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Se conoce la necesidad de la reducción de fallas en materiales para implantes dentales, 

prótesis de cadera y cráneo y válvulas cardiacas principalmente, partiendo de ello se tiene 

la aleación Co-20% en peso Cr obtenida por solidificación rápida con un alto potencial 

biocompatible por lo que es primordial evaluar sus propiedades mecánicas y el efecto de 

las mismas ante un tratamiento térmico.  

En este trabajo se trataron térmicamente 6 muestras  de la aleación Co-20% en peso Cr, 

dos de ellas a una temperatura de 1050°C  una muestra durante 1h y la otra durante 3 

horas, otras dos se trataron térmicamente a una temperatura de 900°C durante 1 y 3 horas 

respectivamente, las dos muestras restantes se trataron a una temperatura de 750@C   

durante 3hrs  y  1h respectivamente, todas las muestras fueron encapsuladas con vacio 

para evitar la oxidación.  Después del tratamiento térmico, las  6 muestras fueron pulidas y 

atacadas con ácido, posteriormente se observó su microestructura mediante un 

Microscopio Electrónico de Barrido (MEB) encontrando una superficie con un gran 

número de líneas de deformación lo que según la bibliografía indica la presencia de una 

fase de estructura hexagonal compacta (hcp por sus siglas en ingles).. Se hicieron rayos X 

a las muestras confirmándose la presencia de la fase hcp y una fase minoritaria de 

estructura centrada en las caras (fcc por sus siglas en ingles). Se maquinaron 6 probetas 

para pruebas de tensión encontrando al final  que la que tuvo mejores resultados fue la 

probeta que se trató a 750@C durante 1h obteniendo una  elongación de 26.5%. También se 

realizaron pruebas de dureza en las 6 muestras  encontrándose que la dureza no se ve 
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afectada, ya que el tiempo de tratamiento es relativamente corto como para  influir, de los 

resultados de dureza más relevantes se obtuvo una dureza de 18 Rocwell C que es la 

escala para aceros  duros.  

Finalmente, después de la revisión exhaustiva de los resultados se concluyó que el factor 

determinante para la mejora de la elongación y resistencia de la aleación  Co-20% en peso 

Cr es la temperatura de 750@C  con un tiempo de tratamiento de una hora, porque obtuvo 

las mejores propiedades mecánicas,  lo cual además concuerda con  lo observado por 

MEB en la microestructura  y por rayos X encontrando que a esta temperatura la fase 

predominante es la hcp, que según la bibliografía, es la que posee las mejores propiedades 

mecánicas a nivel microestructural.  
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Partiendo de  una aleación base Cobalto (Co-20% en peso Cr) enfriada rápidamente 

mediante un molde de cobre enfriado con agua, después de observar su microestructura,  

sabemos  que no presenta segregación y posee una región interdendritica fina  con una 

matriz que presenta marcas de deformación relacionadas con una transformación 

martensitica atérmica de fase alfa(�-Co) fcc a  fase épsilon (�-Co) hcp por el efecto de 

temple del molde [1], con propiedades mecánicas; dureza promedio de 25 Rockwell C , 

elongación  de 5% y una resistencia a la cedencia  de 150 Mpa. Con el objetivo de mejorar 

estas propiedades mecánicas y con el conocimiento de la relación directa de la 

microestructura con las propiedades mecánicas  mediante defectos tales como vacancias, 

dislocaciones, fallas de apilamiento, maclas,  precipitados y límites de grano, se plantea 

modificar su microestructura mediante tratamiento térmico. La aleación contiene una gran 

cantidad de esfuerzos residuales tal como lo reflejan  las líneas de deformación por lo que 

con un aumento de la temperatura podríamos activar el relevado de dichos esfuerzos lo 

cual permitirá también el reacomodo de dislocaciones y de la fase hcp  para obtener una 

elongación mayor a 5% y una resistencia a la cedencia superior a 150 Mpa. Se plantea 

hacer un análisis de los resultados para  cada propiedad (Dureza y Tensión), después de 

los tratamientos, similar al realizado en aleaciones Co-Cr-Mo  por Dobbs et al. [2]  para 

encontrar la correlación de los parámetros  con las propiedades mecánicas y elegir el 

tratamiento que nos de las mejores propiedades mecánicas. Se espera que  el crecimiento 

de la fase-� hcp siga presentando transformación martensitica aunque esta vez sea 

isotérmica  [1] y también reducir la nucleación  y crecimiento de precipitados durante los 
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tratamientos térmicos similar a lo que ocurre en la aleación Co-Cr-Mo  con base en el 

estudio de Mineta et al. [3], aunque nuestro trabajo no se centra en el crecimiento de 

precipitados, siempre será favorable evitar que crezcan  durante los tratamientos.  

El control de las variables mencionadas anteriormente, en la aleación, es de gran 

importancia  para el producto final ya que contribuirá a la durabilidad, facilidad de 

maquinado y   reducción de costo. 
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Objetivo General 

�
• Mejorar  las propiedades mecánicas de dureza y tensión en  la aleación Co-20% en 

peso Cr mediante la aplicación de tratamientos térmicos. 

Objetivos Particulares 

• Caracterización, por Microscopía Electrónica de Barrido y Rayos X, de las 

probetas tratadas térmicamente  en la aleación Co-20% en peso Cr. 

 

• Proponer el tratamiento térmico más óptimo para mejorar los implantes y prótesis 

con la aleación  de Co-20% en peso Cr. 
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      El hecho más importante que distingue un biomaterial de algún otro material es su 

habilidad para existir en contacto con el tejido del cuerpo humano sin causar un daño 

inaceptable. La manera en la cual la coexistencia de biomateriales y tejido es desarrollada 

y sostenida, ha sido de interés para científicos materialistas y usuarios de dispositivos 

médicos por muchos años. 

La biocompatibilidad tradicionalmente se ha preocupado por dispositivos implantables 

que han sido destinados a permanecer dentro de un individuo por un largo tiempo. Para 

quienes  estaban desarrollando y utilizando la primera generación de dispositivos 

implantables, durante los años entre 1940 y 1980, se fue haciendo cada vez más evidente 

que biológicamente el mejor rendimiento se lograría con materiales que eran los menos 

reactivos químicamente. Así, dentro de sistemas metálicos  de  aceros al carbono y aceros 

con vanadio, los cuales mostraron  corrosión, fueron reemplazados por aceros inoxidables  

cada vez superiores, posteriormente  por aleaciones  cobalto-cromo fuertemente pasivadas, 

las aleaciones de titanio y los metales del grupo del platino. Con polímeros, el  nylon y 

poliésteres fácilmente disponibles y versátiles eran reemplazados por materiales más 

resistentes a la degradación del politetrafluoroetileno (PTFE), polimetilmetacrilato 

(PMMA), polietileno y siliconas. De acuerdo con este enfoque, los criterios de selección 
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para biomateriales implantables evolucionaron como una lista de eventos que había que 

evitar, la mayoría de ellos procedentes de  eventos asociados con la liberación de algunos 

productos de la corrosión o degradación, o aditivos  contaminantes o de los constituyentes 

principales del biomaterial, y su actividad biológica posterior, ya sea localmente o 

sistémicamente. Por lo tanto, se seleccionaron materiales, o de vez en cuando se 

desarrollaron, sobre la base de que serían no tóxicos, no inmunogénicos, no trombo 

génicos, no carcinogénicos, no irritantes y así sucesivamente, una lista de aspectos 

negativos como devenir, de forma predeterminada, la definición de biocompatibilidad [4].  

Por consiguiente, se considera que el edicto muy básico de biocompatibilidad, que se 

equipara con la seguridad biológica, de que el material  no debe  hacer daño al paciente, ya 

no era un pre-requisito suficiente. En consecuencia, la biocompatibilidad se redefinió en 

1987 como sigue: 

Biocompatibilidad se refiere a la habilidad de un  material de desempeñarse con una 

apropiada respuesta de alojamiento en una situación específica [5]. 

 

Un biomaterial es, por definición, ajeno al cuerpo, ya sea como recipiente de un 

dispositivo quirúrgicamente invasivo, de una construcción para los fines de la medicina 

regenerativa, un tipo de fármaco o la entrega de genes o un vehículo para ayudar en el 

diagnóstico o imágenes. Cualquiera que sea la  función requerida o propósito, el 

dispositivo o constructo, y por lo tanto el material de su construcción, no deben  producir 

clínicamente significativos efectos negativos en el paciente o huésped. Sin embargo, se 

debe esperar para permitir que el material produzca pasiva o activamente  efectos  

demostrables beneficiosos en ese huésped, ya sea la estimulación de la diferenciación 
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específica en las células madre, asistencia positiva en el mantenimiento del fenotipo 

celular, la facilitación de endotelización de los dispositivos intravasculares o el control 

farmacológico de las respuestas indeseables, tales como hiperplasia  asociada  con los 

stents intravasculares y osteolisis asociados con la liberación de partículas de desgaste de 

las prótesis de reemplazo de articulaciones. 

Por tanto, teniendo en cuenta estas nuevas consideraciones, podemos redefinir la 

biocompatibilidad de la siguiente manera: 

 

Biocompatibilidad se refiere a la capacidad de un biomaterial para realizar la función 

deseada con respecto a una terapia médica, sin provocar efectos locales o sistémicos 

indeseables en el receptor o beneficiario de  la terapia, pera la generación de la más 

apropiada  respuesta celular o de tejido en esa situación específica, y  optimizar el 

rendimiento clínicamente relevante de la terapia [4]. 
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   En esta era de la ingeniería de tejidos, los metales siguen representando un porcentaje 

sustancial de los materiales utilizados clínicamente y, para muchas aplicaciones, aún 

representan el punto de referencia para el éxito. Los metales tienen los atributos de 

resistencia, rigidez, de tenacidad y resistencia al impacto, propiedades que son 

particularmente importantes para las aplicaciones de soporte de carga, tales como 

reemplazos articulares totales. [6]  
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Los biomateriales metálicos tienen una larga historia entre varios  biomateriales. El acero 

inoxidable fue el primero usado satisfactoriamente como un material de implante en el 

campo quirúrgico, como se muestra en la figura 1[7].Este éxito fue logrado cuando se  

estableció  la cirugía aséptica. Entonces el vitalium,  una aleación base cobalto, fue puesta 

en uso. El titanio es el más reciente biomaterial metálico de entre los tres principales 

tomando en cuenta el acero inoxidable y aleaciones base cobalto, los cuales son 

principalmente usados como dispositivos de implante remplazando tejido duro fallido, por 

ejemplo, articulaciones de cadera, articulaciones de rodilla artificiales, placas de hueso, 

implantes dentales, válvulas cardiacas, etc. [8]. 

Los biomateriales metálicos anteriormente mencionados son susceptibles a  fallar debido a 

errores en el proceso de fabricación o a las limitaciones de los mismos por lo que es 

necesario mejorar los procesos y las características de cada material. Los desarrollos  

recientes para evitar  fallas en  biomateriales metálicos se clasifican en cuatro categorías 

principales: en primer lugar, la modificación de superficies para mejorar interacciones de 

la superficie celular y la adaptación biológica, incluyendo morfológicas y estrategias de 

modificación química; en segundo lugar, ruptura de los metales, incluidos los mecanismos 

de corrosión y desgaste, así como las estrategias para mejorar la resistencia a la corrosión 

y al desgaste ; en tercer lugar, la respuesta biológica a los metales en la célula y a niveles 

moleculares; y en cuarto lugar, las nuevas aleaciones y diseños [6]. 



�
���

Fig. 1—Historia de los metales, plásticos y cerámicos para aplicaciones   biomédicas [8]. 
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El acero inoxidable fue descubierto en 1904 por León Guillet [9]. El uso de acero 

inoxidable en aplicaciones quirúrgicas comenzó en 1926, cuando Strauss patentó el acero 

inoxidable18Cr-8Ni  que contiene 2-4% de molibdeno y un muy bajo porcentaje de 

carbono, que tiene suficiente resistencia a la corrosión para la implantación en el cuerpo 

humano. El uso de  acero inoxidable en la cirugía ortopédica  abrió una amplia gama de 

nuevas posibilidades en el tratamiento de fracturas óseas. Hoy en día, el acero inoxidable 

es el material más frecuentemente utilizado para la fijación interna. Su biocompatibilidad 

ha sido probada por implantación humana con  éxito durante décadas. Además, material 

de implante de acero inoxidable demuestra una buena combinación de resistencia 

mecánica, ductilidad, la rentabilidad, y la respuesta de fabricación. 



�
���

Composición química   

Los requisitos químicos para la calidad del implante de acero inoxidable  están 

estandarizados en la norma  IS0 5832-l Composición D (Tabla 1) y ASTM F138 y F139. 

El mínimo contenido  de 2.25%  de molibdeno y el alto contenido de cromo garantizan 

que el requisito de composición % Cr + 3,3 (X) % Mo � 26 se cumplirá. Esta fórmula 

proporciona una  medida cuantitativa de la resistencia al ataque de  corrosión localizada  y 

se conoce como la resistencia a la picadura (PRE). El contenido de níquel nominal en la 

calidad del implante de acero inoxidable es significativamente mayor que en el de calidad 

comercial y es principalmente responsable de mantener un microestructura no magnética 

completamente austenítica. Todos los  otros elementos sólo están limitados por los valores 

máximos en IS0 5832-l. El bajo contenido de azufre tiene un efecto favorable sobre la 

fracción de volumen de inclusiones de sulfuro. Por ejemplo, los sulfuros de manganeso 

(MnS), son indeseables porque disminuyen la calidad superficial. El reducido contenido 

de silicio es responsable de una disminución en el tipo de inclusiones de silicatos y 

proporciona una mejor estabilidad austenita. El bajo contenido de fósforo proporciona una 

mejor ductilidad, especialmente para la mayoría de los implantes quirúrgicos que son 

trabajados en  frío para una mayor resistencia. La limitación en el contenido de cobre es 

un método común de entrampado de control de elementos que pueden estar presentes en el 

material que es utilizado en el proceso de fusión [10]. 
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Elemento                                                                   IS0 5832-l Composición D 

                                                                                          [ % en peso] 

C                                                                                               � 0.030 

Mn                                                                                            �  2.0 

P                                                                                                �  0.025 

S                                                                                                �  0.010 

Si                                                                                                �  1.0 

Cr                                                                                             17.0 - 19.0 

Ni                                                                                             13.0 - 15.0 

Mo                                                                                           2.25 - 3.5 

N                                                                                                �  0.10 

Cu                                                                                               � 0.50 

Fe                                                                                               Balance 
Tabla 1: Límites de composición para el acero inoxidable de la calidad de implante [10]. 

 

Esta composición es identificada como un acero inoxidable 316L por la ASTM, es un 

acero inoxidable austenítico (�), que contiene una gran cantidad de Níquel. La Figura 2 

muestra el diagrama de fases Fe-Cr-Ni, reportado en La American Society of Testing and 

Materials, la cual recomienda al acero inoxidable 316L en lugar del 316 para la 

fabricación de implantes. 

                                 

 Figura 2. Diagrama de fases Fe-Cr-Ni 
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Se observa claramente que uno  de los mayores inconvenientes de los aceros inoxidables 

para su aplicación como implantes es el contenido de Níquel, y autores como M. Niinomi 

reportan una alta probabilidad de reacciones alérgicas en personas expuestas a aleaciones 

que contengan dicho elemento [8]. Por otro lado, en aleaciones de acero inoxidable SUS 

316L, se han reportado problemas de corrosión localizada, tales como corrosión por 

picadura, corrosión por grietas y corrosión bajo tensión [11]. 
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La introducción del titanio y sus aleaciones (por ejemplo, Ti-6Al-4V) en los años 40’s, 

extendió el campo de aplicación de los metales como materiales biocompatibles. Fueron 

Bothe, Beaton y Dnvenportl los que mediante la implantación en animales, observaron su 

excelente biocompatibilidad [12]. 

