante determinaciones de calor especitico.

Damos a continuacién algunos valores para ilustrar el orden de magnitud del
prom%dio de la amplitud media de vigraciones a temperatura ambiente: para el Pb
0,27 A; Cu 0,14 A y para el diamente 0,07 A. Estas cifras muestran cudn impor-
tantes son las oscilaciones térmicas comparadas con las distancias interatémicas.
De acuerdo a la mecdnica cudntica, adn a 0°K los dtomos estdn en oscilacidn (ener-
gia del punto 0) y para los tres elementos considerados la amplitud media es de al-
rededor de 0, 07 2. La vibracién alrededor de un nodo de la red puede ser anisotré-
pica si el cristal es fuertemente anisotrdpico. Para el grafito los enlaces en los pla
nos de los hexdgonos de carbono son fuertes pero entre los sucesivos planos son dé-
biles. De esta manera las vibraciones normales a esos planos son mds grandes que
a lo largo de ellos.Las reflexiones de rayos X se reducen asi’en forma diferente por
la vibracidn térmica dependiendo del dngulo entre el plano reflector y los planos he-
xagonales. De esta manera puede medirse la anisotropia de vibracidn térmica.

El segundo hecho importante de la difraccién de rayos X es que las liheas o
manchas de difraccion no se ensanchan por la agitacién térmica, Aun a unas pocas
décimas de grado por debajo del punto de fusién las liheas permanecen tan nitidas
como a muy bajas temperaturas. Esto prueba que las oscilaciones térmicas aun si
ellas son de amplitudes grandes nunca destruyen el orden de largo alcance. Los cen-
tros de las oscilaciones est4dn, en el estado s6lido, rigurosamente ordenados, mient-
tras el sélido exista como tal. Esto muestra cudn fuerte es la accidn de.las fuerzas
interatémicas y sugiere que la hipé6tesis de la independencia de las vibraciones de
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dtomos vecinos puede no encontrarse justificada. En el punto de fusion, el orden

se destruye abrupta y completamente: para los cristales no existe una transicién

progresiva y gradual y de aqui’ derivan las discontinuidades de las propiedades fi-
sicas observadas en el punto de fusidn.

La tercera caracteristica del diagrama de difraccién de un cristal con agita~
cién térmica es la aparicién de difusién fuera de las reflexiones de Bragg, cuya in-
tensidad incrementa con la temperatura como debia esperarse. Si las vibraciones
atémicas son independientes, como fué supuesto en la teoria de Einstein, la inten-
sidad difusa que producen esas vibraciones se calcula f4cilmente, obteniéndose co-
mo resultado una intensidad que depende solamente del dngulo de difusién pero no
de la direccién respecto de los e]es cristalinos. La intensidad calculada aumenta
con el dngulo como (59""- 8)/A . Pero no es dsto lo que se observa. La intensi-
dad difusa muestra grandes vamaciones con la direccién. En particular, existen
médximos pronunciados en la vecindad de las reflexiones de Bragg; existen también
regiones de fuerte intensidad en las lineas que unen ciertos pares de manchas de
Bragg sobre el diagrama (Fig. 34). Estos hechos estdn en contradiccién con el mo-
delo de Einstein y prueban que los movimientos de dtomos vecinos no son indepen-
dientes, ‘sino que, estdn correlacionados por las interacciones entre los 4tomos.
Esta es la idea h4sica del concepto de ondas eldsticas en cristales. Trataremos,
primero esta teoria y volveremos después a las experiencias de difusién de rayos
X para mostrar la informacién acerca de las ondas eldsticas que de ella pueden ob
tenerse.

ONDAS ELASTICAS EN CRISTALES

Cuando una deformacidn se produce en un punto de un medio eldstico continuo

(por ejemplo, una cuerda), ella se propaga a través del medio en virtud de las
fuerzas eldsticas internas. Andlogamente, cuando un dtomo estd vibrando en un
cristal, esta vibracidn se propaga a través del cristal en virtud de las fuerzas in-
teratémicas. En cuanto el primer 4tomo ha sido desplazado, el dtomo vecino no

estd mds en equilibrio con el nodo de la red siendo por consiguiente también des-
plazado, y asi siguiendo. Por lo tanto el fendmeno elemental fundamental no es la
vibracién de un d4tomo aislado sino una onda armdnica que atraviesa todo el cris-
tal desplazando a todos los dtomos. Por esta razén, debemos empezar por estu-
diar las ondas armdnicas que pueden propagarse en el cristal.

Definamos precisamente, ante todo, qué es una onda eldstica. Los dtomos
del cristal estdn desplazados de sus nodos de la red en un vector ¥ el cual es una
funcién del tiempo t y de la posicidn de los dtomos.

Todos los 4tomos que en un dado tiempo t, se encuetran moviendo en la mis-
ma direccién, con el mismo valor del vector U estdn situados en una serie de pla-
nos de onda que son paralelos y equidistantes; el espaciado entre esos planos es la
longitud de onda A\ de la onda eldstica. El vector de longitud ZTT y direccidén
normal a los planos de onda es el vector de.onda

- 4] -



-

Los planos que corresponden a un dado desplazamiento ¥ se mueven con.
una cierta velocidad % . Todo dtomo cumple 12 misma oscilacién armdnica con
amplitud A y frecuencia *? (o pulsacién &) ), pero los dgtomos que ne se en-
cuentran en el mismo plano de onda estdn fuera de fase. Finalmente, si toma-~
mos un eje normal al plano de onda, las ondas estdn definidas por la ecuacidn:

utrtt,x) =?cosz‘ﬂ' {Qt—x_) 2)
-y AN
= A cos (Wt-K.x)
y la velocidad es

v= W ®)
K

- — - —
la onda es longitudinal si A es paraleloa Ky transversal si A es normal a K.

Si dos ondas de la misma amplitud y'ﬁ opuestos se suman,se obtiene una
onda estacionaria: todos los 4tomos vibran en fase pero con una amplitud que
varia sinusoidalmente con la longitud de onda:

— —
"'1'1"1 t, x) +?2 t,x) = A cos (b3t - Kx) + A cos (:0t+Kx).-.2:¢rcostcos Wt

Una cuerda el4stica en tensién entre dos puntos tiene modos discretosde
vibracién que corresponden a movimientos armdnicos estacionarios. En forma
andloga, en un block cristalino ciertas ondas corresponden a vibraciones esta-
cionarias estables que reciben el nombre de modos normales y estdn caracteri,
zadas por sus vectores de onda y sus amplitudes. Los modos normales dependen
del tamatfio del cristal que es arbitrario, pero los pardmetros arbitrarios desa-
parecen en todos los resultados que conciernen a una dada propiedad fisica del
cristal . Existe una diferencia esencial entre el medio continuo y el cristal hecho
de stomos discretos. En el cristal el nimero de modos normales es finito, y pa-
ra N gtomos en el cristal el nimero de modos normales es 3 N los cuales corres-
ponden a N vectores de onda. A cada vector le corresponde tres vibraciones con
tres direcciones de vectores de amplitud (aproximadamente, una longitudinal y otras
dos transversales). Las longitudes de onda de los modos normales varfan entre ta-
mafios macroscépicos del orden de las dimensiones del block cristalino hasta un va-
lor minimo que es del orden del pardmetro de la celda de la red, a. Es decir que
el vector de onda K tiene un valor mdximo del orden de s (~108 em™1y,

Cada modo normal con un cierto nimero de onda Kq tiene una frecuencia de-
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finida W q. Para longitudes de onda largas: N >» a,el cristal se comporta casi
como un medio continuo, es decir la velocidad de propagacién de las ondas elds-
ticas es exactamente la velocidad del sonido; pero para longitudes de onda mds

~cortas la discontinuidad atémica tiene como efecto producir una disminucién de
la velocidad al disminuir la longitud de onda. Si el vector de onda tiene su valor
m4ximo, la frecuencia = Kv tendrd también un valor mdximo, que es del orden
de 1012 ciclos/seg. lo cual es comparable a las frecuencias infrarrojas. La fre-
cuencia limite para las ondas eldsticas en el movimiento térmico es pues mucho
m4s alta que la frecuencia de las ondas excitadas mecdnica o electrénicamente
(ondas ultrasénicas o hipersonido) las cuales est4n limitadas a una frecuencia
del orden de 10° ciclos/seg.

En la hipétesis de vibraciones atémicas independientes, cualquier estado
vibracional es la superposicién de 3 N vibraciones de oscilacidn arménica. Ahora,
la vibracién de un dado dtomo del cristal puede ser visualizada como la superpo-
sicién del efecto en dicho gtomo de 3 N ondas eldsticas de amplitudes adecuadas
que constituyen los modos normales.

En una teoria rigurosa, la determinacién de los modos normales, y en par-
ticular las relaciones entre Wq y Kq es muy compleja. Debye ha formulado un
modelo simplificado en el cual se supone que las ondas correspondientes a un da-
do K son las mismas que en un medio continuo que tenga los mismos pardmetros
eldsticos que el cristal. Se introduce, sin embargo, en una frecuencia de corte

o tal que el ndmero de modos es igual a 3 N como ocurriria en el cristal. o
estd relacionada a la "temperatura de Debye' por la relacion

K@, =Hd , = hy,

En forma an4loga el movimiento del oscilador arménico, los modos de vi-
bracién estén cuantificados y la energia vibracional total de un modo es la misma
que la de un oscilador armdnico de la misma frecuencia: ( + %)-an donde n
es un entero. Ademds, la energia promedio de un modo de vibracién en el estado
de equilibrio térmico es la misma que la energia de un oscilador armdénico y estd
dado también por férmula (1).