Ti-6Al-4V durante mucho tiempo ha sido una de las principales aleaciones  médicas de 

titanio. Sin embargo, para aplicaciones como implante permanente  la aleación  tiene un 

posible efecto tóxico resultante del vanadio  y aluminio utilizados ya que estos no tienen 

las mismas propiedades que la capa pasiva del titanio. Por esta razón, se han introducido 

aleaciones libres de vanadio y  aluminio  para aplicaciones de implante, basado en los 

implantes de Ti-6Al-4V. Estas nuevas aleaciones incluyen Ti 6Al-7nb (ASTM F1295), Ti-

13Nb-13Zr (ASTM F1713), y Ti-12Mo-6Zr (ASTM F1813). 

También se utilizan el titanio y sus aleaciones para los dispositivos de odontología, como 

los implantes, coronas, puentes, dentaduras, y componentes de la prótesis de implantes 

dentales (tornillo y el pilar). El  titanio de grado químico comercial, se utiliza 
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preferentemente para aplicaciones de implantes dentales endoóseos. Actualmente hay 

cuatro grados de Ti cp y una aleación de titanio especialmente hecha para aplicaciones de 

implantes dentales. Estos metales se especifican según la ASTM como  grados 1 a 5 del 

cual los grados del 1 al 4 son puros, mientras que el grado 5 con un 6% de aluminio y 4% 

de vanadio, es el más fuerte. De acuerdo con la norma ASTM F67 y F136, las propiedades 

mecánicas de barras de titanio de los grados 1 a 5 se resumen en la Tabla 2[13]. 
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Tabla 2. Requerimientos mecánicos seleccionados de las propiedades de barras de titanio 
para Implante * [13]. 
 
En la Figura 3, se muestra el diagrama de fases para la aleación Ti-Al, la metalúrgia física 

del Titanio muestra que este material sufre una transformación alotrópica 

aproximadamente a los 1158 K, pasando de una estructura cristalina hexagonal (hcp, �-Ti) 

de empaquetamiento compacto a una estructura cristalina cúbica centrada en el cuerpo 

(bcc, �-Ti), por arriba de esta temperatura. Los elementos de aleación pueden aumentar o 

disminuir la temperatura de dicha transformación, y también dan lugar a una amplia 

variedad de propiedades mecánicas para dichas aleaciones, por ejemplo: 

- El aluminio tiende a estabilizar la fase �, es decir, incrementa la temperatura de 

transformación de � a �. 
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- El vanadio estabiliza la fase � disminuyendo la temperatura de transformación de 

fase � a �. 

 

                         

Figura 3. Diagrama de fase Titanio-Aluminio (CALPHAD). 

 

El titanio comercialmente puro y el Ti-6Al-4V presentan baja resistencia al cizallamiento 

y baja resistencia al desgaste cuando se utilizan en una prótesis ortopédica. También es 

importante la falta de coincidencia de Módulo de Young entre el implante de titanio (103-

120 GPa) y hueso (10 30 GPa), que es desfavorable para la cicatrización y reconstrucción 

del hueso. Algunas investigaciones se han hecho para resolver estos problemas y se han 

desarrollado muchas nuevas aleaciones de titanio para aplicaciones biomédicas. Sin 

embargo, existe una contradicción entre el módulo de elasticidad y otras propiedades 

mecánicas. Cuando el módulo elástico se reduce, la resistencia de la aleación de titanio 

también se reduce. Por el contrario, cuando la resistencia se mejora, el módulo elástico  

también aumenta. Varios estudios han comparado Ti cp a los implantes de Ti-6Al-4V 

insertados en huesos de conejo. Se ha demostrado que cuando es enroscado, el implante de 



�
���

Ti cp tiene mayor valor de torque de remoción que los tornillos de Ti-6Al-4V y hay mayor 

contacto con el hueso [13]. 
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Aleaciones de Base-cobalto con adiciones significativas de elementos refractarios  

metálicos, así como pequeñas cantidades de níquel, carbono, y otra constituyentes 

menores fueron desarrolladas a principios del siglo 20, con las patentes para las 

composiciones emitidas en 1907 [14]. (Además  el principal elemento refractario en estas 

primeras aleaciones fue el tungsteno.) Los componentes de fundición hechos a partir de 

estas aleaciones muestran excelente resistencia a la corrosión así como una buena 

resistencia al desgaste y a la tensión, lo que llevó en 1930 a  preferir utilizarla por sobre el 

acero inoxidable para hacer armazones de dentaduras parciales removibles en odontología 

como alternativas de bajo costo para piezas de aleaciones base-Oro [15]. Esto representa 

uno de los primeros usos de una aleación de cobalto-cromo como un biomaterial. La 

excelente resistencia a la corrosión que se muestra en estas aplicaciones dentales llevó a la 

investigación en estudios con animales de la utilización de tornillos de  Co-Cr-W en 

ortopedia para aplicaciones de fijación en fracturas [16]. Siguiendo la modificación de los 

niveles de carbono y cromo de la composición de la aleación dental original, se fabricaron 

tornillos y placas de cobalto-cromo. La resistencia a la corrosión superior y capacidad para 

tomar las formas deseadas por fundición de metales resultado en aleaciones de cobalto-

cromo desplazo al acero inoxidable  316 como el metal preferido para hacer este tipo de 

dispositivos en ese momento. un acceso más fácil al molibdeno  (en comparación con 

tungsteno) en América del Norte dio como resultado la sustitución de molibdeno por 
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tungsteno en la década de 1930[17]. Las aleaciones base-Co fueron utilizadas para 

producir implantes quirúrgicos alrededor de los años 60’s. Éstas pueden obtenerse por 

colada o forja, la mayoría de las aleaciones para implantes Co-Cr-Mo contienen Cr (26-

30% en peso), Mo (5-7% en peso), y determinado porcentaje de níquel (1% en peso 

máximo para disminuir en lo posible los riesgos de alergia), otros elementos que pueden 

estar contenidos como trazas son Mn, Fe, Si, N y C (en bajo contenido ~0.05% en peso o 

alto contenido ~0.25% en peso) [18]. A continuación se listan las aleaciones base-cobalto 

más utilizadas con su composición química en la Tabla 3 [19]. 

�
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Tabla 3.Composición química de las aleaciones base-Cobalto más utilizadas [19]. 

 

La fabricación de componentes de implante por colada  Co-Cr-Mo representa un método 

con potencialmente menor costo de fabricación de formas complejas y componentes en 

comparación con la forja de barras seguido de estampados posteriores  y / o de 

mecanizados para lograr la forma final del implante. Las piezas coladas  generalmente 

tienen propiedades mecánicas inferiores (límite de elasticidad, ductilidad, resistencia a la 

fractura) en comparación con los productos forjados. Esto es debido a su microestructura 
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gruesa, posible presencia de grandes  fases secundarias frágiles (carburos principalmente) 

que promueven la iniciación de grietas y propagación, y la ausencia de cualquier  

endurecimiento por trabajado mecánico. Sin embargo, teniendo un adecuado control 

durante el proceso de fundición y colada, y eligiendo el método de fundición correcto, se 

evita la presencia de fases secundarias y se garantiza una microestructura libre de 

segregación. La colada por  inversión (también conocido como proceso de cera perdida) se 

utiliza para hacer implantes por fundición Co-Cr-Mo. Se hacen moldes patrón de cera para 

formas deseadas, algunas de las cuales están unidas a un vástago, formando una unidad 

referida como una pieza de fundición árbol (Fig. 4). Este árbol está recubierto con 

cerámico que se seca y se cuece para formar un molde de revestimiento rígido. Durante la 

cocción para endurecer la mezcla de cerámica, la cera se derrite y sale, dejando así un 

molde de máscara cerámica   para la colada. 
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Figura 4. Proceso de colada por fusión a la cera perdida (árbol de colada). 

 

El forjado en caliente de barras, varilla o alambre (F1537) a base de Aleación Co-Cr-Mo 

de Bajo-carbono o alto-carbono  se utiliza para obtener componentes de alta resistencia 

para implantes. El proceso de formado por forja de la aleación comienza con la forja en 

caliente de  lingotes Co-Cr-Mo. Una de las dificultades con la forja en frío o caliente  de 

aleaciones de alto contenido de carbono Co-Cr-Mo es la potencial  formación de grietas 

durante la operación  de forja. Esto condujo a la introducción de aleaciones con bajo 

contenido de carbono. Polvos de aleación de alto contenido de  carbono-cobalto formado 

por atomización y luego consolidado a densidad completa también se utilizan para formar 

productos forjados.     
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La forja de aleaciones Co-Cr-Mo de alto contenido de carbono es posible, aunque el 

procedimiento para hacerlo es difícil y costoso, que requiere un estricto control de forja y 

pasos de recalentado. Sin embargo, con el procesamiento apropiado, se puede obtener un 

grano fino y una estructura endurecida-deformada, con la ventaja añadida de que 

operación de trabajo mecánico  dará lugar a la ruptura de mayor cantidad de carburos que 

se puedan haber formado durante la solidificación, lo que resulta en una distribución de 

carburos más finos. 

Las propiedades resultantes de tales tratamientos y otros se incluyen en la Tabla 3, con la 

comparación por forjado y de aleaciones cobalto-cromo obtenidas por polvos, así como 

otros biomateriales metálicos. Además de afectar la resistencia y ductilidad, los 

tratamientos de envejecimiento pueden afectar significativamente la resistencia al 

desgaste, debido a que una mayor dureza corresponde  normalmente a una mejor 

resistencia al desgaste. Un estudio [20] registró las mayores propiedades de  dureza  para 

aleaciones CoCrMo con recocido de disolución ocurrido después de un envejecimiento 

entre 760 °C y 815 °C (1400 °F y 1500 °F) durante aproximadamente 5 horas. Esto pudo 

haber sido el resultado de los carburos que se formaron durante el tratamiento de 

envejecimiento, porque éstas presentarían dureza, incrustados como  partículas de fases 

secundarias  que inhiben el rendimiento de la fase de la matriz rica en cobalto  en adición a 

las partículas actuando como segunda fase   que son  resistentes al desgaste en sí. Grandes 

carburos también pueden actuar como  fases refuerzo durante la deformación  de 

aleaciones  CoCrMo de colada, dando como resultado altas tasas de endurecimiento por 

trabajado mecánico (deformaciones de hasta ~ 0,01 a 0,02%, por encima del cual se 

produce la fractura del carburo, negando así el efecto de refuerzo) [21]. La  mayor tasa de 
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endurecimiento por trabajado mecánico  de deformación  también puede beneficiar  la 

resistencia al desgaste debido a la mayor resistencia a la deformación plástica resultante de 

la matriz a base de cobalto.  

Como se ha descrito, las aleaciones obtenidas por colada presentan propiedades mecánicas 

diferentes  a las aleaciones forjadas y resultan ser más controlables que las propiedades de 

la forja. Las aleaciones más comunes se listan y se muestra en la tabla 4 según la revisión 

hecha por Robert Pilliar and Scott D. Ramsay [17] que las propiedades mecánicas 

cambian según la condición que se les haya dado. 

 

 

Tabla 4. Propiedades Mecánicas de las aleaciones Cobalto-Cromo comúnmente usadas 
[17]. 
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Del diagrama de fases nosotros podemos predecir como el  material solidificará bajo las 

condiciones de equilibrio o de no equilibrio. 
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Las fases de equilibrio en el Sistema Co-Cr son: (1)Liquido, L; (2) la solución solida fcc, 

(�Co); (3) la solución solida hcp, (�Co); (4) la solución solida bcc, (Cr); y (5) la fase 

intermetálica �. El diagrama de fases Co-Cr evaluado ( Fig.5) 

está basado en la información experimental y los  cálculos termodinámicos de  C. Allibert 

con colaboradores [22]  y  M. Hasebe con colaboradores [23]. Los puntos especiales del 

diagrama de fases evaluado están listados en la tabla 5.El diagrama de fases es algo 

diferente del que estudio Hasen, especialmente con respecto a la fase solida de equilibrio 

arriba de 1200 ˚C .Es necesario mencionar que de acuerdo a la revisión hecha por K. 

Ishida and T. Nishizawa[24] la fase intermedia � propuesta por  [25] no fue encontrada en 

los patrones de  difracción de rayos X de alta temperatura examinados de  [22].  

 

            

Fig.5 Diagrama de fases del Sistema Co-Cr [24]. 
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Tabla 5. Puntos especiales del diagrama de fases Co-Cr [24]. 

 

Tanto el Cobalto como el cromo, en estado puro, tienen elevados puntos de fusión siendo 

el último el de mayor punto de fusión con 1863 ˚C[26] después el cobalto con 1495 

˚C[27].También se ha medido la zona de equilibrio liquido/sólido por el método de 

separación electromagnética, los valores de composición y temperatura se muestran en la 

tabla 6[ 22]. La línea de liquidus y solidus para el lado rico en cromo del sistema no ha 

sido establecida, debido a la dificultad de preparar especímenes de alta pureza y obtener 

medidas a altas temperaturas. La temperatura y la composición del punto eutéctico es 

1395 ˚C y 44% atómico de cromo, respectivamente. 

Los límites entre las  fases solidas  �Co/�, �Co/�, y �/Cr, determinadas por microanálisis 

por haz de electrones, generalmente concuerdan de un artículo a otro, mientras que la 
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región bifásica �Co + Cr  determinada por [23] es reducida comparada con la determinada 

por[22]. El límite de fase �Co/�Co medido por [23] es consistente con los resultados 

metalográficos de [25].Los límites de fase cercanos a la reacción congruente entre � y Cr 

están bien establecidos por análisis térmico, y la temperatura congruente es 1283± 2 ˚C de 

acuerdo a [22]. 

 

Tabla 6. CoCr Liquidus y Solidus, datos por el método de separación electromagnética 

[22]. 
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����Las aleaciones base cobalto no son fácilmente mecanizables, ya que el material sufre un 

gran endurecimiento cuando trabaja sobre él la máquina herramienta, de tal modo que 

mecanizaciones posteriores pueden ser complicadas. La obtención de las prótesis se 

realiza por colada debido a la dificultad mencionada anteriormente y a que la geometría de 

las mismas es complicada. Además, las aleaciones base cobalto son fáciles de trabajar por 

colada ya que presentan propiedades como: buena fluidez, bajos puntos de fusión y 

facilidad de liberar los gases disueltos. Si la liberación de estos gases disueltos no fuera 
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correcta se podría producir la aparición de poros como se puede observar en la figura 6 

tomada del trabajo realizado por M. Gómez y colaboradores [28]. 

Figura 6. Microporosidad en una aleación de colada ASTM F-75 con diferentes 
condiciones de colada [28]. 
 
La colada requiere realizar un molde de un material que resista las temperaturas del metal 

a colar en estado líquido, cuya forma sea el negativo espacial de la pieza que se desea 

obtener. La fundición del material se realiza por inducción en vacío. El sistema de vacío se 

utiliza para eliminar gases y otras impurezas que causan daños en el material por medio de 

un proceso de vaporización. El desarrollo de esta técnica ha supuesto la eliminación de los 

problemas de oxidación que aparecían durante la fundición, permitiendo el uso de 

aleaciones más complejas. El vacío previene la absorción de gases presentes en la 

atmósfera. Una vez el material fundido, la colada se realiza por gravedad obteniéndose en 

cada una de ellas un árbol de determinadas piezas (entorno a veinte piezas). El tiempo 

necesario para el enfriamiento del molde depende del material fundido. Si se deja enfriar 

durante demasiado tiempo, se dificulta la extracción de las muestras. Pero si se sumerge 

en agua demasiado pronto, se pueden producir grietas o fragilidad en las piezas fundidas. 

Para que el metal fundido cristalice adecuadamente y las piezas fundidas sean menos 
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quebradizas y más fáciles de trabajar, el molde después de la fundición, debe dejarse 

enfriar al aire. Si el cilindro se introduce en agua, el cambio brusco de temperatura 

provoca una reacción violenta en el revestimiento, que lo vuelve suave y granular, 

provocando que las piezas puedan separarse más fácilmente.  

En general, las microestructuras posibles según el tipo de enfriamiento pueden ser 

dendrítica, equiaxiada o una combinación de las dos microestructuras, principalmente. A 

continuación se muestran dos imágenes del trabajo de L.Z. Zhuang et al.[29] en el que se 

estudió el efecto del enfriamiento en una aleación Co-Cr-Mo sobre su microestructura, se 

observa en la figura 7 a) una estructura dendrítica con un espaciado interdendritico de 

mayor espesor con respecto al de los granos equiaxiados en la figura 7 b).  

 

Figura 7. Microestructura dendrítica  a)  y de grano equiaxiado b) de la aleación de colada 
Co-Cr-Mo, microestructuras tomadas de [29]. 
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Con el fin de obtener un mejor acabado se realizan algunas operaciones como corte de 

bebederos, limado de rebabas, esmerilado y pulido para destacar el color en aquellas zonas 

en que se desea un acabado brillante. Tras la colada, el material presenta una serie de 

defectos que afectarán en gran medida a sus propiedades; estos defectos son: 
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• Porosidad: es el defecto de fundición por el cual se observa la existencia de poros de 

diversos gases, según la causa de la misma, diseminados en ciertas zonas de la masa de la 

pieza. Se puede presentar en forma de microporosidad o en forma de macroporosidad. Las 

causas que provocan este defecto pueden ser diversas:(a) liberación de los gases al pasar 

de sólido a líquido: la solubilidad de los gases aumenta con la temperatura y experimenta 

una gran variación de solubilidad en el paso desde el estado líquido a sólido. Si en el 

proceso de solidificación los gases disueltos que se liberan no encuentran el camino de 

salida al exterior, quedan ocluidos en la masa sólida conformando la porosidad. (b) 

liberación de gases por los productos de la reacción de los componentes en la masa líquida 

o con las paredes del molde: en ocasiones la porosidad se debe a los gases producto de 

reacciones que tienen lugar en el interior de la masa fundida, bien entre sus componentes o 

bien entre estos y las paredes de los moldes. Estos poros son más esféricos y distribuidos 

por toda la masa. (c) contracción de la masa fundida en el proceso de solidificación: los 

cambios de volumen durante la solidificación se realizan en tres etapas; la primera es 

contracción en líquido y se puede compensar colando el material adicional en los 

bebederos del molde conforme se pierde el sobrecalentamiento. La segunda es contracción 

de solidificación, etapa en la cual se forman lo rechupes o grandes poros debido a la 

imposibilidad de suministro de líquido por el aislamiento sólido. Y la tercera es la 

contracción en estado sólido, que tiene lugar después de la solidificación y es la causa 

principal del cambio dimensional a un tamaño menor. En algunos casos esta contracción 

puede actuar favorablemente. 
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• Grietas de fundición: son producidas por el desgarrado en caliente debido a los cambios 

de volumen en el enfriamiento en la fase sólida. La probabilidad de desgarrado en caliente 

aumente cuando la contracción en fase sólida de la pieza fundida queda impedida por la 

rigidez del molde y cuando el alargamiento máximo del material en cada uno de los 

puntos de la pieza es inferior al exigido por la contracción impedida de la misma. El 

material, tras la etapa de colada, presenta una estructura de solidificación dendrítica y 

precipitados interdendríticos formados por un eutéctico. [30] En general la teoría de 

aleaciones como la usada en el desarrollo de aleaciones o diseño [31-33] relaciona las 

propiedades de la aleación a su química y su microestructura. Una propiedad requerida es 

obtenida por selección de una “adecuada” composición química y proceso de fabricación 

(e.g. fundición, colada, formado, y tratamiento térmico) para obtener la microestructura 

deseada. Para materiales biomédicos, tal como  materiales de implante dental y 

articulaciones, la resistencia a la corrosión y las propiedades mecánicas son de principal 

importancia para su desempeño clínico óptimo, [34,35]. Como nosotros vemos de la 

metalografía óptica, la aleación dental SC-H  ha presentado carburos continuos en los 

límites de grano (Ver fig. 8a).Este tipo de microestructura está lejos de la carga dinámica 

compleja dada y del entorno de trabajo típico para aleaciones dentales [36]. 
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Figura 8. Micrografías ópticas de las tres aleaciones Co-Cr. (a) Aleación  SC H de colada 
con carburos a lo largo de los límites de grano y región inter dendrítica. (b) Aleación de 
colada [con estructura dendrítica f c c-Co. (c) aleación de colada  II con una estructura 
dendrítica similar a f c c-Co. (d) aleación de colada II: micrografía de alta magnificación 
mostrando partículas de carburos esféricas que se formaron en la estructura dendrítica. 
[37]. 
 

Los carburos en los límites de grano pueden causar concentración de esfuerzos a lo largo 

de las regiones de límites de grano [38] Bajo las condiciones de desempeño de las 

aplicaciones dentales actuales (las cuales son similares a las encontradas en aleaciones 

para implante de articulación), estas concentraciones de esfuerzos pueden inducir 

esfuerzos por corrosión y agrietamiento a lo largo de los límites de grano debido a la 

heterogeneidad química entre los carburos de límite de grano y los granos fcc-Co[39] 
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El control del proceso de fundición y de colada reduce enormemente los defectos 

mencionados  anteriormente, sin embargo, permanecen en menor cantidad y esto sigue 

dando al material  propiedades mecánicas deficientes  que hacen necesaria la aplicación de 

tratamientos térmicos los cuales explicamos más adelante. 
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Los tratamientos térmicos pueden llevarse a cabo para los siguientes propósitos: 

 * Mejora de la ductilidad. 

 * Relevado de esfuerzos internos. 

 * Incremento de la dureza o resistencia a la tensión y lograr cambios en la  

    composición química de la superficie de un metal como en el cementado. 

 

Otros beneficios de los efectos del tratamiento térmico incluyen mejora en la 

maquinabilidad, alteración en las propiedades magnéticas, modificación de la 

conductividad eléctrica, mejora en la tenacidad y desarrollo de estructura recristalizada en 

metales trabajados en frio [40]. 

Para el caso de la aleación Co-Cr  usada ampliamente en prótesis  dentales y quirúrgicas 

desde hace 60 años, rara vez las críticas han sido por falla en la resistencia a la corrosión, 

pero si más a menudo por falta de ductilidad y agrietamiento por fatiga. Estadísticas 

disponibles indican que el porcentaje de tales fallas, aunque pequeñas, no deben ser 

consideradas como insignificantes [41,42]. Una serie de cambios en la composición y la 
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tecnología de colada han sido utilizados o recomendados  para mejorar la resistencia y 

ductilidad de esta aleación durante los últimos 50 años, los estudios de Carter y Kidd han 

mostrado que el incremento en la velocidad de solidificación de la aleación de colada Co-

Cr mediante la reducción de temperatura del molde y del vertido, no solo puede mejorar la 

resistencia sino también la ductilidad de las prótesis de colada. Semlitch reportó mejoras 

obtenidas por fundir y colar en vacío [43]. Los experimentos de Grant, Asgar, et al., y 

Radamacher han mostrado que se pueden alcanzar mejoras medibles en la resistencia y la 

ductilidad  por desviación en la composición química de los límites listados en la norma 

ASTM (F-75-67) para la aleación de colada Co-Cr para prótesis [44-46]. A continuación 

se muestra en la  tabla 7, tomada del trabajo de J. Cohen et al. [47], con dos aleaciones que 

aunque reciben el mismo tratamiento térmico, la variación en la composición permite que 

se obtengan diferentes valores de elongación y resistencia. 

 

Tabla 7. Propiedades de tensión de muestras de colada y tratamiento térmico de la 
aleación Co-Cr obtenida por fundición industrial A y B. Todas las composiciones 
especificadas de ASTM F-75-76 [47]. 
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A partir de los 80’s se comenzó a considerar a los tratamientos térmicos como procesos de 

mejora de las propiedades mecánicas tales como la resistencia y la ductilidad 

recomendando temperaturas desde 815°C hasta 1225°C  y temple con la finalidad de 

aprovechar la formación de bandas y fallas de apilamiento entre otros al ser estos 

mecanismos de incremento de  resistencia [47].A continuación, se muestra en la tabla 8 la 

revisión de propiedades mecánicas alcanzadas por la aplicación de  diferentes tratamientos 

térmicos a una aleación Co-Cr-Mo, realizada por Dobbs H S y Robertson J L M [2], 

observando los valores podemos explorar tratamientos térmicos que den mejores 

propiedades de ductilidad y resistencia. 

 

Tabla 8. Propiedades mecánicas alcanzadas con la aplicación de diferentes tratamientos 
térmicos a una Aleación Co-Cr-Mo [3]. 
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Revisando la literatura encontramos el trabajo de W.H. Jiang et al. [48] en el que 

desarrollaron tratamientos térmicos para una aleación Co-Cr (DZ40M) con solidificación 

direccional,  como es el caso en nuestras muestras,  por lo que es interesante mostrar a 

continuación la tabla 9, donde se presentan las propiedades mecánicas obtenidas con tres  

tratamientos térmicos. Es contrastante con los valores de elongación de la tabla anterior, 

sobre todo cuando se espera que la mejor elongación la tenga la probeta tratada a 750 °C, 

por lo que  el tiempo de envejecido es el factor principal de cambio, incrementando los 

precipitados y la resistencia, pero reduce la ductilidad. Es por esto que podemos comenzar 

a plantear que desarrollaremos tratamientos térmicos en intervalos de temperatura de 750 

°C-1050°C, pero con tiempos cortos. En la figura 9 se presentan tres graficas tomadas del 

trabajo de C. Montero-Ocampo et al. [49], que presentan aleaciones Co-Cr con porcentajes 

de carbono diferente y tratado a partir de 815 ° C. 

 

Tabla 9. Propiedades mecánicas de tres tratamientos térmicos aplicados a  la aleación Co-
Cr (DZ40M) a diferentes temperaturas [48]. 
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Figura 9. Tamaño de grano a), tamaño de precipitado b) y deformación total     c) [49]. 

 

Se observa claramente que a tiempos cortos y temperaturas cercanas a 750°C el tamaño de 

grano y del precipitado no crecen como en tiempos de tratamiento largos y la ductilidad 

tiende a aumentar a temperaturas cercanas a la de transición de la fase �-Co a �-Co. 
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Los estudios hechos  para la transformación martensitica en la aleación Co-Cr han 

mostrado que el tratamiento térmico de templado retrasa dicha transformación tal como lo 

encontraron A. de J. Saldívar García et al. [50], en su revisión mencionan que Rajan 

[51,52] mostró que el envejecido isotérmico de una aleación Co-26.7Cr-5.5Mo-0.15C 

tratada por solución sólida y templada, promueve la transformación de la fase fcc – a la 

fase hcp  por este proceso complejo de dos etapas. En  el trabajo de A. de J. Saldívar 

García et al.  [50] también  fueron investigados dos ciclos térmicos; uno involucra un 

temple intermedio en agua desde 1150 °C hasta 25 °C previo al envejecido y el otro  

consistió de un enfriamiento simple desde 1150 °C hasta la temperatura de envejecido 
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como se muestra en Fig. (10). Esto mostró que tanto la microestructura como el 

endurecimiento del material  son determinados por la manera en que se da la 

transformación de la fase fcc a la fase hcp, y que el temple en agua de la muestra  tiene  

efectos sobre la cinética de transición de estas fases.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
Figura 10. Representación esquemática de los ciclos térmicos empleados en el trabajo de 
A. de J. Saldívar García et al. [50] para la aleación Co-27Cr-5Mo-0.05C, la línea amarilla 
en la figura representa el proceso de temple en agua. 
 
En un experimento llevado a cabo por Katsunari Oikawa et al. [53] mediante un proceso 

difusivo, se observa claramente la transición de fase �Co a �Co definiéndose muy bien las 

diferentes composiciones  y se observa la  morfología de la superficie  cuando se tiene 

únicamente fase fcc �-Co, figura 11. 
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Figura 11. Fusión de cápsula de Cobalto con cápsula de aleación Co-30% atómico Cr [53].  
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La transformación alotrópica de la fase fcc – hcp  en Co y aleaciones Co-Base  tiene lugar 

por un mecanismo martensítico no difusivo. En Co puro, la transformación tiene lugar a 

427 °C, mientras, en una aleación forjada Co-27Cr-5Mo-0.05C, la temperatura de 

transformación de equilibrio incrementa para valores cercanos a 970°C [8]. La 

transformación en enfriamiento desde el campo de estabilidad de fase fcc es, sin embargo, 

muy lenta, debido a la limitada fuerza química conductora que está disponible a las 

temperaturas de transformación. En general, bajo condiciones de enfriamiento normal, la 

fase fcc es retenida a temperatura ambiente en forma metaestable [4]. 

 La transformación de fase fcc �-Co a hcp �-Co involucra la formación de dos  fases hcp �-

Co martensíticas microestructuralmente diferentes; es la fase hcp �-Co martensita atérmica 

y fase hcp �-Co martensita isotérmica. La martensita atérmica se forma después de un 
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tratamiento de solución sólida con el posterior temple, se lleva a cabo en un corto periodo 

de tiempo y se enfría rápidamente desde una temperatura de 1200°C  hasta temperatura 

ambiente mediante un proceso no difusivo;  ya que en este proceso la fuerza conductora  

es originada por los esfuerzos internos causados por el sobre-enfriamiento. También el 

desarrollo de defectos  que actúan como potenciales embriones de martensita es 

fuertemente favorecido, por las altas velocidades de enfriamiento. La martensita 

isotérmica es la que se forma durante un tratamiento de envejecido, que es un proceso en 

que el periodo de tiempo isotérmico es grande, permitiendo un proceso difusivo por lo que 

la cantidad de fase formada durante el proceso isotérmico determina en cierta medida el 

valor de dureza del material. Una descripción gráfica de los tipos de martensita se puede 

apreciar en la figura 12 extraída del trabajo de Shingo Kurosu et al. [54], la martensita 

isotérmica como se observa, presenta una superficie con poco estriado y sin defectos 

visibles mientras que la martensita atérmica presenta una mayor cantidad de defectos que 

se pueden apreciar y mayor cantidad de líneas de deformación. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 12. Micrografía mostrando la martensita atérmica y la martensita  isotérmica [54]. 
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El recocido es un término genérico que denota un tratamiento que consiste en el 

calentamiento y mantenimiento a una temperatura adecuada seguido de  un enfriamiento a 

una velocidad apropiada, principalmente para el ablandamiento de los materiales 

metálicos. Generalmente, en aceros al carbono, el recocido produce una microestructura 

de ferrita-perlita. Los aceros pueden ser recocidos para facilitar el trabajo en frío o 

maquinado, para mejorar las propiedades mecánicas o eléctricas, o para promover la 

estabilidad dimensional. Es importante la elección de un tratamiento de recocido que 

proporcione una adecuada combinación de estas propiedades sin que ello implique reducir 

alguna de manera considerable. Los términos utilizados para denotar tipos específicos de 

recocido aplicados a aceros son descriptivos del método utilizado, el equipo usado, o de la 

condición del material después del tratamiento [55]. 

En la conformación de metales por trabajo en frío, existe un límite para la cantidad de 

deformación plástica posible sin que se dé la fractura. El recocido restaura el metal para la 

condición estructural similar a la previa a la deformación, haciendo posible un 

subsiguiente trabajado en frio. 

La Recuperación, recristalización y crecimiento de grano son etapas en el recocido: Las 

etapas para tiempos cortos a bajas temperaturas en la cual la dureza permanece constante o 

incrementa lentamente, es llamada la región de recuperación. Las dislocaciones 

experimentan movimiento por activación térmica, comenzando a reorganizarse en la 

matriz, algunas más estables y difíciles de mover que en el trabajado en frio, condiciones 

de no recocido. Resulta en un ligero incremento en la dureza. Algunas propiedades 



�
���

recuperan los valores que tenían previo  al trabajo en frio, por lo tanto el termino 

recuperación. 

Recristalización: Con tiempos más largos o a temperaturas más altas, la estructura sufre 

cambios radicales. Aparecen cristales pequeños (de una magnitud similar a la previa al 

trabajo en frio) los cuales contienen una  baja densidad de dislocaciones y son 

relativamente blandos. Nuclean cristales en regiones de alta densidad de dislocaciones, y 

en la microestructura aparecen en “o” cercanos a las bandas de deformación. Esta  

formación de granos es referida como una recristalización. Eventualmente, los granos 

hacen contacto entre sí con el tiempo, los núcleos crecen y aparecen más zonas de 

nucleación en el resto de la matriz trabajada en frio. 