El cuanto de energia para la vibracion eldstica de frecuenciawq esTWq,

exactamente como en la vibracién electromagnética de frecuencia Wel cuanto es

h W ese cuanto de energia eldstica se llame fondn, en analogia con los fotones de
radiacién electromagnética, y tiene también aspecto de particula con su energia
HAwiqy su impulsoﬁﬁz. La difusion de las ondas de rayos X (o electrdnicas) por on-
das eldsticas pueden ser tratadas pues como un problema de colisién entre fotones
(0 electrones) y fonones para los cuales valen las leyes de conservacién de energia
e impulso. Cuando la amplitud de un modo de vibracién aumenta la energia debe sal-
tar,al menos, en un cuanto W . Sila amplitud disminuye se dice que se ha perdi- -
do tn fondn o que un fonén es absorbido por la red.
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En la actualidad, esta teoria de las ondas eldsticas se usa generalmente en
todos los problemas que involucran las vibraciones térmicas v es importante dis-
cutir slgunas de las verificaciones experimentales mds divectas, La primera prue
ba es el cdlculo del calor especifico a baja temperatura. A alta temperatura no exis
te diferencia entre esta teorfa y la teoria de Einstein,pero como los modos tienen
un amplio espectro de frecuencia los fonones se excitan progresivamente, y asi'los
menos energéticos son excitados a menor temperatura. Por lo tanto el calor espe-
cifico es realmente distinto de cero a temperaturas en que €l es despreciable en la
teoria de Einstein. Puede explicarse, por lo tanto, el decrecimiento mds lento del
calor especiTico con la temperatura lo cual concuerda con lo observado experimen-
talmente. Cuantitativamente, adn en el simple modelo de Debye, el valor de la tem-
peratura de Debye puede encontrarse que estd en buen acuerdo con la experiencia,

La intensidad difusa de rayos X observada se interpreta convenientemente
desde el punto de vista de las ondas eldsticas y da informacién directa acerca de los
modos de vibracién. Esto se debe al hecho afortunado que, fijadas las direcciones
del haz monocromdtico incidente y la de los haces difundidos, sdlo intervienen tres
modos que tienen un vector de onda definido y la intensidad difundida es una funcién
calculable de las amplitudes de los modos. Adem4s, la energia del modo kT a al-
tas temperaturas) es conocida )finalmente, de la energia y de la amplitud se deter-
mina la frecuencia de la onda eldstica de una dada longitud de onda. Por lo tanto el
espectro de frecuencia se determina experimentalmente, TeSricamente este espec-
tro depende para una dada red,de las fuerzas interatémicas que son la causa de las
ondas eldsticas. La difusién de rayos X es un método experimental para determinar

esas constantes las cuales, aunque: son fundamentales en la dindmica de redes, no
estdn bien conocidas.

El mecanismo de difusién de los rayos X por ondas eldsticas puede explicarse
en un ejemplo esquemdtico. Consideremos un conjunto de planos reticulares pertur-
bados por una onda eldstica longitudinal, cuyo vector de onda es normal al plano e
igual a K = 277/1\ con M 3> (f . En un dado instantetoel desplazamiento de los pla
nos estd dado por la ecuacidn

& cos @it - Kx) (5)
donde & es la amplitud de esta onda,

La propsgacidn de la onda es muy lenta en comparacién con la velocidad de la
luz, por lo que la figura de difraccidn es la misma que si la perturbacion (5) fuera
fija. Los espaciados reticulares estdn modulados (Figura 35) con una periodicidad
la cual aparece asi’ como una superestructura, La red no perturbada refleja un haz
de longitud de onda ﬁ en ¢l dngulo de Bragg 9‘, tal que

2=2dsengo é 2 senBe = 1
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Si el cristal es perfecto,fuera del pico de Bragg la intensidad difundida es
rigurosamente nula. Los cdlculos de difraccidn muestran que en la red perturba-
da por la onda eldstica la reflexién principal en sigue existiendo (aunque lige-
ramente disminuida) y ademds aparecen dos picos satélites préximos a 9:.
en dngulos que dependen del periodo a través de las ecuaciones

4TT-sen9'= 2'".- 2 IV y4ﬂ-sen92.: 2 + 2T (6)
A d N A AN

Estos satélites constituyen la intensidad difusa para esta perturbacién muy
simple y sus posiciones definen la longitud de onda de la onda eldstica. Si la in-
tensidad se registra en funcidn de ¢ TTsen 9} /1,1;1 distancia de los picos a la

reflexién normal es 2% = K. La intensidad del pico es proporcional a
la amplitud de la onda E( si € = 0 1a red no estd ya perturbada y los satélites de-
saparecen). Si se agregan ahora otras zonas de perturbacién,los satélites corres-
pondientes a la primera permanecen invariables y otros satélites aparecen en 4n-
gulos diferentes. Esto significa que para un dado valor de 4!T 3‘?119, la dnica per-
turbacién efectiva tiene un vector de onda igual a A
U msem® Ty aesBe

Supongamos ahora que la intensidad difusa medida d¢ un fondo con;\'tlnuo co -
mo el que se muestra en la figura 35; para cualquier valor de Ir?‘"“"“8(:0I‘resl:)cmde
un valor de K a través de la ecuacién (6) y la intensidad difundida en esta posicién
es proporcional a la amplitud del componente de longitud de onda X en
la descomposicidn de la vibracién real de los dtomos. En este sentido puede decir-
se que la difusién de rayos X da directamente el mismo andlisis en modos de vibra-
cién que se usa en la teoria.

Hemos descripto el fendmeno de difusién como una interaccién de ondas de
rayos X con ondas eldsticas., Pudimos haber usado igualmente bien el lenguaje de
particulas, fotones y fonones. El fotén difundido era el resultante de la colisién
del fotén incidente con un fondn de la vibracién de la red. La relacién (6) deduci-
da a partir de la teoria ondulatoria expresa en realidad las leyes de la conserva-
cién de impulso. Adem4s, la energia del fotén difundido debe ser la suma de la
energin del fotén incidente m4s la energia del fonon pero en el caso de los rayos X
ésta dltima es completamente despreciable (la frecuencia de los rayos X es del
orden de 1019 mientras que la frecuencia de la onda eldstica es menor que 1012).
Asf que la frecuencia de la radiacién difundida es prdcticamente, pero no tedrica-
mente, la misma que la de la radiacién primaria.

La situacidén es completamente diferente para la difraccién de neutrones,
Las longitudes de onda de los neutrones y de los rayos X son del mismo orden de
magnitud pero para N = A4 X por ejemplo,la energia del fotén de rayos
X es de 1200eV, mientras que para los neutrones es del orden de 0,01 eV, En el
proceso de difusién, por lo tanto, los neutrones sufren un cambio considerable en
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su energia, o lo que es lo mismo, en si longitud de onda. Este cambio es suficien~
temente grande como para ser fdcilmente medido mediante un espectrémetro. Por

esta razdn el método de estudiar ondas eldsticas con neutrones es totaimente dife-

rente de los métodos de rayos X aunque el fendmeno de difraccién es el mismo ex-

cepto en el orden de magnitud de las variaciones de longitud de onda,

La geometria de la experiencia (direcciones de neutrones incidentes y difun-
didos y orientacién del cristal) determina el vector de onda del fondn responsable
de la difusion, Medidas de la diferencia de longitudes de onda entre los neutrones
incidentes y difundidos dan la frecuencia del fonén. El espectro de frecuencia se
determina asi’en forma mds precisa que con los rayos X, sin embargo, estas

experiencias son muy largas v delicadas y requieren un reactor muy poderoso como
fuente de neutrones.

Vemos pues que la teoria de las vibraciones y de las propiedades térmicas
de los sdlidos pueden ser verificadas por la experiencia. La difraccién de rayos X
y de neutrones permiten en efecto el estudio detallado de las ondas el4dsticas que
se propagan en el cristal. Ademds, la frecuencia de esas ondas es mayor que aqué-
llas que son posibles de excitar exteriormente en los sélidos.

Ha sido asi posible con esos métodos verificar la variacién de la velocidad
de propagacidn con la longitud de onda; este efecto es despreciable en el rango de
las ondas acuUsticas o ultrasénicas. Sin embargo, extrapolando la velocidad encon-
trada por difraccidn de rayos X para largas longitudes de onda se hallé exactamente
el valor de la velocidad del sonido, tal como ha sido determinado o calculado a par-
tir de coeficientes eldsticos medidos estadisticamente (Figura 36). Este acuerdo
es muy notable ya que liga a dos dominios completamente diferentes (difraccion
y elasticidad) y porque las cifras que se encuentran en coincidencia son el resulta-
do de medidas absolutas sin pardmetros arbitrarios. Tal acuerdo es sélo posible po
porque la teoria delas ondas eldsticas es una representacién adecuada de los hechos.