Crecimiento de grano: durante la recuperación la densidad de bandas de deformación 

disminuye, pero el cambio no es notorio. Cuando la recristalización comienza, aparecen  

pequeños granos equiaxiados. Los granos se continúan formando y creciendo hasta que la 

matriz de trabajo en frio se consume, lo cual marca el fin del periodo de recristalización y 

el inicio del crecimiento de grano. 

Las variaciones en la dureza, que se manifiestan durante las distintas etapas en el recocido, 

están indicadas por los datos de dureza graficados en la Fig. 13,  en la figura 12 a) se 

muestran los datos que se obtuvieron de recocer una  aleación Cu-5Zn  a una temperatura 

constante con diferentes tiempos. Un dato similar se muestra en la fig. 12 b), que se 

obtuvo de recocer la aleación Cu-5Zn  en un tiempo constante a diferentes temperaturas. 
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Figura 13. a) Efecto del tiempo de recocido sobre la dureza de una aleación Cu-5Zn con 
60% de trabajo en frio, a  temperatura constante (400  C). b) Efecto de la temperatura de 
recocido sobre la dureza de una aleación Cu-5Zn con 60% de trabajo en frio, a  tiempo 
constante [56]. 
Cuando se aplica un recocido a superaleaciones, esta consiste en una recristalización 

completa y en alcanzar la máxima ductilidad. En la práctica se aplica comúnmente en 

aleaciones forjadas no endurecidas. Para la mayoría de  aleaciones endurecidas por 

envejecido, los ciclos de recocido son los mismos que para tratamientos de solución. Sin 

embargo, los dos tratamientos sirven para propósitos diferentes. El recocido es usado 

principalmente para reducir la dureza y aumentar la ductilidad para facilitar el formado o 

maquinado, preparación para soldar, relevado de esfuerzos después de soldar, producir 

microestructuras especificas o ablandamiento de estructuras endurecidas por envejecido de 

resolución de segundas fases. El tratamiento de solución es destinado a disolver fases 

secundarias o para producir una máxima resistencia a la corrosión o para preparar un 

endurecimiento por envejecido. 
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La mayoría de las superaleaciones forjadas pueden ser conformadas en frio pero son más 

difíciles de conformar que los aceros inoxidables austeniticos. 

Operaciones severas de conformación en frio requieren varias operaciones intermedias de 

recocido. El recocido completo debe ser seguido por un enfriamiento rápido. Para 

aleaciones sensitivas a la deformación por agrietamiento en el envejecido, la velocidad de 

calentamiento debe ser rápida. Si la configuración de la soldadura no permite el recocido, 

se debe usar un envejecido para la liberación de esfuerzos en aleaciones no propensas a 

deformación por agrietamiento en envejecido. 

El recalentamiento para el trabajo en caliente es similar a un recocido, en el que el 

objetivo es promover la adecuada formabilidad del metal deformado. El control de 

temperatura puede ser crítico para las propiedades resultantes, como variable grado de 

recristalización, y el control de crecimiento de grano deseado [56]. 
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Un cristal perfecto es una idealización: no existe tal cosa en la naturaleza. El arreglo 

atómico en materiales reales no sigue un patrón cristalino perfecto. No obstante, la 

mayoría de materiales que son útiles en ingeniería son cristalinos hasta una aproximación 

considerable. Hay razones físicas fundamentales para tal caso. Las estructuras preferidas 

de sólidos de baja temperatura son aquellas que minimizan la energía. La configuración 

atómica de baja energía es casi invariablemente cristalinas desde el patrón regular de las 

repeticiones de la red cristalina cualquier configuración local es más favorable para la 

unión. Hay una razón física fundamental por la que el cristal es imperfecto. Mientras una 

estructura cristalina perfecta es preferida, al menos en el límite de baja temperatura, los 
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átomos son relativamente inmóviles en sólidos y esto es, por  lo tanto, una dificultad para 

eliminar imperfecciones que se introdujeron en el cristal durante su crecimiento, 

procesado o uso. 

Si los materiales fueran cristales perfectos entonces sus propiedades podrían ser dictadas 

por su composición y estructura cristalina solamente, y podrían ser muy reducidas en sus 

valores y variedades. Es esta la posibilidad de hacer materiales cristalinos imperfectos que 

permitan a los científicos en materiales para afinar las propiedades de los materiales 

dentro de  las diversas combinaciones que los dispositivos de ingeniería lo requieren.  

Las partes más importantes de la microestructura de un material son los defectos 

cristalinos que son manipulados para mejorar su comportamiento.  Es útil  clasificar los 

defectos en la red cristalina por su dimensión: Defectos 0-dimensional afectan sitios 

aislados en la estructura del cristal y por lo tanto son llamados defectos puntuales. 

Defectos 1-dimensional son llamados dislocaciones, son líneas a lo largo de las cuales el 

patrón del cristal está “roto”. Defectos 2-dimensional son de superficie, tal como la 

superficie externa y el límite de grano a lo largo del cual distintos cristalitos se unen. 

Defectos 3-dimensional cambian el patrón sobre  un volumen finito, ello incluye 

precipitados, los cuales son pequeños volúmenes con estructura cristalina diferente, 

también incluye largos poros o inclusiones de partículas de fases secundarias [57]. 
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En Ciencia de los Materiales, una dislocación es un defecto cristalográfico, o 

irregularidad, dentro de una estructura cristalina. La presencia de dislocaciones influye 

fuertemente en muchas de las propiedades de los materiales. La teoría que describe los 

campos elásticos de los defectos fue desarrollada originalmente por Vito Volterra en 1907, 

[58] pero el término 'dislocación' para referirse a un defecto en la escala atómica fue 

acuñado por G.I. Taylor en 1934 [59]. Algunos tipos de dislocaciones pueden ser 

visualizados como causados por la terminación de un plano de átomos en el medio de un 

cristal. En tal caso, los planos de los alrededores no son rectas, sino que se doblan 

alrededor del borde del plano de terminación de modo que la estructura cristalina está 

perfectamente ordenada a cada lado. La analogía con una pila de papel es apta: si la mitad 

un trozo de papel se inserta en una pila de papel, el defecto en la pila sólo es apreciable en 

el borde de la lámina media. 

Matemáticamente, las dislocaciones son un tipo de defecto topológico, a veces llamado un 

solitón. La teoría matemática explica por qué las dislocaciones se comportan como 

partículas estables: se pueden mover alrededor, pero que mantienen su identidad a medida 

que avanzan. Dos dislocaciones de orientación opuesta, cuando se ponen juntas, pueden 

anularse entre sí, sino una única dislocación normalmente no pueden "desaparecer" por su 

propia cuenta. 

Dislocación de borde: Una dislocación de borde es un defecto donde un semiplano 

adicional de átomos se introduce a medio camino a través del cristal, lo que distorsiona los 

planos cercanos de los átomos. Cuando se aplica suficiente fuerza de un lado de la 
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estructura cristalina, este plano adicional pasa a través de planos de átomos rompiendo y 

uniendo enlaces  hasta que se alcanza el límite de grano. Un diagrama esquemático 

sencillo de tales planos atómicos se puede utilizar para ilustrar defectos de la red tales 

como dislocaciones. (Figura 14 representa el concepto "semiplano extra" de un tipo de 

dislocación de borde). La dislocación tiene dos propiedades, una dirección de línea, que es 

la dirección que va a lo largo de la parte inferior del plano medio adicional, y el vector de 

Burger que describe la magnitud y dirección de la distorsión de la red. En una dislocación 

de borde, el vector de Burgers es perpendicular a la dirección de la línea. Los esfuerzos 

causados por una dislocación de borde son complejos debido a su asimetría inherente [60].  

 

 

 

 

 

 

 

Figura 14.Representacion grafica de una dislocación de borde [60]. 

Dislocación de tornillo: Una dislocación de tornillo es mucho más difícil de visualizar. 

Imagínese un cristal cortado a lo largo de un plano y  deslizado desde la mitad a través del 

otro por un vector de red, las mitades regresan adecuándose de nuevo juntas  sin dejar un 

defecto. Si el corte sólo va a medio camino a través del cristal, y luego se deslizó, el límite 

del corte es una dislocación de tornillo. Se compone de una estructura en la que una 

trayectoria helicoidal se traza alrededor de la (línea de dislocación) línea del defecto por 
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los planos atómicos en la red cristalina (Figura 15). Tal vez la analogía más cercana es un 

jamón rebanado en espiral. En dislocaciones de tornillo puras, el vector de Burgers es 

paralelo a la dirección de la línea [60].  

 

 

 

 

 

 

 
Figura 15.Representacion grafica de una dislocación tipo tornillo [60]. 

 

A pesar de la dificultad en la visualización, las tensiones causadas por una dislocación de 

tornillo son menos complejas que las de una dislocación de borde.  
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La posibilidad de la formación de fallas de apilamiento en soluciones sólidas típicamente 

metálicas ha llegado recientemente a desempeñar un papel cada vez más importante en la 

comprensión de muchas de las propiedades de las soluciones sólidas, en particular 

aquellas con la  estructura cúbica centrada en  las caras y las estructuras hexagonales 

compactas. Tales fenómenos son  cambios en la resistividad eléctrica, el trabajo de 

cementación, recristalización, fluencia, deformación textura, la cristalografía de las 
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transformaciones de fase, la corrosión, la morfología de fase entre otros que se relacionan 

con la presencia de fallas de apilamiento y por lo tanto a la energía de falla de apilamiento. 

La estructura cubica centrada en las caras y la hexagonal compacta  están estrechamente 

relacionadas y, al ser de empaquetamiento compacto, difieren esencialmente sólo en la 

forma en que los planos más compactos se apilan juntos. 

La secuencia normal de planos {111}  en una estructura cúbica centrada en las caras puede 

ser descrita como ABCABCABC usando la notación  habitual A, B, C. Los tres errores 

típicos de apilamiento se ilustran mediante los patrones de apilamiento característicos 

mostrado en la fig. 16. Ellos son: (1) la falla intrínseca, correspondiente a la eliminación 

de una capa de átomos de empaquetamiento compacto , (2) la falla extrínseca, que 

corresponde a la inserción de una capa de empaquetamiento compacto extra de átomos, y 

(3) la falla doble (macla), originada en la interfaz entre dos cristalitos que son perfectos en 

relación doble [61]. “ Las fallas intrínsecas han recibido la mayor atención, y los cálculos 

basados en modelos idealizados sugieren que tales defectos deben producir la ampliación 

y  cambios en las posiciones de los picos de rayos X. Consideraciones teóricas de la 

influencia de las fallas individuales y fallas extrínsecas indican que la correspondiente 

línea de ampliación de rayos X debe ser asimétrica en ambos casos y que los cambios de 

pico resultantes de la presencia de fallas extrínsecas deben ocurrir en una dirección 

opuesta al desplazamiento producido por la falla intrínseca . El trabajo publicado hasta la 

fecha indica que en los metales predominan las fallas intrínsecas. Sin embargo, en otros 

materiales, por ejemplo, en silicio, la energía de falla de apilamiento de las fallas 

intrínsecas y extrínsecas puede ser de aproximadamente la misma magnitud. Si, además, 

se tiene en cuenta los casos menos idealizados en el que la distribución de la densidad de 
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falla de apilamiento es variable en una muestra, la predicción de la pauta general de rayos 

X se convierte en algo muy complejo”, todo lo anterior de la revisión de Cahn et al. [62]. 

Sin embargo, el trabajo de rayos X ha servido como un medio útil para la comparación 

entre los diferentes metales y aleaciones y para los estudios de las tendencias de la 

probabilidad de fallas con composiciones y temperaturas. 

 

Figura 16. Vista planar de posiciones atómicas y secuencias de apilamiento para: 
(a)Cristal perfecto Fcc, (b) Falla de apilamiento intrínseca, (c) Falla de apilamiento 
extrínseca,(d) Falla Macla, (e)Cristal Macla[62] . 
 

La posibilidad de la existencia de fallas de apilamiento en las estructuras hcp y bcc ha sido 

considerado  en un número de publicaciones tanto desde el punto de vista experimental 

como teórico. En metales bcc y hcp las fallas de apilamiento no producen cambios de 

línea. En los metales de estructura hexagonal compacta, la tercera capa esta apilada en 

dirección a la primera, basada en una secuencia de apilamiento ABABAB lo que produce 

la ampliación de ciertas reflexiones, que se ha observado experimentalmente, en particular 

en el caso de cobalto como lo estudió  F. Fellaha et al. [63]. En la figura que se muestra a 

continuación (Fig. 17) se muestran secuencias de apilamiento en una imagen en Alta 

Resolución en Microscopía Electrónica de Transmisión (HRTEM por sus siglas en inglés) 

para una muestra de Cobalto. 
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Figura 17. Imagen de HRTEM con detalles de la secuencia de apilamiento que muestra 
dos regiones de fase Hcp  libres de fallas (I y III) y una región de fase fcc con fallas 
(II).Las líneas horizontales blancas indican las fallas de apilamiento en la estructura fcc y 
las flechas indican los límites entre las fases. Imagen tomada de [63]. 
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Por definición, un límite de grano es un defecto en dos dimensiones el cual separa dos 

granos del mismo material cristalino y como principales características a señalar  se tienen 

que los límites de grano son sumideros de dislocaciones. Las propiedades dependen de los 

planos en los límites de granos  y son gobernados por vacantes, impurezas y dislocaciones 

presentes en los límites de granos   tal como lo concluye J. Thibault [64]. 

El control del tamaño de grano es uno de los medios más utilizados para influir en las 

propiedades de los materiales. En consecuencia, los esfuerzos se han dirigido en los 

últimos años hacia una mejor comprensión de los límites de grano. La revisión hecha por 

Robert W. Cahn et al. [65]  permite entender por qué la naturaleza compleja de las fuerzas  
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interatómicas y relajaciones en las interfaces ha motivado el desarrollo de la mayoría de 

formas cristalográficas, criterios para la predicción de la  estructura, la energía y otras 

propiedades físicas de interfaces.  

En trabajos previos para el caso de una aleación Co-27Cr-5Mo-0.1N  se usó un proceso 

que denominaron de transformación inversa en el que se llevaron a cabo solo tratamientos 

térmicos, sin involucrar deformación por trabajado mecánico,  después de un tratamiento 

de solución y envejecido  a la muestra esta se templa en agua y posterior a esto se vuelve a 

elevar su temperatura sin envejecer y se finaliza con un temple , los valores exactos tanto 

de tiempo como de temperatura los podemos encontrar en el trabajo de Kurosu S et 

al.[66]. Retomamos este trabajo para mostrar como la microestructura cambia  de lamelar 

a equiaxiada reflejándose en un incremento de límites de grano (fig. 18a) tras el efecto de 

refinamiento además del incremento en las propiedades mecánicas (fig.18b).  

 

Figura 18. a) Micrografía con granos equiaxiados de una muestra de la aleación Co-27Cr-
5Mo-0.1N   tratada térmicamente a 1200°C, b) Gráfica esfuerzo-deformación comparando 
las curvas de las muestras de la aleación Co-27Cr-5Mo-0.1N con Tratamiento de Solución 
TS, Tratamiento de Envejecido TE y Transformación Inversa TI [66]. 
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Es importante tener en cuenta que la aleación que estamos trabajando es Co-20% en peso 

Cr y  no contiene Níquel, por lo que el efecto del tratamiento térmico que se espera para la 

estructura de la aleación Co-20% en peso Cr  puede ser distinto al efecto en la estructura 

que se encontró para la aleación Co-27Cr-5Mo-0.1N  del trabajo anterior y solo se 

presenta como evidencia de que dependiendo de las condiciones del tratamiento térmico   

y la  aleación, se puede generar una microestructura granular. Ya se han explorado 

distintas condiciones  para los tratamientos térmicos que se evaluaran en la aleación Co-

20% en peso Cr y solo en la condición que se muestra en la figura 19 se ha observado una 

microestructura granular, aunque como se puede ver, la microestructura presenta granos 

alargados y poco homogéneos con respecto a su forma. Esta condición de tratamiento 

podría ser descartada por la cantidad y tamaño de los precipitados entre otras 

características, por lo que solo se muestra para comparar el comportamiento de nuestra 

aleación en lo que refiere a los límites de grano.  