I ESTRUCTURA ATOMICA DE SOLUCIONES SOLIDAS

En una solucién sdlida los nodos homélogos de la red estdn ocupados por
4dtomos diferentes en lugar de un Unico tipo de gtomo, como en un cristal puro, Las
soluciones sélidas se encuentran principalmente en aleaciones metdlicas. A los e~
fectos de 1a simplicidad, vamos a considerar solamente soluciones sélidas binarias,

En un metal puro A (solvente), es posible, generalmente, introducir un se-
gundo metal B (soluto) y tener adn una unica fase (iiamada AB) que cristaliza con la
red de A siempre que la proporcién de B sea mds pequefia qee el "limite de solubi-
lidad" de B en A. En las diversas combinaciones de dos metales este limite pue-
de variar desde valores muy pequefios (B es prdcticamente insoluble en A) hasta pro
porciones considerables. En algunos sistemas metdlicos, la solucién sdlida se ob -
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tiene para cualquier concentracién de B y las soluciones sélidas forman una serie
continua desde A puro hasta B puro (ejemplo cobre-oro). Esto requiere que los
dos metales cristalicen con la misma red.

Pueden obtenerse también cristales idnicos mezclados por cristalizacién
simultdnea de dos cristales isomorfos (ejemplo, cloruro de sodio-bromuro de so-
dio). En este cristal mixto una sub-red est4 normalmente ocupada por un ién so-
dio solamente,como en los cristales: puI‘OS una segunda red por una mezcla
de iones bromuro o cloruro. El diagrama de difraccién de Rayos X de una solucién
s6lida aparece en primera aproximacion totalmente similar al diagrama del ele-
mento puro, Las liheas de difraccién son nitidas, y asi el pardmetro de red puede
determinarse con la misma precisién que para el elemento puro. La diferencia fun
damental que se encuentra es una ligera diferencia entre el pardmetro de la red
‘de la solucion sélida AB y el del elemento puro A. El pardmetro de la solucién sé-
lida es mds pequefio 0 mds grande segun que el radio atémico de B sea mds peque-
fio o m4s grande que el radio atémico de A, La diferencia es aproximadamente
proporcional a la concentracién de B (ley de Vegard).

En rigor, una solucién sélida no es un cristal periddico. Por lo tanto, de-
ben existir efectos de segundo orden en los diagramas de difraccién y ellos se ob-
servan,efectivamente,si los diagramas son tomados con suficiente cuidado (libres
de fondo pardsito, y sensibles a las débiles intensidades difractadas). Los defec-
tos de periodicidad son primariamente el resultado del desorden de sustitucién pe
ro también en muchos casos de desérdenes de desplazamiento, los cuales, frecuen-
temente, acompaiian al desorden de sustitucion; la presencia de 4tomos de soluto

que tienen diferentes propiedades (volumen, compresibilidad, fuerzas interatémi-
cas), distorsionan la red, Por ahora, sin embargo, vamos a despreciar estas dis-
torsiones y consideraremos que los dtomos se encuentran todos en los nodos de
una red perfecta de acuerdo a la geometria de ésta. Podemos describir la solucién
solida real en términos de un cristal promedio que tiene idénticos 4tomos ficticios
en todos los nodos, el factor de difusién de los cuales es el factor de difusién pro-
medio de las mezclas de A y B, es decir Cp fpo *Cpfp donde C, y Cp son las
.concentraciones atémicas (Cp +Cg =1). Por lo tanto en la solucién sélida todo
nodo estd caracterizado por una desviacion de este promedio: Ca(fpa-fp)si
el dtomo enelnodoes Ay -Cp (g4 - fp) siese d4tomo es un 4tomo B.

Nuestro primer objetivo es definir la forma de dxstrlbumdn de los 4tomos A
y B en los nodos de la red. Veremos primeramente que es lo que podemos obtener a
partir de las consideraciones teéricas y entonces mostraremos cémo el estudio de
las intensidades difusas de rayos X permiten determinar esta distribucién. Es éste,
uno de los problemas para los cuales las técnicas de rayos X son las thds adecuadas:
con ellas pueden obtenerse resultados precisos e importantes que no pueden alcan-
zarse por ningun otro medio.
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ESTADO DE EQUILIBRIO DE UNA SOLUCION SOLIDA BINARIA

Discutamos ante todo cuales son las condiciones para la existencia de una
solucidn sdlida. No es posible encontrar a priori e! limite de solubilidad de un
elemento en otro pero consideraciones generales muestran cudles sonlas condi-
ciones favorables para una alta solubilidad. La naturaleza del enlace de los 4tc-
mos con sus vecinos préximos debe ser la misma. Por ejemplo, un ién positivo
no puede ser sustituido por un i6n negativo: pero la sustitucién es particularmen-
te fdcil en cristales metdlicos dado que su cohesién es debida a la unién de los
electrones de valencia y los dtomos no estdn ligados por enlaces directos.Para
quelaredresista a la sustitucién de un i6n metdlico por otro, ésta no debe crear
distorsiones geométricas demasiado grandes. Esta es la justificacién de la re-
gla de Hume-Rothery: ""Una solucidn sdlida con un gran rango de concentracién
es solamente posible si la diferencia relativa de los radios es menor que un 15%".
Ademds, la solubilidad sélida es mds probable si ambos dtomos tiene la misma
valencia, de manera que la sustitucién no cambie el nimero total de electrones
metdlicos. Entre los sistemas que verifican esas condiciones algunos dan solu-
ciones sdlidas continuas,

Consideremos un sistema AB el cual de acuerdo a las condiciones preceden -
tes es favorable para la formacién de soluciones sélidas y supongamos que los 4~
tomos A y B estdn distribuidos en los nodos de una red regular, Queremos abo-
carnos al problema de encontrar el modo de distribucién que corresponde al equi-
librio. Evidentemene, una cantidad que desempefia un papel importante en la de-
terminacién de este equilibrio es la energia de cohesion la cual es funcién del mo-
do de distribucion de A y B, pero es imposible calcular esa energia para un dado
agregado de dtomos sin hacer aproximaciones. Una aproximacidn cruda que, sin
embargo, ha dado resultados exitosos en muchos problemas, consiste en conside-
rar solamente la interaccidn entre vecinos inmediatos despreciando toda interac-
cién entre pares de dtomos mds distantes, Se admite, ademds que la energia poten-
cial de dos 4tomos dados (es decir, el trabajo que debe entregarse para incremen-
tar su distancia hasta el infinito) depende solamente de la distancia entre ellos y
que es la misma en cualquier entorno. En redes metalicas tipicas (fcc, bee, hep).
los primeros vecinos se encuentran a la misma distancia (los dtomos estdn en
contacto), por lo tanto la energia de un par depende solamente de la naturaleza
de los dos dtomos.



Para la solucién sé6lida AB existen tres clases de pares, AA, BB, AB,
y asi existen tres valores posibles de la energla de interaccion entre vecinos

VAA 5 VAB Yy VBB.

En esta teoria simple, la energia total del agregado es la suma de las
energias de todos los pares en tres vecinos inmediatos. Si existen Ny 4, NAB’
Npgp pares de cada tipo respectivamente resulta:

U = NpapVaa*NapVap * N Vpp

Para un dado agregado de itomos A y B situados en los nodos de la red,
la Gnica forma de cambiar la distribucién de los dtomos es intercambiar dos 4-
tomos A y B. Esta operacién cambia el nimero de pares de cada clase y asl
modifica la energia U . Puede demostrarse que en cualquier caso la varia-
cibn /A U es un miltiplo entero de la cantidad:

Tl ZVAB_ (VAA-f VBB)

Resulta asi, comparando la energia de diferentes distribuciones de 4to-
mos, que la energia de los pares interviene solamente por su combinacién v,
la cual representa el doble de la diferencia entre la energfa del par con dtomos
distintos y el promedio de la energia de los pares con dtomos iguales. El signo
de v es un factor decisivo para la estabilidad de la solucién sélida.

1) Si v es positivo la energia del sistema se reduce si el nimero de pares
iguales se reduce, esto puede ser realizado por la segregacién de dtomos A por

una parte, y 4tomos B por otra parte en el cristal. Por lo tanto en este caso una
solucién sélida homogénea resulta menos estable que la mezcla de dos fases: una
consistente de A puro o al menos muy rico en A v el otro de B puro o por lo me-
nos muy rico en B, Vamos a considerar este caso més adelante .

2) Si v es negativo la formacién de pares AB decrece la energia de manera
que existe una tendencia de los dtomos A y B a distribuirse alternadamente y por
lo tanto a formar una solucién sélida homogénea la cual esti ordenada como con-
secuencia de la alternacién regular de las dos clases de dtomos. Este, es el caso
que vamos a estudiar ahora en méis detalle para mostrar c6mo puede predecirse
la distribucién atémica en equilibrio gracias a una teoria simple.

TRANSFORMACIONES ORDEN-DESORDEN

Hasta ahora hemos considerado a las soluciones sélidas como desordenadas.
Pero si existe una relacién simple entre los dos componentes tal como AB, AgB
es posible distribuir los 4tomos en "orden" y construir asf un cristal perfectamen-
te periédico que continfia siendo una solucién sélida. Por ejemplo, en una distribu-
cién unidimensional equiatémica de dtomos AB el estado ordenado es la secuencia
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ABABAR... la celda elemental de la red ordenada es dos veces la celda de la
red desordenada: se trata de una super-red o, como la llamaremos corriente-
mente, superestructura,

En los diagramas de difraccién de las superestruciuras se encuentran
1) las mismas lineas de difraccion que para la red desordenada; 2) nuevas 1{~
neas llamadas lineas de superestructura que son caracteristicas de esa super-
estructura. Por ejemplo para la cadena iineal ABAB..., 1as lineas de super-
estructura se encuentran justo en la mitad de dos ‘ineas normales correspon-
diendo al periodo 2a en lugar de a (Fig. 41). Scluciones sélidas ordenadas han
sido ohservadas en muchas aleaciones tales como CugAu, CuZn, ete. En todos
los casos la forma ordenada es estable a bajas temperaturas y desaparece ca-
lentando a una temperatura bien definida llamada temperatura critica Tc. A es-
tas temperaturas se observan cambios bruscos en muchas propiedades flsicas
de la aleacién,

Ahora bien, los estados ordenados y desordenados son dos casos extremos
pero pueden imaginarse grados de orden intermedio. Tomemos el ejemplo de 1a
solucién sélida CuZn: su red es hee y en el estado ordenado los dtomos de cobre
se situan en los vértices del cubo formando entre ellos una red ctbica simple
(red 1); los dtomos de zinc por su parte se ubican en el centro de las celdas for-
mando entre ellos una segunda red clbica simple (red 2); un cristal conteniendo
N 4dtomos de cobre y N dtomos de zinc serd parcialmente ordenada si en la red 1

no existen N dtomos de cobre sino solamente un cierto nimero R; los N-R dtomos
de cobre restantes se encontrarian entonces en posiciones "erradas' en la red 2,
El grado de orden se especifica mediante el pardmetro de orden de largo alcance
que se define como:

Z . R-(N-R) = 2R -N
N N

Z = 0 para el estado desordenado ya que R = N : Z 1 para el orden perfecto

pues R = N. En todos los casos resulta 0 ¢Z & 1 gracias a una eleccién convenien-

te en el cristal de la red tomada como red 1, J puede determinarse experimentalmen-
a partir de los diagramas de difraccién midiendo la relaci6én de intensidades

de una lfnea de superestructura y de una linea normal. Se ha encontrado para alea-
ciones en equilibrio q,uez = 1 a bajas temperaturas y permanece muy préoximo a

1 hasta la vecindad de Tc; en Tc cae abruptamente a 0 y continGa siendo nulo por
encima de Tec.

Surge ahora la pregunta, porqué la transicién entre el orden y el desorden
es tan abrupta ? este hecho peede explicarse por una teoria eproxzimada simple
(Bragg-Williams). Consideremos nuevamente el ejemplo del CuZn. En el estado
ordenado existen solamente dtomos Cu con itomos de Zn como vecinos inmediatos,
y dado que en esta aleacion

¥ =2 2 VCuZn - (UCuCu +VZnZn)

« Bl =



es negativo, cualquier estado desordenado tiene una mayor energia U + A v.

A una dada temperatura el estado de equilibrio es aquél en que es minima la ener-
gia libre, F = U - TS. Ahora bien, la entropfa S es una medida del desorden del
sistema. A partir de 0 en el estado ordenado, S crece con el desorden y puede e-
valuarse rigurosamente como una funcién de 2. , el parametro de orden de lar-
go alcance -AU también puede ser calculada para un dado valor de & pero el
célculo requiere hipétesis simplificativa; en la teoria més simple (Bragg.Williams)
QU es proporcional a (1 - £“). Es posible determinar asf, a cualquier tempera-
tura, el valor de ¥ que hace minima a F. El resultado (Fig. 38) es una curva
que concuerda bien con los datos experimentales ya que muestra el decrecimiento
abrupto caracteristico, justo en la temperatura critica, la cual se encuentra re-
lacionada al pardmetro v ( Tc = -2v/k) . Este comportamiento del parimetro de
orden de largo alcance con la temperatura es caracteristico de un fenémeno "coo-
perativo', A baja temperatura cuando la solucién sélida es ordenada el intercambio
de dtomos A y B requiere la energia v, pero esta energia se hace més pequefia cuan
do la red est4d desordenada y se hace 0 para el desorden completo.

Esto puede verificarse sobre una red lineal equiatémica. (Fig. 39). Por lo
tanto es diffcil empezar a destruir el orden, pero una vez que el proceso de desor-
den ha empezado se hace mis y méis ficil. Cada paso disminuye la energia necesa-
ria para cumplir el siguiente. La velocidad del proceso se acelera hasta la "catds-
trofe''. Esto es lo que se llama un fenémeno cooperativo y de los cuales se encuen-
tran muchos ejemplos en la fisica del estado sélido (por ejemplo el punto de Curie
en el ferromagnetismo, ferroelectricidad, etc.).

ORDEN DE CORTO ALCANCE EN SOLUCIONES SOLIDAS DESORDENADAS

Hemos definido ya el dominio de existencia de una solucién sélida desordenada,
ante todo, por las condiciones impuestas a las relaciones entre los 4tomos mezcla-
dos y después, para un dado sistema, por la temperatura la cual debe ser mayor que
la tem peratura critica. Sin embargo, pueden existir soluciones s6lidas desordenadas
a la temperatura ambiente en equilibrio metaestable cuando ellas fueron templadas
rdpidamente a partir del dominio de equilibrio y la reaccién de ordenamiento no ha
tenido tiempo de llevarse a cabo.

Nuestro principal problema es la descripcién de la distribucién no periédica
de dtomos en soluciones sélidas desordenadas. En este sentido vamos a introducir
nuevos parimetros. Es evidente que muchas distribuciones distintas pueden corres-
ponder al mismo valor 0 del pardmetro de orden de largo alcance. Para los dos e~
jemplos de cadenas lineales AB representados en la Fig. 40 el parametro de largo
alcance es exactamente 0, sin embargo, una es muy desordenada y la otra estd he-
cha de dos partes bien ordenadas unidas por una Gnica "falla". Lo que es distinto
en esos dos casos es el nimero de pares desiguales de vecinos inmediatos o dicho
de otra manera del orden que existe en la vecindad de cada 4tomo.
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Considercmos en una red uno de sus vectores *m v todos los pares de 4to-
mos separados por un vector igual a Xm El pardmetro de orden de corto aleance
O m deber4 escribir la estadfstica de 1a naturaleza de esos dtomos. Analicemos
€808 pares empezando por un 4tomo B y sea T 1a proporci6n de los pares con
un 4tomo A en su extremo '

Q( B £ nBA
m - T

Ca

Si el desorden es completo 1a proporcién npa €s exactamente la concentra-
cién de A,Cp, entonces 0( m = 0. Enla red ordenada ©{ tiene un valor méxi-
mo o{o y en estados intermedios varia de 0 a0, Por ejemplo en la red lineal
equiatémica Cp = 4; Q(m =1-2n,,y &, =-1 dado que ng, =1 en el estado
ordenado. Todos los vectores de la red que son equivalentes por simetria condu-
cen al mismo pardmetro de orden de corto alcance: Por ejemplo en la red fec
los pares méis préximos (12 por 4tomo); otro parimetro esta relacionado a los
segundos vecinos, luego a los terceros vecinos, etc. pero ya que no existe or-
den de largo alcance, a medida que la distancia entre los dtomos excede unos po-
cos espaciados interatémicos la naturaleza de los pares es pricticamente la mis-
ma como en una aleacién completamente desordenada y entonces ¢ _ = 0. Exis-
ten asi solamente pocos pardmetros correspondientes 5 pequedias diQEancias en-
tre pares, que son distintos de 0. Pero ellos son suficientes para dar una visién
estadistica de la distribucién atémica en el volumen que rodea a un dtomo cual -
quiera cuando ocurren desviaciones notables de una distribucién perfectamente
al azar.

Las intensidades difusas de rayos X que son caracteristicas del d.sorden
del cristal pueden calcularse completamente a partir de los pardmetros de orden
de corto alcance; inversamente, un conocimiento preciso y completo de esas in-
tensidades, obtenible experimentalmente, permite determinar todo el coniunto
de paridmetros de orden de corto alcance. Cuando un desorden de desplazamiento
estd asociado con el desorden de sustitucién las intensidades difusas varfan y la
interpretacién de los diagramas es complicada; sin embargo, recientes progresos
hacen posibles separar los efectos de desplazamiento y de sustitucién, Por lo tan-
to, los rayos X dan una medida cuantitativa del grado de orden de una soluciéns sé-
lida.

HNustraremos estos resultados, que fueron dados aqui sin demostracién, me-
diante un simple ejemplo del que nos hemos servido ya varias veces: la cadena li-
neal equiatémica (Fig. 41). Ante todo, hay que destacar que las reflexiones de Bragg
no son sensibles al grado de orden y ésto es una propiedad general. Considerare-
mos ahora solamente los paridmetrcs de orden de corto alcance correspondientes a
los vecinos inmediatos. En el caso de la cadena lineal todos los parimetros de orden
de corto alcance son funciones calculables de o( 1 solamente (esto no es cierto para
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redes cristalinas tridimensionales). Si el desorden es compie_toO( 1=0);1a
intensidad difusa fuera de las reflexiones de Bragg es uniforme (en realidad
ella decrece con el 4ngulo de difusién ya que los factores atémicos decrecen
al aumentar dicho 4ngulo). Cuando existe una ligera tendencia hacia el orden
‘de corto alcance, es decir cuando existe mas del 50% de pares AB, el fondo
aparece modulado y muestra miximos muy débiles y ensanchados entre las
reflexiones de Bragg: éstos se presehtan exactamente en las posiciones que
tendrian las lineas de superestructura si la cadena estuviera completamente
ordenada., Esos miximos se hacen mis agudos y mas intensos a medida que
ol 1 crece; hasta concluir en las lineas de superestructuras. Se puede asf,
muy simplemente, dar una interpretacién cualitativa de la intensidad difun-
dida por soluciones sélidas desordenadas; medidas cuidadosas de los méaxi-
mos difusos conducen a una evaluacidén cuantitativa del grado de orden.