Figura 19. Micrografías a distintos aumentos de muestra de la aleación Co-20% en peso 
Cr  tratada térmicamente a 1050°C enfriada en agua. a) Grano con composición bifásica 
de matriz �-Co con cantidades de �-Co marcado con líneas entrecortadas, b) Región 
presentando límites de grano indicados con flechas negras. 
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El empleo exitoso de los metales en aplicaciones de ingeniería se basa en la capacidad del 

metal para satisfacer los requisitos de diseño y de servicio y para ser fabricado con las 

dimensiones adecuadas. La capacidad de un metal para cumplir con estos requisitos se 

determina por las propiedades mecánicas y físicas del metal. Las propiedades físicas son 

las que se miden normalmente por métodos que no requieren la aplicación de una fuerza 

mecánica externa (o carga). Ejemplos típicos de las propiedades físicas son la densidad, 

propiedades magnéticas (por ejemplo, permeabilidad), la conductividad térmica y la 

difusividad térmica, propiedades eléctricas (por ejemplo, la resistividad), calor específico 

y coeficiente de expansión térmica. Las propiedades mecánicas se describen como la 

relación entre las fuerzas (o tensiones) que actúa sobre un material y la resistencia del 

material a la deformación y la fractura. Esta deformación, sin embargo, puede o  no ser 

evidente en el metal después de que se retira la carga aplicada. Se emplean diferentes tipos 

de pruebas, que utilizan una fuerza aplicada, para medir las propiedades, tales como 

módulo elástico, resistencia a la fluencia, deformación plástica y elástica (es decir, 

alargamiento), dureza, resistencia a la fatiga, y resistencia a la fractura[67]. Especímenes 

típicos para estas evaluaciones se muestran en la Fig. 20. 

Las propiedades mecánicas dependen en gran medida de los factores microestructurales 

(por ejemplo, tamaño de grano, distribución de fase, contenido de segunda fase), 

estructura cristalina (es decir, la disposición de los átomos), y la composición química. 
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Figura 20. Especímenes típicos para (a) las pruebas de tensión, (b) pruebas de tensión con 
muescas, y (c) pruebas de resistencia a la fractura [67]. 
 

Un ejemplo común de la relación entre la microestructura y comportamiento mecánico es 

la frecuencia observada aumento en la  tensión de fluencia con una disminución en el 

tamaño de grano. Relaciones como éstas entre la estructura metálica y el rendimiento 

hacen que la determinación de propiedades mecánicas sea importante para una amplia 

variedad de aplicaciones estructurales en la elaboración de metal, en el análisis de fallas y 

la prevención, y en el desarrollo de materiales para aplicaciones avanzadas. Las siguientes 

discusiones están diseñadas para introducir brevemente las relaciones típicas entre las 

características metalúrgicas (tales como las estructuras de cristal y microestructuras) y el 

comportamiento mecánico de los metales. Utilizando ejemplos básicos, se introducen 

mecanismos de deformación y fractura. Las propiedades típicas medidas durante los 

ensayos mecánicos a continuación, se relacionan con estos mecanismos de deformación y 

las microestructuras de los metales. 
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El termino  dureza, como  se utiliza en la industria, puede ser definida como la capacidad 

de un material para resistir la indentación o la deformación permanente cuando está en 

contacto con un indentador bajo carga. En general, un ensayo de dureza consiste en 

presionar un penetrador de geometría conocida y las propiedades mecánicas en el material 

de prueba. La dureza del material se cuantifica usando uno de una variedad de escalas que 

indican directa o indirectamente la presión de contacto implicado en la deformación de la 

superficie de ensayo. Dado que el penetrador se presiona en el material durante la prueba, 

la dureza también se considera como la capacidad de un material para resistir cargas de 

compresión. El penetrador puede ser esférico (prueba de Brinell), piramidal (pruebas de 

Vickers y Knoop), o cónica (prueba Rockwell). En los ensayos Brinell, Vickers y Knoop, 

valor de la dureza es la carga soportada por unidad de área de la indentación, expresada en 

kilogramos por milímetro cuadrado (kgf/mm2). En las pruebas de Rockwell, la 

profundidad de indentación a una carga prescrita se determina y se convierte en un número 

de dureza (sin unidades de medida), que está inversamente relacionada con la profundidad. 

Las pruebas de dureza ya no se limitan a los metales, y las herramientas y procedimientos 

disponibles en la actualidad cubren una amplia gama de materiales, incluyendo polímeros, 

elastómeros, películas delgadas, semiconductores y cerámica. Las mediciones de dureza 

tal como se aplica a las clases específicas de los materiales transmiten diferentes aspectos 

fundamentales del material. Por lo tanto, para los metales, la dureza es directamente 

proporcional a la tensión de fluencia uniaxial en la tensión impuesta por la indentación. 

Esta afirmación, sin embargo, puede no ser aplicable en el caso de los polímeros, ya que 

su límite de elasticidad es mal definido. Sin embargo, la dureza puede ser una técnica útil 
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para la caracterización de diferentes propiedades de los polímeros, tales como el 

almacenamiento y el módulo de pérdida. Del mismo modo, la dureza medida de cerámica 

y vidrios puede estar relacionada con su resistencia a la fractura, y no parece ser cierta la 

correlación entre la dureza y resistencia a la compresión. 

La consecuencia de la dureza del material también depende de su aplicación en la 

industria. Por ejemplo, un ingeniero de mecánica de fractura puede considerar como un 

material duro frágil y menos fiable bajo las cargas de impacto; un Tribologista  puede 

considerar alta dureza como deseable reducir la deformación plástica y el desgaste en 

aplicaciones de cojinetes. Al metalúrgico le gustaría tener menor dureza de laminación en 

frío de los metales, y un ingeniero de fabricación preferiría materiales menos duros para el 

mecanizado fácil y más rápido y una mayor producción. Estas consideraciones conducen, 

durante el diseño del componente, a la selección de diferentes tipos de materiales y 

procesos de fabricación para obtener las propiedades requeridas del material del producto 

final, que son, en muchos casos, que se estima mediante la medición de la dureza del 

material. Dureza, aunque aparentemente simple en concepto, es una propiedad que 

representa un efecto de compuesto elástico y campos de esfuerzos de plástico instaladas en 

el material que está siendo probado. No se debe esperar que los eventos microscópicos 

tales como movimientos de dislocación y transformaciones de fase que pueden ocurrir en 

un material bajo el indentador se repitan exactamente a sí mismos para cada hendidura, 

incluso bajo condiciones de ensayo idénticas. Sin embargo, la experiencia ha demostrado 

que las indentaciones producidas en las mismas condiciones de ensayo son 

macroscópicamente casi idénticas, y las mediciones de sus dimensiones producen números 

de dureza bastante repetibles para un material dado. Esta observación por James A. Brinell 
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en el caso de un indentador esférico llevó a la introducción de la prueba de dureza Brinell. 

Este fue seguido por otras pruebas con ventajas únicas sobre el penetrador Brinell, como 

se describe en los distintos artículos de la presente sección. El ensayo de dureza es tal vez 

el más simple y el método menos costoso de caracterizar mecánicamente un material, ya 

que no requiere una preparación de la muestra elaborado, más bien implica el equipo de 

prueba de bajo costo, y es relativamente rápida. Las investigaciones teóricas y empíricas 

han dado lugar a relaciones cuantitativas bastante precisas entre dureza y otras 

propiedades mecánicas de materiales tal como última resistencia a la tracción, límite de 

elasticidad y coeficiente de endurecimiento por deformación, y resistencia a la fatiga y 

fluencia. Estas relaciones ayudan a medir estas propiedades con una precisión suficiente 

para el control de calidad durante las etapas intermedias y finales de fabricación. Muchas 

veces las pruebas de dureza es la única alternativa de prueba no destructiva disponible 

para calificar y suelte componentes terminados para su aplicación final, todo lo anterior 

revisado de [68]. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 21. Diferentes tipos de prueba de dureza [69]. 
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La prueba de tensión es una de las pruebas más utilizadas para la evaluación de materiales. 

En su forma más simple, el ensayo de tensión se lleva a cabo sujetando los extremos 

opuestos de un elemento de prueba en el marco de carga de una máquina de prueba. La 

fuerza de tracción es aplicada por la máquina, dando como resultado el alargamiento 

gradual y eventual fractura del producto de ensayo. 

Durante este proceso, los datos de la fuerza y la extensión, una medida cuantitativa de 

cómo el producto de ensayo se deforma bajo la fuerza de tracción aplicada, por lo general 

son monitoreados y registrados. Cuando se realiza correctamente, el ensayo de tracción 

proporciona datos de extensión fuerza que puede cuantificar varias propiedades mecánicas 

importantes de un material. Estas propiedades mecánicas, determinadas a partir de ensayos 

de tracción, incluyen pero no se limitan a las siguientes: ·  propiedades de deformación 

elástico, tal como el módulo de elasticidad (módulo de Young) y la relación de Poisson · 

resistencia a la fluencia y resistencia a la tracción · propiedades de ductilidad, tales como 

el alargamiento y la reducción de área · características de endurecimiento por deformación 

Estas características de los materiales a partir de las pruebas de tensión se utilizan para el 

control de calidad en la producción, para la clasificación de rendimiento de los materiales 

estructurales, para la evaluación de las aleaciones de nuevo desarrollo, y para hacer frente 

a la fuerza estática como requisito de diseño. 

El principio básico de la prueba de tensión es bastante simple, pero numerosas variables 

afecta a los resultados. La siguiente metodología y las variables se analizan: 

·  Forma del elemento que se probó 

· Método de sujeción del elemento 
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·  Método de aplicación de la fuerza 

· Determinación de las propiedades de resistencia que no sea la fuerza máxima requerida 

para fracturar el elemento de prueba 

· Propiedades de ductilidad por determinar  

·  Velocidad de aplicación de la fuerza o la velocidad de elongación (por ejemplo, el 

control de la tasa de estrés o la velocidad de deformación) 

· Temperatura de ensayo 

La información anterior revisada del ASM handbook Vol.8 [70]. 

�
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Las técnicas de caracterización dependen del tamaño de la escala  a la que se quiera 

observar  las muestras y según el estudio que se esté haciendo, en la figura 22 se muestran 

las técnicas según el tamaño de la escala. 

 

Figura 22. Tamaño de escala relacionada con las características estructurales de los 
metales y las técnicas de observación [71]. 
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La microscopía electrónica de barrido es una poderosa técnica que permite la observación 

y caracterización de materiales inorgánicos heterogéneos, y superficies en un área local. El 

área que es examinada es irradiada con un haz de electrones finamente enfocado; los tipos 

de señales que se producen cuando el haz de electrones incide en la superficie de la 

muestra incluye: electrones secundarios, electrones retrodispersados, electrones Auger, 

rayos-X característicos y fotones en diversas energías. Dichas señales son obtenidas de un 

volumen de emisión específico dentro de la muestra y pueden ser utilizadas para examinar 

determinadas características de la muestra tales como composición, superficie topográfica, 

cristalografía, microestructura, etc. En la técnica de microscopía electrónica de barrido 

(MEB), las señales de mayor interés son los electrones secundarios y los electrones 

retrodispersados, lo anterior varía dependiendo tanto de las diferentes topografías 

analizadas como del barrido del haz de electrones que inciden en el espécimen. La emisión 

de los electrones secundarios es confinada a un volumen cercano al área de impacto del 

haz, lo cual permite que las imágenes obtenidas tengan relativamente una calidad de alta 

resolución. Los detalles óptico-electrónicos de un microscopio electrónico de barrido 

varían según el fabricante pero los componentes básicos se ilustran en la Figura 23, de los 

cuales en resumen se tiene lo siguiente: 1) cañón de  electrones: se tienen cañones 

termiónicos (utilizan un filamento de tungsteno) y cañones de emisión de campo (las 

cuales generan un fuerte campo eléctrico para arrancar a los electrones de los átomos; 2) 

lentes: se utilizan para producir imágenes claras y detalladas, dichas lentes están hechas de 

imanes capaces de doblar el haz de electrones, de esta manera, las lentes enfocan y dirigen 

dicho haz de electrones; 3) cámara de muestra: Los Detectores de Everhart-Thornley 
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registran los electrones secundarios, que son electrones desalojados desde la superficie 

exterior de un espécimen. El equipo utilizado en este trabajo fue microscopio electrónico 

de barrido de la Marca LEICA. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 23. Componentes de un Microscopio Electrónico de Barrido, [72]. 

 

Los detectores mencionados son capaces de producir las imágenes más detalladas de la 

superficie de un objeto. Otros detectores, tales como detectores de electrones 

retrodispersados y detectores de rayos X, brindan información acerca de la composición 

de una sustancia; 4) cámara de vacío: esta clase de microscopios requieren vacío para 

operar, sin el vacío el haz de electrones generado puede encontrar constante interferencia 

producida por las partículas en la atmósfera. 

Microanálisis en microscopia electrónica: 

La señal más utilizada en un microscopio electrónico de barrido es la que proviene de las 

emisiones secundarias, Figura 24,  los rayos X emitidos por la muestra se utilizan para el 
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análisis químico elemental de la muestra, ya que son característicos para cada elemento 

constituyente de una muestra, [73]. La emisión de rayos X característicos se produce 

cuando un haz de electrones incide sobre una muestra, la muestra absorbe energía de la 

radiación incidente y se excita, cuando los electrones excitados regresan a sus estados 

basales la muestra emite radiación en longitudes de onda dentro del intervalo de los rayos 

X, esto ha dado lugar a que el análisis en microscopia electrónica sea una técnica muy 

importante para la caracterización de todo tipo de materiales sólidos. En un espectro de 

rayos X, la medida de la longitud de onda o de la energía, permite determinar los 

elementos que están presentes en la muestra, es decir realizar un análisis cualitativo. 

Mientras que la medida de los fotones de rayos X emitidos por segundo permite realizar 

un análisis cuantitativo. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 24. Diferentes tipos de emisiones secundarias provocadas por el haz incidente de 

electrones. 
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Para analizar una muestra se debe elegir entre dos métodos diferentes: 1) Medida de la 

longitud de onda de los rayos X, con un espectrómetro de dispersión de longitudes de 

onda, denominado microsonda electrónica; 2) Medida de la energía de los rayos X 

característicos, con un espectrómetro de dispersión de energías (Energy Dispersive 

Analysis, EDS). Este tipo de medición, aunque menos precisa que la anterior, es 

actualmente el sistema más utilizado. 
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La técnica de difracción de rayos-X es de gran ayuda para la caracterización de los 

materiales, puesto que brinda información respecto a la estructura cristalina y las 

distancias interplanares de los mismos. La difracción ocurre cuando una onda encuentra 

una serie de obstáculos regularmente espaciados que: 1) son capaces de dispersar la onda 

y, 2) tienen espaciamientos que son comparables en magnitud a la longitud de la onda. 

Además, la difracción es consecuencia de una relación de fase específica que se establece 

entre dos o más ondas que son dispersadas por diversos obstáculos. Los rayos-X son una 

forma de radiación electromagnética que tiene altas energías y longitudes de onda 

pequeñas (longitudes de onda en el orden de espaciamientos atómicos en los sólidos). 

Cuando un haz de rayos-X incide en un material sólido, una porción de dicho haz puede 

ser dispersado en todas direcciones por los electrones asociados a cada átomo o los iones 

que se conducen hacia el interior del patrón del haz. Así, considerando dos planos 

paralelos de átomos � � ��y � � ��, ilustrados en la Figura B, los cuales tienen los 

mismos índices de Miller h, k y l y son separados por el espaciamiento interplanar ����. 

Asumimos que una haz paralelo, monocromático y coherente (en fase) de rayos-X de 
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longitud de onda � incide sobre estos dos planos con un ángulo 	. De esta manera, dos 

rayos del haz, etiquetados como 1 y 2, son dispersados por los átomos P y Q, Figura 25. 

Además, la interferencia constructiva de los rayos dispersados 
����� ocurre también en al 

ángulo 	 para los dos planos, si diferencia entre la longitud del patrón 
 � � � 
� y 

 � � � � (por ejemplo ������ � ������es igual al número, n, de las longitudes de onda. Se 

tiene que la condición para que se dé el fenómeno de difracción es: 

 

�� � ������ � ������ 

O bien 

�� � �������	 � �������	 � �������	 

 

 

Figura 25. Difracción de rayos-X por planos de átomos �� � ������ � ���. 