- LOS DOMINIOS ANTIFASE

Cuando los parametros de orden de corto alcance tienen valores no
muy alejados de sus valores méximos, la distribucién de pares de dtomos
es semejante a la que se tendria si el cristal fuera ordenado; en otras pala-
bras, la solucién sblida consiste en dominios ordenados separados por fallas,
Usando nuevamente como ejemplo la red lineal AB la Fig. 42 muestra la es-
tructura de una solucién sélida casi ordenada (pero sin orden de largo alcan-
ce). Los dominios tienen idéntica estructura pero ellos estdn "'fuera de fase'':
de un dominio se pasa al siguiente por una traslacién de un semiperiodo de
la superestructura. La aleacién CugAu tiene una red clbica de caras centra-
das (Fig. 43). La celda cibica contiene 4 4tomos, 1 de Auy 3 de Cu, A par-
tir de un 4tomo Au como punto de partida puede construirse todo el cristal.
ordenado. Pero este 4tomo Au puede ser ubicado arhitrariamente en uno de
los cuatro sitios no equivalentes en la celda. Por lo tanto existen 4 dominios
"fuera de fase" (o antifase) posibles.

Los paridmetros de orden de corto alcance dan solamente el nimero
promedio de fallas pero no dan informacién directa acerca de su distribucién,
es decir el tamafio y forma de los dominios ordenados. Ese dato seria sufi-
ciente si los dominios fueran muy irregulares. Sin embargo, en algunos ca-
sos los dominios pueden tener una forma muy particular y asi su descripcién
constituye la definicién méds fructifera del estado de orden de la solucién s6-
lida, /

Se ha encontrado que existen, en algunos sistemas, un estado inter -
medio que es el estado de equilbrio en un estrecho rango de temperaturas
justo por debajo de la temperatura critica de desorden ., Este estado estd for-
mado por una distribucién regular de dominios antifase alternados. Un ejem-
plo notable es el observado en la aleacién Cu-Au, En su forma ordenada, 100
planos de Cu y Au se alternan pero en una dada red para un conjunto de 100
planos, existen dos posibles dominios antifases (Fig. 44). Los diagramas de
difraccién muestran que esos dominios forman ldminas de espesor uniforme,
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El espesor es del orden de 5 distancias interatémicas y varia con la temperatura

la composicién exacta de la aleacién, pudiendo existir en cada una de ellas un nfi~
mero no entero de celdas unidades. Esos dominios antifase son también claramen
te visibles en las micrografias electrénicas. La disiribucién regular de dominios
antifase puede ser mucho mas compleja con una periodicidad bidimensional (AuMn).
Cuando el equilibrio real se alcanza después de un recocido muy largo en el rango
de temperatura de estabilidad, la estructura antifase es perfectamente periédica
pero con periodos muy largos (del orden de 10 veces el periodo de un cristal desor~
denado). Es posible observar estructuras antifase menos regulares cuando éstas

no constituyen un estado de verdadero equilibrio.

De esta manera las observaciones experimentales han mostrado la exis-
tencia de estructuras que eran de una complejidad incsperada y hasta ahora las ra-
zones tedricas para su existencia no son claras. Parece que las teorias simples
fallan en dar cuenta de estos largos periodos porque ellas sélo consideran las in-
teracciones de los vecinos inmediatos. Sin embargo, es de suponer que la presen-
cia de largos periodcs es un fendmeno frecuente en los cristales y especialmente
en las estructuras metdlicas: el significado profundo de ellas permanece aéin como
un problema no resuvelto,

Vemos asi un nuevo ejemplo de la propiedad de los defectos que fué pues-
ta en evidencia también para las dislocaciones. Cuando un cristal contiene defec-
tos en proporciones no demasiado grandes (este caso los bordes entre dominios an-
tifase) ellos tienden a ordenarse entre si dando una nueva estructura periodica en
una escala mayor.

SEGREGACION EN ALEACIONES

Consideremos un sistema de dos elementos A y B en el cual la relacién
de los radios atémicos o las propiedades electrénicas admiten la solubilidad s6-
lida; supondremos que el parimetrov = 2 Vag - Van + VBB) ahora es positivo;
ésto significa que el ndmero de pares mixtos tiende a segregar en dos fases. En
general, las dos fases no son A y B puros sino dos soluciones sélidas, una rica
en A y la otra rica en B. La introduccién de B en la matrizde A aumenta la entro.
pia y la energia interna, pero cuando la temperatura no es demasiado ifaja, el mi-
nimo de energia libre corresponde a soluciones que contienen algunos atomos d.e
soluto. Esto muestra cuan dificil es preparar elementos muy puros: cualquier im-
pureza que entre en contacto con ellos tiende espontineamente a formar una solu-

cién sdlida.
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Para esta clase de sistemas por lo tanto, el equilibrio corresponde
a una mezcla de una solucién sélida AB y una segunda fase, cuya naturaleza
no seri considerada aqui. El limite de solubilidad de B en A generalmente
incrementa con la temperatura lo cual puede explicarse ficilmente. Cuando
se incrementa la proporcién de B la energia interna aumenta pero también
aumenta la entropfa y cuando T es suficientemente grande el término negati-
vo de S compensa el incremento de U, En estas condiciones cuando la tempe-
ratura aumenta, la solucién puede ser estable con un incremento en la can-
tidad de B. Desde un punto de vista estructural, puede decirse que a altas
temperaturas las vibraciones de los 4tomos son mis importantes y que és-
tas incrementando el desorden de la red, la capacitan para aceptar las ten-
siones producidas por la introduccién de méds 4tomos extrafios,

ESTRUCTURAS DE SOLUCIONES SOLIDAS SOBRESATURADAS

Consideremos una solucién sélida AB en su dominio de equilibrio,
es decir, a una temperatura en la cual una proporcién de B es menor que
el limite de solubilidad (Fig. 45). Ahora mediante un templado rdpido se
lleva la aleacién a una temperatura baja en la regién del diagrama de equi-
librio en que existen dos fases: el estado de energia minimo para esta com-
posicién Cp es una mezcla de una solucién saturada méis pobre en B que la
aleacién y de una fase rica en ese componente, Asf, para alcanzar el nuevo
estado de equilibrio, a baja temperatura (por ejemplo, a temperatura ambien
te): l1a solucién sélida debe '"'precipitar' formindose granos del precipitado
de la segunda fase en una matriz empobrecida en B, Este es exactamente el
comportamiento de la solucién liquida sobresaturada cuando cristaliza. En
muchos casos sin embargo, este proceso de precipitacién en la solucién sé-
lida que, termodinimicamente debiera esperarse no puede llevarse a cabo
debido a que no hay mecanismos atémicos posibles para la transformacién por
las siguientes razones:

1) El cambio de la composicién de la matriz involucra la difusién de
4dtomos B fuera de la matriz y su agrupacién en los granos de precipitado;

si la temperatura es baja las velocidades de difusién son muy pequefias asi
que los grianulos deben ser muy pequefios o de lo contrario el tiempo de cre-
cimiento seria excesivamente largo;

2) El precipitado tiene generalmente una red completamente distinta

de 1a red de la matriz y cuando un grano esti embebido en ella existe un des-
orden entre las dos redes; los d4tomos a lo largo de la interfase estdn asi en
una posicién anémala con la que tienen una energia mayor que la normal; és-
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ta es la energfa superficial de los granos de la matriz, De esta manera, la
formacién de un grano de precipitado tiene dos efectos sobre la energia de
la red: a) la energia interna se reduce proporcionalmente a su volumen. Pa-
ra una esfera de radio r esta reduccién es

Kl g"— TT- 1'3

pero se crea también una erergia interfacial proporcional a su superficie:
K, 4 YU r2, y el balance total de energia es

2 - 2
Av- -k 2T B ke TUATT Ky ~Kar)

A U es positivo si es menor que un cierto radio critico rg =3 Ko/K; .Por

lo tanto, la creacién de pequefios granos incrementa la energia total de la so-
lucién sélida y solamente existe una ganancia de energia si los granos crecen
més alld del radio eritico. Finalmente, los granocs son muy grandes y la ener-
gia superficial es despreciable respecto de la ganancia de energia en el volu-
men total de los granos. Pero la nucleacién, es decir la formacién de un gra-
no de radio igual a r, que puede crecer espontineamente €s un proceso que
debe ser activado por la Gnica fuente de energia lisponible: las vibraciones tér-
micas. En conclusién, la nucleacién de precipitados, es decir, la verdadera
precipitacién,puede no ser posible a temperaturs ambiente excepto si la nuclea-
cién estd facilitada por condiciones locales excepcionales. Por ejemplo, a lo
largo de limites de grano, o de lineas de dislocaciones, el desorden de la red
va a causar una reduccién suficiente de la energia interfacial v en consecuen-
cia de la energia de activacién necesaria para la nucleacién. Encontramos asf
que las soluciones sélidas sobresaturadas mantenidas a bajas temperaturas
pueden no llegar espontdneamente al estado de equilibrio normal.