 

La ecuación anterior se conoce como la Ley de Bragg, en donde n, es el orden de la 

reflexión, que toma valores enteros, lo cual es consistente con que el ���	 no exceda la 

unidad. La magnitud de la distancia entre dos planos adyacentes y paralelos de átomos 
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(por ejemplo el espaciamiento interplanar ����) es una función de los índices de Miller (h, 

k y l), y de los parámetros de la red. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 25. Diagrama esquemático de un difractómetro de rayos-X. 

 

Un difractómetro es un aparato usado para determinar los ángulos a los cuales la 

difracción ocurre, las muestras pueden ser polvos o placas sólidas. La Figura 25, muestra 

esquemáticamente un diagrama correspondiente a un difractómetro de rayos-X. El 

difractómetro de rayos-X normalmente posee una geometría de Bragg-Bretano en el que, 

el contador electrónico puede formar un ángulo variable con el haz incidente de rayos-X. 

El registro gráfico o difractograma consiste de picos distribuidos en función de los valores 

angulares 	, y que corresponden a las de las reflexiones que representan, [74]. El quipo 

utilizado en el presente trabajo fue un Siemens D5000. 
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Con el propósito de obtener una aleación biocompatible para poder utilizarla como 

implante dental, prótesis de cráneo o bioprótesis para dispositivos cardiovasculares, a 

partir de aleaciones base Cobalto-Cromo por el método de colada, se propusieron 

diferentes aleaciones con distinta composición química (variando el porcentaje de Cromo), 

basándonos en el diagrama de fases en equilibrio para el sistema Cobalto-Cromo, figura 5. 

Todo esto en un estudio previo desarrollado por el equipo de trabajo del Dr. Julio Juárez 

que finalmente eligió la composición mostrada en la tabla 9 que posteriormente fue 

caracterizada. 

Aleación % en Peso 

Cobalto, Co 

Peso Real 

Aleación, Co, [g] 

% en Peso 

Cromo, Cr 

Peso Real 

Aleación, Cr, [g] 

Co-Cr 80 322.425 20 82.05 

Tabla 9. Composición y peso real de la aleación Cobalto-Cromo. 

 

La fusión de las aleaciones Cobalto-Cromo se realizó en un horno de inducción eléctrica 

de atmósfera controlada, en el cual, la energía es generada por el fenómeno de inducción 

magnética. La inducción magnética es el proceso mediante el cual campos magnéticos 

generan campos eléctricos. Al generarse un campo eléctrico en un material conductor, los 
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portadores de carga se verán sometidos a una fuerza y se inducirá una corriente eléctrica 

en el conductor. 

Los hornos de inducción se utilizan debido a que son limpios, pueden fundir metales con 

rapidez y en general son fáciles de operar. Dentro de las principales ventajas que trae la 

utilización de los hornos de inducción tenemos:  

• Es limpio, eficiente desde el punto de vista energético  

• Puede ser empleado en la fusión de materiales ferrosos y no ferrosos y todas sus 

aleaciones.  

• Maneja un rango de capacidades entre menos de 1 Kg y varias decenas de 

toneladas, y frecuencias desde las de red (50-60 Hz), llegando a los 400 KHz.  

Se preparó la aleación base Cobalto de composición de Co-20% en peso de Cromo por 

medio de fusión por inducción en vacío. Antes de iniciar la fundición, se cubre el interior 

del horno de inducción con fibra aislante con el propósito de proteger las partes internas 

del horno (bobina de inducción, brazo mecánico, etcétera), Figura 27.  

 

 

 

  

 

 

 

Figura 27. Vista interior del Horno de Inducción recubierta de fibra aislante (compuesta 

por óxidos de aluminio y magnesio). 
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Los elementos de alta pureza fueron colocados en crisoles de alúmina (el crisol de 

alúmina, a su vez, estaba contenido en un crisol de grafito para protegerlo del choque 

térmico). Posteriormente, se realizaron tres purgas con argón de alta pureza para eliminar 

el oxígeno del ambiente, en la última purga se dejó el horno con vacio y se  procedió a 

realizar la fundición, Figura 28. Cabe señalar, que la colada de la aleación de cobalto-

cromo se hizo por gravedad, con ayuda de un sistema mecánico implementado en el horno 

de inducción acompañado de una modificación al crisol de alúmina, el cual fue maquinado 

con un pequeño orificio en el centro de la base del crisol para colocar una varilla del 

mismo material (alúmina) y cubrirlo. De esta manera, cuando la aleación se encontraba 

completamente líquida se descubría el orificio para dejar fluir el metal por gravedad hacia 

el molde de cobre rectangular (técnica del bloque frío). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 28. Horno de inducción, materiales utilizados durante la fusión y molde de cobre. 
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La operación del horno de inducción consiste en encender las pastillas termomagnéticas 

que dan paso a la corriente alterna que alimenta al horno de inducción y la bomba de agua. 

Una vez realizada esta acción, se abre el horno de inducción para dejarlo listo con los 

materiales que se van a fundir (como se mostró anteriormente) y se cierra. Enseguida se 

hace vacío dentro del horno de inducción durante 20 minutos para llegar a una presión de 

133.22Pa (1Torr), y al mismo tiempo se enciende la fuente de poder. Encendida la fuente 

de poder, se debe ajustar el voltaje de operación y la frecuencia con las que se fundirá el 

material. En nuestro caso los valores de frecuencia y voltaje son de 3.3 KHz y 

aproximadamente de 200-300V, respectivamente. La potencia se debe aumentar 

paulatinamente de 6KV hasta llegar a una potencia de aproximadamente 20KV, (se debe 

tomar como referencia el elemento con el punto de fusión más alto para establecer las 

condiciones de operación que, en este caso es el cromo con un punto de fusión de 

aproximadamente 1900°C). 
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Para realizar la caracterización correspondiente a las muestras obtenidas por colada y 

tratamiento térmico, se debe cortar la muestra seccionándola de manera longitudinal. El 

cobalto y sus aleaciones son más difíciles de cortar que la mayoría de los aceros, 

independientemente de su dureza, y  aunque existen tecnologías de corte de metales tales 

como  oxicombustible, plasma, láser y chorro de agua que son muy eficientes [75] su 

costo es muy elevado por lo que teniendo presente que no solo será una muestra la que  se 

cortará lo recomendable es usar  discos de corte abrasivos por lo  que el corte de las 

muestras se realizó con un disco de diamante de la marca Diamond Products con las 

siguientes especificaciones: 10’’ de diámetro, 5300-RPM máximo, 7 mm de área de corte 



�
���

efectiva (diamante) y 1.64 mm de espesor, corte en húmedo, el cual se montó en una 

máquina de corte con sistema de enfriamiento .  Durante el corte de la muestra se debe 

tener un sistema de enfriamiento (agua) para que la aleación no se caliente y forme 

precipitados. Finalmente a todas las muestras se les dio un acabado  con una piedra 

abrasiva para eliminar las posibles rebabas del proceso de corte. En la Figura 29, se 

muestra el procedimiento de corte realizado para la caracterización por Microscopía 

Electrónica de Barrido y Microanálisis, junto con la imagen de una probeta sometida a 

proceso de acabado cuidadoso para evitar la introducción de esfuerzos, hay que señalar 

que es casi imposible evitar completamente la generación de dichos esfuerzos sin embargo 

al ser un proceso homogéneo para todas las muestras no será determinante al momento de 

evaluar las propiedades mecánicas porque  todas las muestras de la aleación Co-20%Cr de 

colada y con tratamiento térmico se sometieron al mismo proceso de corte. 

 

 

 

 

 

 

 

     Figura 29. Proceso de corte de muestra y acabado. 
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Se ha estudiado previamente que  la resistencia mecánica y ductilidad en aleaciones base 

cobalto se ven beneficiadas por la distribución  óptima de precipitados y bandas hcp 

principalmente. Sin embargo, hasta ahora, el resultado reportado ha sido motivo de 

controversia. Cohen et al. [47]  investigó el efecto de un tratamiento de solución a 1225 @C 

durante 4 horas en una aleación de Co-Cr-Mo-C previamente tratada a 815 @C durante 4 

horas. En su trabajo, se encontraron con que el temple  produce una alta densidad de 

bandas hcp  y de fallas de  apilamiento que resultaron en elongaciones de hasta 27% y 

límites elásticos de 600 MPa. En contraste, Dobbs et al. [2] utilizando tratamientos de 

envejecimiento similares obtuvieron elongaciones de sólo 14% y límites elásticos de 430 

MPa. Taylor y Waterhouse [22] encontraron que el envejecimiento de una aleación base 

cobalto, previamente sometida a un tratamiento de solución, a 815 @C mejora la resistencia 

mecánica de la aleación, mientras que  reduce grandemente  la ductilidad de la aleación. 

Mientras que C. Montero-Ocampo, M. Talavera, y H. López [49] hallaron  elongaciones 

de 12% y esfuerzo de cedencia de 735 MPa en probetas tratadas a 815 @C,  además de 

revisar tratamientos a temperaturas de 950 @C y 1100 @C.  

De acuerdo a la revisión de los artículos antes mencionados, se observa que la ductilidad  

y resistencia mecánica se ha mejorado de gran manera para la aleación Co-Cr-Mo a 

temperaturas cercanas a la de transición de fase �-Co/�-Co, para el caso de la aleación Co-

20% en peso Cr a partir de los 800 @C según el diagrama de fases descrito por  K. Ishida y 

T. Nishizawa [26]. A partir de este punto y considerando que  la mejor elongación se ha 

encontrado a 815 @C, para la aleación Co-Cr-Mo, es que se plantean tres temperaturas de 
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tratamiento térmico sin solución previa; tratamiento a 750 @C estando por debajo de la 

temperatura de transformación de fase, tratamiento a 900°C estando por arriba de la 

temperatura de transformación y a 1050 @C explorando el comportamiento de la ductilidad  

a esta temperatura. 

Inicialmente, se tomaron placas de colada Co-20%wt.Cr  de dimensiones; 2 mm de 

espesor, 5 mm altura y  75mm de largo y se cortaron con una cortadora de disco de 

diamante, seis probetas con dimensiones; 2mm de espesor, 6mm de ancho y 50mm de 

largo figura 30. 

 

 

 

 

 

 Figura 30. Placa de colada Co20%wt.Cr después del corte de probetas. 

Una vez que se tuvieron listas las seis probetas de 2mm de espesor, fueron pulidas con lija 

para agua grado 80 y como se tenía contemplado un enfriamiento al aire y para tener un 

absoluto control del ambiente de las probetas en todo el proceso, se encapsularon al vacío 

en cuarzo, figura 31. 
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Figura 31. Probetas Co-20%wt.Cr encapsuladas al vacio en cuarzo. 

Posterior al encapsulado, se programaron seis tratamientos térmicos los cuales se 

realizaron en una mufla de resistencias  marca carbolite modelo RHF 16/15 de rango de 

temperatura de hasta 1600 y poder de 10kw sin control de atmosfera, figura 32.En el caso 

de las probetas, el control de atmósfera se dio con el encapsulado al vacío en cuarzo. 

 

  

 

 

 

 

   Figura 32. Mufla de resistencias eléctricas y colocación de muestra. 
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Los tratamientos térmicos realizados fueron;  750 @C, 900 @C y 1050 @C en  tiempos de 1 y 

3 horas respectivamente. Cada tratamiento se programó con una rampa de  100 C cada 10 

minutos hasta llegar a la temperatura del tratamiento y se mantuvo dependiendo del 

tiempo de tratamiento ya sea una hora o tres horas. Terminado el tiempo de permanencia 

de la temperatura objetivo, no se dejaba  reducir la temperatura y se abrió la mufla 

retirando la muestra y enfriándola a temperatura ambiente.  
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La metalografía es la disciplina científica para  examinar y determinar la constitución y la 

estructura subyacente de  los constituyentes en metales, aleaciones y materiales (a veces 

llamado materialografía). El examen de la estructura se puede realizar en una amplia gama 

de escalas de longitud o niveles de ampliación, que van desde un aumento bajo o visual  

un examen para magnificaciones más de 1.000.000 de veces con microscopios 

electrónicos. Metalografía también puede incluir el examen de la estructura cristalina 

mediante técnicas tales como difracción de rayos x. Sin embargo, la herramienta más 

familiar de metalografía es el microscopio de luz, con aumentos que van desde  50 a 1000 

× y la capacidad de resolver características microestructurales de  0,2 micras o más 

grande. La otra herramienta importante en el examen metalográfico es el microscopio 

electrónico de barrido (MEB). En comparación con el microscopio de luz, en el MEB se 

incrementa la resolución por más de dos órdenes de magnitud a aproximadamente 3 nm de 

instrumentos de rutina, con valores últimos por debajo de 1 nm. Aumento útil que cubre la 

gama desde el microscopio estereoscópico, toda la gama de la microscopio de luz, hasta 

gran parte de la gama del microscopio electrónico de transmisión (TEM) para una posible 
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visualización de 1000 × a > 100 000 ×. El MEB también proporciona una mayor 

profundidad de campo que el microscopio de luz, con la profundidad de foco que van 

desde 1 micra a 10.000 × a 2 mm a 10 ×, que es mayor en más de dos órdenes de magnitud 

en comparación con el microscopio de luz. Esta mayor profundidad de campo permite un 

mejor discernimiento de características de topología tales como el examen de la superficie 

de fractura durante el análisis de fallos. La profundidad de campo de un MEB también 

puede ser un factor de elección sobre luz macroscópica, cuando superficies muy rugosas 

están siendo examinados en un nivel macroscópico.  

 

Las aleaciones base cobalto son relativamente fáciles de pulir y casi cualquier 

procedimiento de montaje se puede emplear a menos que se requiera retención del borde. 

Las técnicas de pulido pueden ser similares a las de las aleaciones a base de níquel, pero el 

cobalto y sus aleaciones son más difíciles de preparar que el níquel y sus aleaciones. Las 

aleaciones base-cobalto se endurecen rápidamente (debido a la transformación-fcc-a hcp), 

y algunas maclas fácilmente. En consecuencia, los grados de abrasivos  y velocidades de 

pulido son menores para el cobalto que para el níquel, cobre o hierro. La preparación del 

cobalto y sus aleaciones es algo similar a la de los metales refractarios. La práctica 

siguiente  es la que se siguió para la preparación metalográfica de las probetas de Co-20% 

en peso Cr, Figura 33. 

 

-Lijar la muestra con diferentes tamaños de grano (80, 100, 220, 400,  600, 1200). 

        -Pulir la muestra con paño ultrafino con alúmina de 1y 0.3 micras a espejo. 
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 -Lavar la muestra en ultrasonido con acetona durante 20 minutos por lo    menos en 

dos ocasiones para eliminar el exceso de alúmina en la muestra. 

 -Lavar la muestra en ultrasonido con metanol durante 20 minutos por lo menos dos 

veces para eliminar el exceso de alúmina en la muestra. 

- Para el caso de la probeta de colada, se dio un ataque electrolítico que consta de 60 

ml de HNO3 (ácido nítrico) y 40 ml de agua destilada. 

 - Para las probetas tratadas térmicamente  el ataque fue solamente químico 

sumergiendo la probeta en una solución de 70 ml HBO, 10 ml HNOC, 10ml  y 2 

gramos de FeClC por un lapso no mayor a 1 hora. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 33. Preparación metalográfica  de probetas de aleación Co-20%wt.Cr. 
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Para las pruebas de dureza las probetas de la aleación Co-%20Cr se lijaron con papel lija 

grado 80, en el caso de las probetas tratadas térmicamente se lijo hasta que la superficie 

presentara la misma apariencia que la probeta de colada (homogénea sin rebabas). Al 

tratarse de un material duro se consideró usar una escala Rockwell y para definir la carga y 

el tipo de identador se revisó la norma ASTM E 18-03 cuya tabla se presenta a 

continuación (tabla 10) y como observamos la escala elegida se marca en amarillo en 

dicha tabla y corresponde a una escala Rockwell C recomendada para aceros templados y 

es la que le corresponde mejor a nuestra aleación, de cualquier forma en caso que la escala 

este demasiado sobrada o viceversa se tiene que cambiar la escala. 

Tabla 10.Escalas de dureza Rockwell. 

Una vez elegida la escala se siguió el procedimiento indicado colocando al equipo 

contrapesos  con una carga total de 150 Kg además se colocó el indentador cono diamante 

y la base redonda plana  para la muestra, se presionó contra la probeta el indentador  con 
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una carga previa, posteriormente se aplicó la carga principal sosteniendo la carga total por 

alrededor de 15 segundos. Luego de retirar la carga principal y mantener la previa, se 

observó en la escala correspondiente a la carga y tipo de indentador, el valor de la Dureza 

Rockwell calculado automáticamente por la máquina, figura 34. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 34. Lectura de Dureza 18 Rockwell C a una muestra con tratamiento térmico de la 
aleación Co-20%Cr. 
 

En los ensayos de dureza Rockwell, la profundidad de identación a una carga prescrita es 

determinada y convertida a un número de dureza (adimensional), que se relaciona de 

manera inversa a la profundidad. Para los metales, la dureza es directamente proporcional 

al esfuerzo de cedencia uniaxial a la tensión impuesta por el identador. Así, la dureza 

representa un complejo efecto que involucra las deformaciones elásticas y plásticas del 
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material estudiado. Por último, cabe remarcar que los ensayos de dureza probablemente 

sean los menos costosos y los más sencillos respecto a otras técnicas de caracterización 

mecánica, puesto que no se requiere una preparación de muestra elaborada. En el presente 

trabajo, se realizaron los ensayos de dureza Rockwell C para las distintas aleaciones Co-

Cr con un durómetro marca Matsuzawa, Figura 35. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 Figura 35. Durómetro Matsuzawa. 
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Para realizar los ensayos de tensión nos basamos en la norma ASM-E8 ajustando una  

dimensión de menor tamaño  en un 21% más pequeña respecto a la norma por lo que las 

dimensiones quedan definidas como se aprecia en la figura 36 con una longitud total de 

7.5cm. y un espesor de 0.25 cm. Hay que señalar que en lo que respecta a los radios no 

concuerdan completamente con la escala ya que el cuello quedaba muy delgado con 

respecto al espesor de la muestra por lo que se decidió que fuera de 0.05cm. 



�
���

 

 

Figura 36. Dibujo de probeta de tensión  mostrando las dimensiones según la norma ASM-

E8 

Una vez obtenidas las medidas se procedió al corte primeramente de siete muestras de 

dimensiones  7.5  X 0.5 X0.25 cm con un disco de diamante  y posteriormente se maquinó 

el cuello y los radios con herramienta de corte para materiales de alta dureza obteniendo 

finalmente la probetas como la  que se observa en la figura 37, de las siete muestras, seis 

muestras se trataron térmicamente a diferentes temperaturas y posteriormente se les 

realizaron las pruebas de tensión. 

 

 

 

 

Figura 37. Mostrando la probeta de tensión después del maquinado 

El ensayo de tensión  se realizó en el laboratorio para pruebas mecánicas del IIM para las 

probetas  Co-20%Cr de colada y las probetas con tratamiento térmico, consistió en el uso 

de una máquina de la marca INSTRON modelo 1125 como la que se muestra en la figura 

38, se usó  una velocidad de cabezal de 0.5mm/min según la norma E8.  
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 Figura 38.  Máquina de tensión INSTRON

 

La muestra se sujetó a un promedio de 2.2 cm de dis

necesario para librar el cuello y tener el soporte 

se muestra en la Figura 39

analizan en el capítulo 4 de análisis de resultados

 

 

 

 

 

 

Figura 39. Probeta de tensión sujeta en las mordazas del equ

Máquina de tensión INSTRON 

La muestra se sujetó a un promedio de 2.2 cm de distancia  en cada extremo, solo lo 

necesario para librar el cuello y tener el soporte adecuado durante toda la prueba tal

se muestra en la Figura 39. Al final de la prueba se recabaron siete graficas las cuales s

analizan en el capítulo 4 de análisis de resultados.  

. Probeta de tensión sujeta en las mordazas del equipo de tensión.
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tancia  en cada extremo, solo lo 

adecuado durante toda la prueba tal como 

e recabaron siete graficas las cuales se 

ipo de tensión.  
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Para la obtención de la muestra de colada se partió de la aleación Co-20% en peso Cr 

seleccionada en base a sus característica microestructural libre de segregación y baja en 

precipitados,  por lo que partiendo de una carga neta de 400 g se hizo un balance y se 

pesaron 320 g (80%) de Cobalto y 80 g  (20%) de Cromo, se fundieron dentro de un crisol 

de alúmina en un horno de inducción con atmósfera controlada y posteriormente se coló 

en un molde de bloque frio con un sistema de enfriamiento por agua. La muestra 

resultante se observa en la figura 40 después de un trabajo de acabado. 

 

    

 

 

 

 

 

Figura 40. Placa de colada con acabado mecánico de la aleación     Co-20% en 
peso Cr. 
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Para la verificación de su composición química se usó la técnica de espectroscopía por 

dispersión de energía de rayos X (EDS por sus siglas en inglés), se realizaron pruebas 

puntuales  encontrando mejores valores promedio  tal como se muestra en la figura xx en 

la que también se presenta la micrografía de señal de electrones secundarios mostrando la 

zona puntual en que se tomó el análisis y el patrón de rayos X con su tabla en la que se 

puede  observar los valores de 20.40% en peso de cromo y 79.6% en peso de cobalto, fig. 

41. En general, todas las pruebas realizadas muestran una variación de �1% en peso tanto 

en el cromo como en el cobalto sin mostrar impurezas únicamente una pequeña cantidad 

de precipitados en regiones aisladas. 

 

Figura 41. Patrón de rayos X obtenido por EDS y la composición química de la aleación 
Co-20% en peso Cr, con la micrografía mostrando la zona puntual en donde se realizó la 
prueba. 
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muestran una serie de micrografías tomadas  con un Microscopio Electrónico de Barrido 

de la muestra de colada. La microestructura consiste de dendritas columnares de matriz de 

fase fcc �-Co  con fase  hcp �-Co. También se observa la presencia de fallas de 

apilamiento (figura 42a), las cuales hacen un ángulo de 40° a 43° con respecto a 	1 (brazo 

primario de la dendrita). En esas fallas de apilamiento tiene lugar la nucleación y 

crecimiento de la fase hcp �-Co mediante un mecanismo martensítico. Esta fase hcp �-Co 

crece perpendicular a la falla de apilamiento tal como se deduce en el  trabajo de J.B. 

Vander Sande et al. [76], es una transformación martensítica atérmica cuando es debida al 

temple [1]. 

Figura 42. Micrografías de muestra de colada Co-20%pesoCr (a hasta d) tomada a 
diferentes  aumentos por MEB con señal  de electrones secundarios (SE por sus siglas en 
ingles).    
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ocasionada por el enfriamiento rápido  del molde. Adicionalmente se observa la presencia 

de precipitados de color blanco, localizados preferencialmente en los límites de los brazos 

dendríticos secundarios, también se detecta la presencia de precipitados esféricos de color 

negro. Se puede observar el frente de solidificación y de acuerdo a la formación de las 

dendritas intuir la  dirección del flujo de calor (figura 42b).  Las dimensiones de 	1 (radio 

de brazo primario  de la dendrita indicado por circulo amarillo en fig. 42 d)   y 	2 (radio 

de brazo secundario de la dendrita indicado por circulo verde en fig. 42 d) son 5.6x10-

2mm, 2.8x10-2mm respectivamente y el  espaciamiento interdendrítico es de 2.5
m  a los 

cuales se hace referencia en la figura 42d. 

����
����
����
����
����
����
����
����
����
����
����
����
����



�
���

(���$�������(���$�������(���$�������(���$���������<���=��<���=��<���=��<���=����
�
En gráfica 1 se muestra el patrón de difracción de RX correspondiente a la muestra de 

colada. Se observan los picos de difracción en  48.42°, 55.55°,73.95° y 102.23° para 

valores de 2�, los cuales corresponden a los planos (10-10), (10-11), (10-12) y (10-13) 

para la estructura hcp �-Co. Y los picos de difracción en 52.30°, 90.59°, 113.37° para 

valores de 2�, los cuales corresponden a los planos (111), (220) y  (311) para la estructura   

fcc �-Co. La radiación usada para todas las pruebas fue Co-K�  (	=1.7903000 A). 

         

 

 

 

 

 

 

 

        

 

 

 

 

Grafica 1. Patrón de difracción de RX de la muestra de colada de la aleación Co-20% en 

peso Cr. 
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De la prueba  de tensión uniaxial a la probeta de colada resultó la gráfica que se muestra 

en la Figura 43a, se obtuvo un esfuerzo a la cedencia de  aproximadamente 150 Mpa, 

módulo de Young de 13 Gpa, y una deformación máxima de 4.4%. La Figura 43b muestra 

la superficie de la fractura, imagen obtenida por MEB, en la que se aprecia el frente de 

solidificación en posición horizontal con respecto a la imagen, se puede notar que la 

fractura fue limpia y con pocos precipitados por lo que se ve que  fue por una fractura 

frágil en el límite de la dendrita. 

 

 

a)                                                                          b) 

Figura 43. a) Gráfica Esfuerzo-Deformación de muestra de colada Co-20%en peso Cr, b) 
Fractografía de colada tomada por MEB con señal SE. 
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En el  tratamiento térmico 1  se encapsuló una muestra de la aleación de colada Co-20%en 

peso Cr en un tubo de cuarzo, se realizó vacío  y se selló. La muestra fue tratada 

térmicamente (TT) dentro de la cápsula, en un horno de resistencias eléctricas 

incrementando desde la temperatura ambiente hasta 1050°C permaneciendo a esta 

temperatura durante 1 hora. Una vez concluido el tiempo de tratamiento,  se retiró la 

muestra del horno enfriándola directamente al aire, todo lo anterior sin sacarla de la 

capsula. Una vez que la muestra se encontraba a temperatura ambiente la cápsula se abrió 

y  se tomó la muestra para su preparación y caracterización. En la figura 44 se muestra un 

esquema del tratamiento térmico descrito con respecto al diagrama de fases Co-Cr. 

Figura 44. Esquema de tratamiento térmico 1, recorte tomado del                                     
diagrama desarrollado por [28]. 
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Figura 45. Micrografías de muestra TT a 1050°C por 1 hora y enfriada al aire (a hasta d) 
tomada a diferentes  aumentos por MEB con señal SE.    
  

Como podemos observar la dendritas se han desvanecido  y el frente de solidificación ya 

no es visible (fig. 45d). Se observan precipitados esféricos blancos que simplemente son 

los que crecieron de la condición de colada  y algunos nuevos (fig. 45c). Se observan 

también fallas de apilamiento [1] a un ángulo aproximado de 45° con respecto a la 

horizontal  y en una zona cambian ligeramente de orientación con respecto a una especie 

de límite que se comienza a formar en la parte media de la imagen (fig.45b) posiblemente 

un límite entre fallas de apilamiento que si se aumentara el tiempo de tratamiento bien 

podría ser un límite de grano. Se puede apreciar claramente el crecimiento de la fase �-Co 

hcp que  comenzó a nuclear sobre las fallas de apilamiento (fig. 45a y 45b) con una 
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orientación perpendicular a las mismas, el mecanismo  de transformación es martensítico 

isotérmico, al tratarse de un enfriamiento al aire e  inicia en las fallas de apilamiento las 

cuales nos dan indicio de la presencia de fase fcc �-Co (metaestable) la cual no es visible 

en estas micrografías pero se puede detectar en los patrones de rayos X. 
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En el patrón de difracción de RX correspondiente a la muestra tratada térmicamente a 

1050°C durante 1 hora (Gráfica 2), podemos observar la presencia de la estructura hcp �-

Co en los picos de difracción con valores 2� de  48.42°, 55.55°,73.95° y 102.23°, los 

cuales corresponden a los planos (10-10), (10-11), (10-12) y (10-13) respectivamente. Y 

los picos de difracción en 52.30°, 90.59°, 113.37° para valores de 2�, los cuales 

corresponden a los planos (111), (220) y  (311) para la estructura   fcc �-Co. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
Grafica 2. Patrón de difracción de RX de la muestra TT a 1050°C por  1h enfriada al aire, 
de la aleación Co-20% en peso Cr. 
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De la prueba  de tensión uniaxial a la probeta tratada térmicamente a 1050 °C durante una 

hora y enfriada al aire, resultó la gráfica que se muestra en la Figura 46a, se obtuvo un 

esfuerzo a la cedencia aproximado de  170 Mpa, módulo de Young de 12 Gpa, y una 

deformación máxima de 8.3%. La Figura 46b muestra la superficie de la fractura, imagen 

obtenida por MEB, en la que se aprecia el frente de solidificación en posición vertical con 

respecto a la imagen, se puede notar que la fractura fue limpia y con pocos precipitados 

por lo que se ve que  fue por fractura frágil aunque hay presencia de zonas con efecto de 

desgarre similar a una fractura  dúctil. 

 

a)                                                                      b) 

Figura 46. a) Gráfica Esfuerzo-Deformación y b) Fractografía por MEB con señal SE de la 
muestra TT a 1050°C durante 1 hora y enfriada al aire. 
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Para  llevar a cabo este tratamiento primeramente  se encapsuló una muestra de la aleación 

de colada Co-20%en peso Cr, se realizó  vacío antes de sellar para evitar impurezas 

durante el tratamiento. La capsula fue tratada térmicamente  en un horno de resistencias 

eléctricas elevando la temperatura a 1050°C permaneciendo a esta temperatura durante 

tres horas, posteriormente  retiramos la muestra del horno enfriándola directamente al aire 

sin sacarla aun de la capsula. Una vez que la muestra se encontraba a temperatura 

ambiente la capsula se abrió y  tomamos la muestra para su preparación y caracterización. 

En la figura 47 se muestra un esquema del tratamiento térmico descrito con respecto al 

diagrama de fases Co-Cr. 

 

Figura 47. Esquema de tratamiento térmico 2, recorte tomado del                                            
diagrama desarrollado por [28]. 
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 Figura 48. Micrografías de muestra TT a 1050°C por 3 horas y enfriada al aire (a hasta  

d) tomada a diferentes  aumentos por MEB con señal SE.    

 

A la temperatura de 1150°C y después de 3 horas, como se puede observar en la figura 

48d, se ha roto por completo el frente de solidificación para dar paso a la formación de 

pequeños granos. Se observa como la fase �-Co hcp ha crecido hasta formar regiones que 

bien pueden ser granos  de martensita isotérmica como el que se señala con  flechas 

blancas (fig. 48a), aunque en la parte superior de ese mismo grano  se alcanza a observar 

una parte con lo que por la morfología parece ser martensita atérmica formada durante el 

enfriamiento (indicada con la elipse blanca). Se observan también  precipitados negros 
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(fig. 48b y 48c) que no se observaron en la probeta tratada durante una hora. En las 

regiones estriadas aún se observa cómo crece la martensita y también zonas sin estriado 

que ya fueron cubiertas, claro que este estriado, como ya se mencionó anteriormente, es 

debido a las fallas de apilamiento en la matriz de  fase fcc �-Co (metaestable). 
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En la muestra tratada térmicamente a 1050°C durante 3 horas, se observa el patrón de 

difracción de RX  de la gráfica con  los picos de difracción en  48.42°, 55.55°,73.95° y 

102.23° para valores de 2�, cada uno  corresponde a los planos (10-10), (10-11), (10-12) y 

(10-13) que son planos de la fase hcp �-Co. Dentro de los datos sobresalientes en este 

patrón también se encuentran los picos de difracción en 52.30°, 90.59°, 113.37° para 

valores de 2�, los cuales corresponden a los planos (111), (220) y  (311) que son planos de  

de la fase   fcc �-Co. 