Para tomar un ejemplo especifico consideremos la aleacién Al 4% Cu
que es homogénea por encima de 420°C . El estado de equilibrio a temperaiura
ambiente consiste de dos fases, una solucién sélida Al 0,2% Cu y un precipita-
do de composicién aproximada Al,Cu (llamado fase © ). Después deltemplado
a temperatura ambiente la aleacién no precipita, pero si ella sufre un recocido
a 3000Q1a fase © precipita . Sin embargo, si el recocido se lleva a cabo sola-
mente a 200°C se observa otra forma de precipitado (llamado 8'); su composi-
cién es la misma que la del precipitado normal pero la estructura cristalina
tiene fuertes relaciones con la estructura de la solucién sélida; en ambos cris-
tales existen granos atémicos casi idénticos. De esta manera una plaquita de
esta fase puede estar embebida en la matriz sin desorden sobre sus caras mas
extendidas y en consecuencia la energia interfacial es pequefia, La forma ©* de
precipitado puede nuclear asi a temperaturas en las cuales la forma normal no
puede hacerlo.

Sin embargo, la estructura sobresaturada inestable no permanece in-
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variada a temperatura ambiente ya gue lag propledades fisicas de la aleacibn
varfan, Los cambios més notables son ohsevrvados en la dureza y en la resis-
tencia mecénica, las cuales incrementan esponténeamente en el curso del tiem-
po; éste es el fendmeno de endurecimiento por euvej-cimiento (age hardening)
que es de primordial importancia en la metalurgia ce las aleaciones livianas.

El fendmeno estructural gue produce: esos cambios de propieda-
des es la pre-precipitacion,

PRE-PRECIPITACION

A temperaturas tales en las que ningln precipitado puede nuclear
los idtomos disueltos en exceso no permanecen dispersados al azar en la matriz,
Ellos tienden a segregar y formando clusters que se conocen como zonas de
Guinier-Preston o zonas GP. Estas zonas son pequefias regiones de irregulari-
dad cristalina en la matriz que resultan de una variacién en la composicién y
posiblemente de ligeros desplazamientos de los dtomos fuera de los nodos de
la red promedio,

Las zonas no forman una segunda fase distinta sino que ellas son
coherentes con la matriz; ésto significa que no existe una interfase definida en-
tre las zonas y la matriz sino un volumen de transicidén lenta a través del cual
persiste la misma red, mis o menos distorsionada. Por lo tanto, la energia
interfacial entre 1a zona y la matriz es muy pequefia lo cual hace posible la
nucleacién afin a bajas temperaturas,

Esas zonas son ademds de tamafio submicroscépico en consecuen-
cia, la longitud del caminc de difusidén de los dtomos es pequefio facilitindose
asf su erecimiento, Las zonas han sido observadas por difraccién de rayos X
gracias a las intensidades difusas producidas por esos defectos de periodicidad.
Las técnicas de difusién a pequefios dngulos son perfectamente adecuadas para
la determinacién de su tamafio, forma y orientacion en la red de la matriz,
siempre que los dtomos disueltos tengan un nfunero atémico distinto de los dto-
mos solventes,

Distintas clases de zonas han sido observadasy daremos dos ejem-
plos tfpicos de zonas en forma de placas y zonas esféricas.

1) Zonas con distorsién

Un ejemplo tipico de estas clases de zonas se encuentra en la alea-
cién Al-Cu, el hecho caracteristico del diagrama de difraccién es la existencia
de trazas difusas paralelas a los ejes cfibicos, Las trazas se originan a partir
del centro y también a partir de las manchas de Bragg de indices pequefios,pe-
ro en éste fltimo caso ellas son asimétricas y dirigidas solamente hacia los gran-
des 4ngulos de difusién. Esos hechos han sido cualitativamente y cuantitativamen-
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te explicados por los modelos siguientes: atomos de cobre se encuentran reuni-
dos sobre una capa atémica paralela a los planos (100), El didmetro de los dis-
cos varia con las condiciones de envejecimiento y es del orden de 50 4 100
Puesto que los 4tomos de cobre son mis pequefios que los 4tomos de Al los pla-
nos (100) préximos a las plaquitas de cobre estin distorsionados (Fig. 46) de
forma que el espaciado entre los primeros planos de aluminio y las plaquitas

se encuentra reducido; a partir de los datos expdrimentales esta distorsién ha
sido evaluada en aproximadamente un 10%.

En cristales de AICu existen tres sistemas de zonas GP parale-
las a las tres caras del cubo. Ademis, la densidad de zonas es alta (distancia
promedio entre zonas paralelas del orden de 100 X). Por lo tanto, el nGmero
de dtomos de cobre segregado en las zonas representa una gran fraccidn del
nGmero total de esos Atomos en la aleacion. En el estado de PTré-precipitacién,
los atomos segregados estdn distribuidos en numerosos clusters muy pequefios
mientras que ellos se encuentran agrupados en pocos granos grandes de preci-
pitado en el verdadero estado de equilibrio.

La dureza de la aleacién es midxima cuando las zonas estin presen-
tes. Por ejemplo en Al-Cu la dureza en la aleacién completamente envejecida
adquiere el doble de su valor inmediato después del templado, es decir, antes
de la formacion de las zonas. Para dar otro ejemplo, el cobre aleado con sola-
mente 1,8% de berilio puede hacerse tan duro como el acero rapido por el pro-
ceso de envejecimiento (en esta aleacién se forman zonas como en la aleacién AlCu).

La deformacidn del metal involucra el deslizamiento de lineas de
dislocaciones. Cada zona rodeada por un dominio desordenado es un obstiaculo
para la propagacidn de la dislocacién. Cuando los dtomos de cobre estan aislados
y dispersos distorsionan la red e incrementan la resistencia al movimiento de
las dislocaciones, por esta razén la aleacién AlCu homogénea es mas dura que
el aluminio puro. Sin embargo, las zonas son obsticulos mucho més efectivos
y son ademds, muy numerosas. De esto resulta un notable incremento de la re-
sistencia del metal. Si el recocido se lleva a cabo a temperaturas mas altas se
forman los precipitados que reemplazan a las zonas de la etapa de pre-precipi-
tacién. El nmero de granos de precipitado es pequefio en comparacién con el nG-
mero de las zonas, por lo tanto dejan entre ellos un amplio intervalo a través del
cual las dislocaciones pueden avanzar sin mayor resistencia, De esta forma la
dureza del metal disminuye nuevamente y puede hacerse méis blando que en el es-
tado homogéneo inicial, En consecuencia, la estructura mis interesante de la a-
leacién es la correspondiente al estado conteniendo zonas. Resulta pues, obvio ,
que definir la naturaleza de las imperfecciones y conocer como controlarlas me-
diante tratamientos térmicos convenientes, es esencial para el mejoramiento de
los productos metaldrgicos.
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2) Zonas ein distorsién

~ Si, contrariamente al caso precedente,los dtomos disueltos tienen
el mismo, o casi el mismo, didmetro que los 4tomos solventes se produce un in-
cremento local de la concentracién de soluto cur muy pequefias distorsiones de la
red; Jas zonas en este caso son simplemente pequefios dominios de la solucibén 86~
lida que estdn enriquecidos en dtomos solutos a expensas de su vecindad inmediata.
Ellas tienen generalmente una simetria esférica en lugar de una forma muy aniso-
trépica como en el caso de la zona GP del AlCu. Tales zonas han sido observadas
por ejemplo, en AlAg, donde el radio de los dos dtomos son respectivamente 2,86
y 2,89 A, Las zonas, en este ejemplo, se revelan ficilmente por difusién en peque-
fios dngulos de rayos X, Sin embargo, los diagramas no tienen el aspecto simple
que podria esperarse en el caso de un agregado de clusters dispersos en la matriz;
para este caso se prevé en efecto, una intensidad que es méxima en ¢l centro y de-
creciendo continuamente al aumentar el éngulo de difusién (fig. 47a). Las zonas es-
féricas por el contrario, dan origen a un diagrama caracterizado por un aniilo de
difusién alrededor del centro; la intensidad es nula en el centro, crece al aumentar
el dngulo de difusién hasta pasar por un miximo y después decrece (figura 47b), El
dngulo del méximo corresponde a un espaciado de Bragg de 30 a 60 A,

Esta forma de diagrama fué atribuida a una estructura compleja de las
zonas individuales., Esta hipétesis, sin embargo, no ha sido verificadapor medidas
absolutas muy cuidadosas de la intensidad difundida. Se presenta ahora como mds
probable que la forma de anillo de difusién indique ante todo que las zonas tienen ta-
mafios uniformes y también que estdn distribuidas con un cierto orden de corto alcan-
ce entre ellas, como los 4tomos en un liquido monoafémico. Las distancias entre zo-
nas vecinas permanece agrupada alrededor de un valor promedio con fluctuaciones
relativamente pequefias. Esta clase de regularidad no existiria, por supuesto, si las
zonas estuvieran formadas a partir de puntos independientes en la red, lo cual es
probablemente el caso para las zonas de GP en el AlCu, Tedricamente se ha sugeri-
do otro modo de formacidn. Una solucién sélida puede no encontrarse en su estado
de méxima estabilidad si la composicién es perfectamente uniforme a través del cris-
tal. Si, por ejemplo existe una concentracion local de 4tomos solutos B en M (Fig. 48)
esto indica que los dtomos B deben haber difundido desde las regiones adyacentes a
M y asi haber dejado en N y N' dominios empobrecidos. Entonces nuevos dominios
enriquecidos pueden formarse en P y P! proximos a la regién empobrecida pero a
cierta distancia del punto inicial M. Se inicia asi una oscilacién de concentracion y
un cilculo simple muestra que existen valores méis probables que otros para la lon-
gitud de onda de esas ondas de concentracién, En el proceso de envejecimiento la am~-
plitud de esas oscilaciones de concentracién se incrementan progresivamente dando
lugar a las zonas enriquecidas en la matriz empobrecida; la mutua distribucién de
las zonas reflejaria asi la regularidad de las ondas iniciales de concentracién, Hemos
considerado solamente soluciones sélidas en las cuales un elemento preponderante
puede considerarse como solvente y otro disueltc en exceso de la solubilidad de equi-
librio, Pero fenémenos muy similares de heterogeneidad se han encontrado durante
la descomposicién de soluciones sélidas en las cuales ambos elementos A y B estin
en cantidades equivalente y desempefian un papel simétrico. A altas temperaturas la
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soluci6n sélida homogénea constituye el estado de equilibrio. Pero a bajas tempera-
turas el estado de equilibrio es una mezcla de des fases que tienen red similares pero
una es rica en A y la otra rica en B. Sin embargo, este estado final a dos fases no se
alcanza directamente. Ante todo, la descomposicién ocurre cuando la solucién s6lida
constituye afin una fase Gnica perc con dq_m@p_ips_ alternativamente ricos en A y ricos
en B, Aqui nuevamente los dominios estdn distribuidos con una notable regularidad,
En algunos casos ellos tienen la forma de 14minas alternadas de espesor uniforme en
el orden de los 50 A. Estas heterogeneidades, producen en los diagramas de difrac-
cién lineas satélites que flanquean a las lfneas normales de Debye-Scherrer (este fe-
némeno de "side kinds" fué observado primitivamente en las aleaciones Cu-Ni-Fe).

Es interesante observar una vez méis que la estructura de segregaci6n
en aleaciones constit uyen nuevos ejemplos de distribucién regular de defectos cris-
talinos periédicos con perfodos muy largos.

FORMACION DE ZONAS

Las zonas se forman gracias a un proceso de difusién. La difusién nor-
mal tiende a hacer disminuir las diferencias de concentraciones. Aquf, por el contra-
rio las acentda. La fuerza que gobierna esta especie de proceso inverso de difusién
('up hill'') esta originada en la disminucién de la energfa interna como una consecuen-
cia de la segregaci6n de los elementos de la solucién sélida. Pero las zonas se for-
man a bajas temperaturas cuando los coeficientes de difusién son muy pequefios.

Si se evalia dicho coeficiente a temperatura ambiente a partir de los
valores medidos a altas temperaturas por la extrapolacién de la ley experimental
de Arrhenius, se ve que la velocidad real de deformacién de las zonas es mucho més alta
(del orden de 107 veces) que la que puede predecirse por ese cdlculo. Se admite aho-
ra que esta velocidad andmala de difusién se debe al exceso de vacancias que se retie-
nen en la red mediante el templado. Este templado tiene por lo tanto dos efectos: 1)
suministra la solucién sélida en un estado de sobresaturacién a baja temperatura; 2)
produce también un estado de sobresaturacién de vacancias,

Estas vacancias aceleran considerablemente la difusién de los 4tomos
solutos hacia las zonas y el cdlculo a partir de las concentraciones conocidas de va-
cancias concuerdan con la velocidad observada. Pero las vacancias en exceso se eli-
minan progresivamente y el crecimiento de las zonas se retarda y posterormente se
detiene. Esto estd de acuerdo con el hecho de que solamente han sido observadas zo-
nas muy pequefias, Varios hechos experimentales soportan este mecanismo propuesto
de formacibn de zonas a través de la vacancia. Solamente vamos a mencionar uno de
ellos. Cuando es posible producir soluciones sdlidas homogeneas sobresaturadas con
tratamientos a temperatura moderada dende la concentracién de vacancias es muy pe-
quefa (tratamiento de '"reversién') la velocidad de formacién de las zonas es conside-
rablemente menor que después de un templado normal. '
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CLUSTERING DE DEFECTOS EN CRISTALES TRRADIADOS

Cuando un cristal estid sometido 2 una alta dosig de irradiacion el
nimero de defectos producidos en el cristal es muy grande y las interacciones entre
ellos pueden conducir al clustering de dichos defectos. Algunos clusters asf produ~
cidos tienen aspecto semejante con los clusters de dtomos de soluto en las solucio-
nes sélidas. Asf, en el fluoruro de litio irradiado con neutrones a muy altas dosis,
se forman plaquitas de litio similares a las plaquitas de cobre en AlCu, Cuando la
irradiacién se lleva a cabo a la temperatura del nitrégeno liquido manteniendo poste-
riormente el cristal a temperatura ambiente las vacancias se reordenan y producen
fluctuaciones de la densidad electrénica que son suficientemente regulares como para
dar un dagrama de difraccién en forma de ani'lo (similar al de las zonas en las alea-
ciones AlAg, pero correspondiendo a una periodicidad méis pequeiia del orden de 10 X)
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CAPITULO V

DEFECTOS DE PERIODICIDAD QUE DESTRUYEN EL ORDEN DE LARGO ALCANCE
ESTADO AMORFO '

El desorden de primera especie que fué discutido en el capitulo prece-
dente estd caracterizado por la existencia del orden de largo alcance independiente-
mente de los desplazamientos individuales de los 4tomos. En otras palabras, existe
una red periédica promedio y el desorden de todo 4tomo es estadisticamente el mis-
mo alrededor de todos nodos de la red a los cuales los 4tomos estdn asociados.

Ahora, introduciremos un desorden de segunda especie que, en contras-
te con los de la primera, suprime completamente el orden de largo alcance; sin er -
bargo, la estructura real desordenada puede deducirse a partir de una estructura
cristalina,

DESORDEN DE SEGUNDA ESPECIE: PARACRISTALES

Tomemos el ejemplo simple de una red unidimensional que es (til pa-
ra demostrar los hechos esenciales de esta clase de desorden. En una red lineal de
periodicidad A la posicién de cada 4tomo estd deducida de la del precedente agregan-
do un vector constante T (fig. 49a) para encontrar el 4tomo Ap4 2 partir del nodo A,
en la red distorsionada (Fig. 49b) Agregamos un vector?n que no es ya una constan-
te sino que es uno de los vectores de un agregado que difieren de A en pequefias fluc-

x - ¥ - - . a r
tuaciones €,. Si todos los vectores an estin trazados a partir del mismo origen 0,

e, ol . -t
1) OA = A es el promedio d_e_Los vectores ay
2) Los diferentes vectoresAA, = &, estin definidos por una distribu-
cién estadistica dentro de pequeiios dominios que rodean a A llamados
dominios de perturbacién (Fig. 50).
3) Se supone que no existe correlacion egre el desorden de celdas suce~
sivas, Esto significa que la elecci_@gl de &, no estd determinado por el
valor de la fluctuacidn precedente &, - 1.

Loy estas hipétesis es posible calcular la distribucién estadfstica de
los vectores An An + 2 de los distintos pares de 4tomos (segundos vecinos), AnAn+3
(terceros vecinos), etc. ..., a partir de la distribucién estadistica de los pri-
meros vecinos. Los resultados importantes de estos cilculos son:

. L , -
1) El vector promedio para elemésimo parAn An+mes ma
2) La extensién del dominio de fluctuacién incrementa con m. Por ejem-

plo en el caso particular en que todos los vectores tienen la misma di-
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reccién y difieren solamente en su longitud, si.las distancias entre

los primeros vecinos varia entre & - O.aya+ A a 1a distancia entre
segundos vecinos fluctuard entrc 2 - 28, a ya + 2 & 2; entre terceros
vecinosentrea - 38 aya+3 A\ a ... etc.

Por lo tanto la distribucién estadfsiica de los dtomos alrededor de uno
de ellos (Fig. 51) muestra al principio picos separados centrados alrededor de a, 2a,
3a, ... que se hacen progresivamente mas anchos; a distancia mayor, los picos con-
secutivos se superponen y la curva de distribuciér que es suma de los picos tiende
hacia un valor constante igual a la densidad lineal de 4tomos si sus oscilaciones estu-
vieran amortiguadas,

No subsiste pues ning(in erden de largo alcance ya que a una distancia
de menos 10 didmetros atdmicos la posicién de un 4tomo no depende mis de la exis-
tencia del 4tomo en el origen. Permanece sin embargo un orden de corto alcance
pero este no es estricto como en un cristal, sino aproximado y rdpidamente se ha-
ce menos definido 2 medida que la distancia incrementa. Hosemann intenté generali-

zar los resultados obtenidos en una red unidimensional para el caso de una red real
tridimensional.

Un cristal regular (consideraremos aqui solamente cristales simples
con un sélo 4tomo por celda) esti construido por la reptticién paralepipédica de
celdas elementales. “n el cristal distorsionado llamado "paracristal" cada celda
es un paralelepipedo distorsionado el cual contituye la celda promedio. Asf, la
distorsién es el resultado de cambios de longitud de las aristas y de los 4dngulos
entre ellas (Fig. 52). En este modelo, cuando se ha elegido un nodo como origen,
todo otro nodo puede identificarse sin ambiguedades. Cada 4tomo tiene el mismo
nfimero de vecinos inmediatos y aproximadamente la misma distancia entre ellos
en aproximadamente las mismas direcciones. Esto describe el orden de corto al-
cance. Para todos los pares de vecinos, cuyos indices son distintos para una dada
terna (Anmp An +u, m+ v, p + w), es posible determinar a partir de la estructura
real una estadlstica del tipo mostrado en la Fig. 50. En particular, los ires vecto-
res fundamentales de la red (las aristas de las celdas) estdn definidas por tres dis-
tribuciones estadisticas independientes. Existe, sin embargo, un hecho que distingue
fundamentalmente el caso tridimensional del caso monodimensional: dos celdas conti-
guas tienen una cara comfn. Asf, ellas no pueden elegirse arbitrariamente como o-
curria con los sucesivos vectores en la cadena lineal. Es imposible deducir rigurosa-
mente la estadistica de todos los pares a partir solamente de los datos relativos a
los ires vectores fundamentales. Pero cualitativamente los hechos principales del
caso unidimensional permanecen vilidos. Supongamos que sucesivamente todos los
4tomos del cristal distorsionado se trasladan al mismo origen. El agregado de 4dto-
mos se ubica entonces en dominios distintos alrededor de los nodos de una red regu-
lar promedio para las primeras capas de vecinos. El dominio de fluctuacién incre-
menta con la distancia al origen. A distancias mayores de 5 a 10 didmetros atomicos
los dominios se superponen y producen en todo el espacio una densidad uniforme de
gtomos igual a la densidad promedio de todo el cristal.
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DETERMINACION EXPERIMENTAL DE LA ESTRUCTURA DE UN PARACRISTAL

Las posiciones promedio de los 4tomos vistos desde la posicién de
uno de ellos como se describe en la Fig, 53 para una red bidimensional es exacta-
mente lo que se obtiene a partir de los datos experimentales de difraccibén de rayos
X a través de una transformacién de Fourier. Al menos, cuando el cristal distor-
sionado contiene solamente un 4tomo por celda puede obtenerse la distribucién es~
tadistica de los 4tomos rigurosamente. En el caso de cristales complejos con un
grupo o un motive de 4tomos en la celda los resultados experimentales son més di-
ficiles de interpetar si el motivo mismo estd perturbado,

Considerando una distribucién tal como la que se representa esquemi-
ticamente en la Fig. 53 pueden deducirse los hechos siguientes relativos de dia-
grama de difraccién, Los picos de difraccidén se situin en las posiciones en que se
encontrarian los de la red promedio definida por los centros de los dominios de la
fig. 53, Los picos de difraccién (o lfneas en un diagrama de polvos) estin ensancha-
dos por el efecto del desorden. Este ensanchamiento se incrementa con los indices
de las manchas o lineas de difraccién, Como la intensidad total en un pico es la mis~
ma que en un cristal perfecto promedio, la intensidad del midximo decrece y mis a-
114 de ciertos indices los picos (o lineas) son tan difusos que ellos se superponen y
desaparecen en un fondo continuo.

Con estas condiciones las caracteristicas de este tipo de diagrama es
que ellos estdn constitufdos por solamente muy pocos picos (o lineas) a quefiquefios
dngulos de difraccién los cuales se hacen méds anchos y méis débiles a medida que
el 4ngulo crece. El ensanchamiento de la primera linea y el nimero de lineas que
aparecen claramente sobre el fondo difuso es una medida de la fluctuacién relativa
de los vectores de la red distorsionada. Es importante sefialar que este tipo de dia-
grama es ficilmente distinguible del diagrama de una red en el cual se conserva el
orden de largo alcance. En éste Gltimo caso las lineas permanecen nitidas aln pa-
ra altos fndices (por ejemplo soluciones sblidas) .

Si esos mé4ximos estdn ensanchados, el ancho incrementa ligeramente
al aumentar los indices, por ejemplo, el ensanchamiento debido al pequefio tamafip
de los cristales. Cuando una lfnea esti ensanchada es posible deducir que su ancho
un tamafio de cristales por la férmula teérica de Scherrer pero la cantidad encon-
‘trada no tiene ningtn significado si ella no es la misma a partir de todas las lineas
del diagrama . Si éste no es el caso es la prueba que la muestra no estd constituida
de pequefios cristales perfectos sino que alguna distorsién de segunda especie estd
presente.
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EJEMPLOS DE DISTORSIONES DE SEGUNDA ESPECIE EN CRISTALES

En los diagramas de muchos altos polimeros y cristales macromole-
culares se observa el ensanchamiento y debilitamiento progresivo de las manchas
de difraccién empezando a partir del centro. Por le tanto esos cristales estdn tan
distorsionados que el crden de largo alcance ha desaparecido. Las posiciones rela-
tivas de moléculas grandes pueden a veces quedar indeterminadas dado que las fuer-
zas entre tales moléculas (fuerzas de Vander Waals) son débiles. A partir de la
posicién de los miximos de difraccién se determina la red promedio y a partir de
la intensidad total, integrada en la mancha ensanchada, puede encontrarse una es-
tructura cristalina. Pero si el nimero de manchas distinguibles es pequeno la apro-
ximacién alcanzable en el conocimiento de la estructura atémica es limitada. . Anali-
zando completamente el diagrama de difraccién (forma y ancho de las manchas y
fondo difuso) puede describirse precisamente la naturaleza del desorden,

EL ESTADO AMORTO

Cuando las fluctuaciones incrementan en un paracristal adn las pri-
meras lineas de difraccién se hacen muy anchas v el nimero de lineas visibles so-
bre el diagrama es muy pequefio. Por lo tanto el diagrama tiende hacia el diagrama
amorfo caracterizado por un @nico anillo intenso y ensanchado seguido por dos o
tres anillos més anchos y mds débiles. Existe asf una especie de continuidad entre un
paracristal muy distorsionado y una estructura amorfa. Podemos concluir entonces
que existe una similitud entre ambas estructuras atémicas. En todos los casos, los
datos experimentales estdn en total desacuerdo con el modelo del estado amorfo for-
mado por un agregado de cristalitos muy pequefios y perfecios.Cualquiera sea la
forma y tamafio atribuidos a esos cristalitos seria posible obtener un diagrama de
difraccién similar a los observados. Pero la similitud entre los diagramas de difrac-
cién no habilita para deducir que una sustancia amorfa o un liquido tengan la estruc-
tura de un paracristal. En el paracristal ia coordinacién de cada dtomo con sus ve-
cinos inmediatos mantiene el valor de la estructura cristalina perfecta. Otras estruc-
turas han sido propuestas que corresponden a un diagrama de difraccién en acuerdo
con la experiencia. Por ejemplo Bernal toma como punto de partida el empaqueta-
miento compacto de esferas y muestras como pueden obtenerse las estructuras irre-
gulares con una densidad préxima a la densidad del cristal. Este autor encontr6 que en
esas estructuras un dtomo tiene un niimero variable de vecinos préximos (a veces
éstos alcanzan hasta 14 | es decir mayor que 12, la coordinacién en una estructura
eristalina compacta). Por otra parte, distribuciones de tetraedros de Si04 han sido
construfdos experimentalmente de acuerdo a la "teoria de la red continua' la cual
corresponde a la composicién exacta Si0g y da una densidad y un diagrama de ditfrac-
cién en razonable acuerdo con la experiencia.

Estos ejemplos muestran gue nosoiros no podemos obtener evidencia
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directa de una estructura atémica muy desordenada a partir de los datos de difrac-
cién y no poseemos hingfin otro método de observacién que dé tal evidencia. La es-
tructura de los cristales perfectos y la de los cristales con ligeros defectos de pe-
riodicidad (ya sean éstos escasos o de pequefia amplitud) pueden ser conocidos pre-
_cisamente debido a la regularidad de las distribuciones atémicas. En otras palabras
somos capaces de ver los 4tomos solamente si ellos estin periédicamente distribuf-
dos pero si no existe regularidad sélo podemos conseguir una visién estadistica de
los conjuntos atémicos. Estas estadfsticas pueden sugerir posibles estructuras y los
modelos atémicos pueden juzgarse como compatibles o incompatibles con ellas. Pero
no es posible considerar gue la difraccién de rayos X solamente es una prueba para
la validez de una u otras de las posibles estructuras. Existe pues en los datos de ra-
yos X para estructuras desordenadas un grado de incerteza que solo puede obviar-
se mediante otro tipo de observaciones experimentales, Sin embargo, no hay, en ge-
neral, otros métodos que conduzcan a resultados concluyentes,
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