 

               

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Grafica 3. Patrón de difracción de RX de la muestra TT a 1050°C por  3hrs. enfriada al 
aire, de la aleación Co-20% en peso Cr. 
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De la prueba  de tensión uniaxial a la probeta tratada térmicamente a 1050 °C durante tres 

horas y enfriada al aire, resultó la gráfica que se muestra en la Figura 49a, se obtuvo una 

resistencia a la cedencia de  180 Mpa, módulo de Young de 15 Gpa, y una elongación 

máxima de 9.5%. La Figura 49b muestra la superficie de la fractura, imagen obtenida por 

MEB, en la que se aprecia el frente de solidificación en posición horizontal con respecto a 

la imagen, se puede notar que la fractura fue limpia y con pocos precipitados por lo que se 

ve que  fue por fragilización (fractura frágil) en el límite de la dendrita. 

 

           a)                                                                        b) 

Figura 49.  a) Gráfica Esfuerzo-Deformación y b) Fractografía por MEB con señal SE de 
la muestra TT a 1050°C durante 3 horas y enfriada al aire. 
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Nuevamente, partiendo de una muestra de la aleación de colada Co-20% en peso Cr, se 

encapsuló  en  cuarzo  haciendo vacío para evitar impurezas y posteriormente sellándola. 

Este tratamiento térmico 3 se realizó  en un horno de resistencias eléctricas incrementando 

desde la temperatura ambiente hasta   900°C permaneciendo  a esta temperatura durante 

una hora, posteriormente  retiramos la muestra del horno enfriándola directamente al aire. 

Cuando el tratamiento finalizó se expuso la capsula  al aire, una vez que la muestra se 

encontraba a temperatura ambiente la capsula se abrió y  tomamos la muestra para su 

preparación y caracterización. En la figura 50 se muestra un esquema del tratamiento 

térmico descrito con respecto al diagrama de fases Co-Cr. 

 

 

Figura 50. Esquema de tratamiento térmico 3, recorte tomado del                                            
diagrama desarrollado por [28]. 
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Figura 51. Micrografías de muestra TT a 900°C por 1 hora y enfriada al aire (a hasta d) 

tomada a diferentes  aumentos por MEB con señal SE.    

 

En estas imágenes se pueden  observar placas completas de martensita isotérmica (fig. 

51c) y regiones de menor tamaño  que continúan creciendo  aunque en la parte inferior se 

puede ver una zona de estriado muy pequeña y la imagen a) indicada por las flechas 

negras se  muestra el estriado mayor siendo  clara evidencia de la fase �-Co(metaestable)  

en  la que se han desarrollado las fallas sobre las que nucleó la fase �-Co hcp martensitica 

pero que como se verá más adelante  en el patrón difracción de rayos X  se ve un ligero 

incremento de la fase fcc que no es visible en estas imágenes, al centro de esta misma 

imagen se aprecia que la fase �-Co hcp martensitica ha crecido más en esta zona. En las 
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imágenes  51b y 51d se logra apreciar cómo se ha desvanecido la estructura dendrítica  y 

aunque en la imagen 51d se ve unas tenues marcas  similares a  límites de grano no es más 

que un efecto del ataque químico pero no representa ningún límite como podría pensarse 

en primera instancia. Una característica sobresaliente en la microestructura de este 

tratamiento es la poca cantidad de precipitados y solo se trata de precipitados blancos. 
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A continuación se presenta la gráfica 4 del patrón de difracción de RX correspondiente a 

la muestra tratada térmicamente a 900°C durante 1 hora. En este patrón encontramos los 

picos de difracción en  48.42°, 55.55°,73.95° y 102.23° para valores de 2�, que son 

ángulos de los planos (10-10), (10-11), (10-12) y (10-13) correspondientes a  la estructura 

hcp �-Co. Otro resultado que arroja este patrón, son   los picos de difracción en 52.30°, 

90.59°, 113.37° para valores de 2�, los cuales corresponden a los planos (111), (220) y  

(311) que hacen referencia a una  estructura   fcc �-Co. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Grafica 4. Patrón de difracción de RX de la muestra TT a 900°C por  1h enfriada al aire, 

de la aleación Co-20% en peso Cr. 
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De la prueba  de tensión uniaxial a la probeta con TT a 900°C durante 1 hora y enfriada al 

aire, resultó la gráfica que se muestra en la Figura 52a, se obtuvo una resistencia a la 

cedencia de  175 Mpa, módulo de Young de 8 Gpa, y una elongación máxima de 15.8%. 

La Figura 52b muestra la superficie de la fractura, imagen obtenida por MEB, en la que se 

aprecia cómo ha cambiado la estructura dendrítica y esto nos da una fractura dúctil, se 

puede notar que la fractura fue limpia y con algunas posibles cavidades. 

 

 

a)                                                                        b) 

 

Figura 52. a) Gráfica Esfuerzo-Deformación y b) Fractografía por MEB con señal SE de la 

muestra TT a 900°C durante 1h y enfriada al aire.  
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El  tratamiento térmico 4  también consistió del  encapsulado previo de la muestra de 

colada Co-20%en peso Cr, colocada dentro de un tubo de cuarzo al cual se le realizó vacio  

antes de sellarlo . La muestra dentro de la capsula fue tratada térmicamente  en un horno 

de resistencias eléctricas, se  elevó la temperatura desde temperatura ambiente hasta 

900°C permaneciendo a esta temperatura durante 3 horas, posteriormente  retiramos la 

capsula del horno enfriándola directamente al aire. Una vez que la muestra se encontraba a 

temperatura ambiente la capsula se abrió y  tomamos la muestra para su preparación y 

caracterización. En la figura 53 se muestra un esquema del tratamiento térmico descrito 

con respecto al diagrama de fases Co-Cr. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 53. Esquema de tratamiento térmico 4, recorte tomado del                                            
diagrama desarrollado por [28]. 
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Figura 54. Micrografías de muestra TT a 900°C por 3 horas y enfriada al aire (a hasta d) 

tomada a diferentes  aumentos por MEB con señal SE.    

 

 Primeramente se observa en la imagen 54d que hay un cambio de sentido en las marcas 

lineales (que pueden ser relacionadas al sentido de crecimiento de la fase hcp)  que se da 

en la parte media de la imagen lo cual podría ser un antiguo límite de dendrita en el que 

ahora ha cambiado el sentido de formación de la martensita con respecto a la de la parte 

superior, parece ser que  el sentido de inclinación es de izquierda a derecha. En la imagen 

54c se aprecia claramente la aglomeración de precipitados blancos  en dos zonas de la 

imagen primordialmente  y que a juzgar por la imagen se trata de las zonas cercanas al 
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cambio de sentido de  crecimiento de la fase hcp, por otro lado en las figuras 54a) y 54b) 

se observan por lo menos  cuatro bandas de fase hcp martensita  entrelazadas  con sentido 

de inclinación distinta que  ya se mencionó con anterioridad la causa  del sentido distinto 

de crecimiento, además se ven pequeñas regiones de estrías  y otras marcas  que bien 

puede deberse a dislocaciones y otros defectos.����
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Después del análisis por RX,   la muestra tratada térmicamente a 900°C durante tres horas 

presentó el patrón  con  los picos de difracción principales en  48.42°, 55.55°,73.95° y 

102.23° para valores de 2�, que son debido a los planos (10-10), (10-11), (10-12) y (10-

13) tal como se observan en la gráfica 5, correspondientes a una  estructura hcp �-Co. 

Otros  picos de difracción importantes ubicados en 52.30°, 90.59°, 113.37° para valores de 

2� relacionados a los planos (111), (220) y  (311) los cuales son planos de una estructura   

fcc �-Co. 

 

 

 

   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Grafica 5. Patrón de difracción de RX de la muestra TT a 900°C por  3hrs. enfriada al aire, 

de la aleación Co-20% en peso Cr. 
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De la prueba  de tensión uniaxial a la probeta TT a 900°C durante tres horas y enfriada al 

aire resultó la gráfica que se muestra en la Figura 55a, se obtuvo una resistencia a la 

cedencia de  100 Mpa, módulo de Young de 6 Gpa, y una elongación máxima de 10%. La 

Figura 55b muestra la superficie de la fractura, imagen obtenida por MEB, en la que se 

aprecia la estructura de la fractura, se puede notar que la fractura presenta un efecto de 

clivaje al centro por lo que se ve que  fue por fragilización (fractura frágil) comenzando 

desde el centro. 

 

 

a)                                                                  b) 

Figura 55. a) Gráfica Esfuerzo-Deformación y b) Fractografía por MEB con señal SE de la 
muestra TT a 900°C durante 3 horas y enfriada al aire. 
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En este caso también se tienen las precauciones que en los tratamientos anteriores,  por lo 

que la muestra de colada  se colocó en un tubo de cuarzo haciendo el vacio previo al 

sellado. El tratamiento térmico 5 se realizó en un horno de resistencias eléctricas partiendo 

de la temperatura ambiente hasta  la temperatura de 750°C permaneciendo a esta 

temperatura durante una hora, cuando se cumplió la hora de tratamiento la capsula fue 

retirada del horno y se enfrió  directamente al aire. Una vez que la muestra se encontraba a 

temperatura ambiente la capsula se abrió y  tomamos la muestra para su preparación y 

caracterización. En la figura 56 se muestra un esquema del tratamiento térmico descrito 

con respecto al diagrama de fases Co-Cr. 

 

Figura 56. Esquema de tratamiento térmico 5, recorte tomado del                                            
diagrama desarrollado por [28]. 
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Figura 57. Micrografías de muestra TT a 750°C por 1 hora y enfriada al aire (a hasta d) 

tomada a diferentes  aumentos por MEB con señal SE.    

En la imagen 57a se observa una región en la que se distinguen claramente las fallas de 

apilamiento entre una serie de placas de martensita indicadas por las flechas blancas, que 

han crecido en dirección  perpendicular a dichas fallas siendo algunas más delgadas que 

otras lo cual es por el tiempo de tratamiento relativamente corto que no dio tiempo a que 

incrementaran su tamaño, en la parte inferior se observa una región más homogénea que 

es la que ya ha sido cubierta por la martensita isotérmica, indicada  por una elipse blanca. 

En la figura 57b se observa una gran cantidad de bandas hcp señaladas por flechas 

blancas, que a diferencia de las regiones homogéneas, la manera del entramado en la 

imagen promete buenos resultados en las pruebas restantes ya que no se unen en una sola 
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región pero bien pueden compartir sus efectos mediante el entramado de fallas que hay 

entre ellas y como se aprecia en las imágenes 57c y 57d siempre están ancladas  a regiones 

más grandes y  homogéneas de martensita como las que se señalan con flechas blancas en 

la fig.57c y por elipses blancas en la fig. 57d, en estas mismas imágenes se aprecian 

relativamente pocos precipitados. En la figura 57d se puede  ver que las regiones 

homogéneas más grandes tienen una zona preferencial de crecimiento que al parecer 

concuerda con la región del brazo dendrítico primario de la muestra de colada y que si se 

aumenta el tiempo de tratamiento continuarían creciendo hasta formar granos. Aunque no 

es notorio en estas imágenes, hay que señalar que en la región menos homogénea donde se 

encuentran las bandas de martensita no solo existen fallas de apilamiento sino que de la 

mano vienen implícitas dislocaciones parciales y otros defectos que para lo que compete a 

este trabajo no se profundizara pero no por ello no se debe de estar consciente de su 

relevancia. 
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El patrón de difracción de RX correspondiente a la muestra tratada térmicamente a 750°C 

durante 1 hora, presenta los picos de difracción en  48.42°, 55.55°,73.95° y 102.23° para 

valores de 2�, los cuales son debido a los planos (10-10), (10-11), (10-12) y (10-13) que 

corresponden a una estructura hcp �-Co. También se observan   los picos de difracción en 

52.30°, 90.59°, 113.37° para valores de 2�, en este caso los planos son (111), (220) y  

(311) pertenecientes a una estructura   fcc �-Co.              

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Grafica 6. Patrón de difracción de RX de la muestra TT a 750°C por  1hr enfriada al aire, 

de la aleación Co-20% en peso Cr. 
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De la prueba  de tensión uniaxial a la probeta TT a 750°C durante una hora y enfriada al 

aire  resultó la gráfica que se muestra en la Figura 58a, se obtuvo una resistencia a la 

cedencia de  340 Mpa, módulo de Young de 12 Gpa, y una elongación máxima de 27%. 

La Figura 58b muestra la superficie de la fractura, imagen obtenida por MEB, en la que se 

aprecia un efecto de estriado debido a la fase hcp �-Co, se puede notar que la fractura 

presenta también precipitados en la parte superior derecha y todo lo anterior es 

característica de una fractura dúctil. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a)                                                                    b) 

 

Figura 58. a) a) Gráfica Esfuerzo-Deformación y b) Fractografía por MEB con señal SE 
de la muestra TT a 750°C durante 1 hora y enfriada al aire 
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Es importante mencionar que la muestra de colada se encapsuló al vacio en un tubo de 

cuarzo antes de iniciar el tratamiento, esto para evitar la oxidación principalmente. La 

muestra  fue tratada térmicamente  en un horno de resistencias eléctricas llevándola desde 

la temperatura ambiente hasta la temperatura de 750°C, permaneció a esta temperatura 

durante 3 horas, cuando el tratamiento  terminó retiramos la capsula del horno enfriándola 

directamente al aire. Cuando la muestra llegó a la temperatura ambiente, la capsula 

finalmente fue abierta para retirar la muestra y comenzar su preparación y su posterior 

caracterización. En la figura 59 se muestra un esquema del tratamiento térmico descrito 

con respecto al diagrama de fases Co-Cr. 

 

Figura 59. Esquema de tratamiento térmico 6, recorte tomado del                                            
diagrama desarrollado por [28].����
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Figura 60. Micrografías de muestra TT a 750°C por 3 horas y enfriada al aire (a hasta d) 
tomada a diferentes  aumentos por MEB con señal SE.   
 
 En general en las imágenes ya no se observa algún tipo de estriado o bandas como tal lo 

que en un inicio nos indica que se trata mayoritariamente de una martensita isotérmica que 

aunque el tiempo fue de 3 horas al tratarse de una temperatura por debajo de la 

temperatura de transición �-Co/�-Co el mecanismo de transformación martensitica fue 

mayoritariamente difusivo. En la figura 60a se observan solo regiones homogéneas 

señaladas con flechas blancas, siendo las más claras las formadas durante el enfriamiento 

y las regiones obscuras durante el tratamiento, y lo son  porque en la condición de 

tratamiento de 1 hora estas regiones obscuras  eran más pequeñas y al aumentar el tiempo 

de tratamiento  el proceso difusivo permaneció por más tiempo. En la figura 60c se puede 

observar que no hay una estructura de granos pero  las regiones homogéneas ya son más 
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grandes y más definidas lo que es la pauta para  la formación de granos, esto se puede 

apreciar mejor en las figuras 60b y 60d en las que también se observan regiones con 

límites marcados tal como se señala por las elipses blancas en la fig. 60b y por flechas en 

la fig. 60d  y el frente de solidificación ya se ha desvanecido, la fase dominante sigue 

siendo la fase �-Co hcp martensita aunque mayoritariamente isotérmica. Los precipitados 

no crecieron ni aumentaron y en base a la imagen 60d se ubican preferentemente en la 

región martensitica obscura. 
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La gráfica 7 muestra el patrón de difracción de RX correspondiente a la muestra tratada 

térmicamente a 750°C durante tres horas. Se observan los picos de difracción en  48.42°, 

55.55°,73.95° y 102.23° para valores de 2�, los cuales corresponden a los planos (10-10), 

(10-11), (10-12) y (10-13) para la estructura hcp �-Co. Y los picos de difracción en 52.30°, 

90.59°, 113.37° para valores de 2�, los cuales corresponden a los planos (111), (220) y  

(311) para la estructura   fcc �-Co. 

 

               

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Grafica 7. Patrón de difracción de RX de la muestra TT a 750°C por  3hrs. enfriada al aire, 

de la aleación Co-20% en peso Cr. 
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De la prueba  de tensión uniaxial a la probeta TT a 750°C durante tres horas y enfriada al 

aire  resultó la gráfica que se muestra en la Figura 61a, se obtuvo una resistencia a la 

cedencia de  190 Mpa, módulo de Young de 13 Gpa, y una elongación máxima de 17.5%. 

La Figura 61b muestra la superficie de la fractura, imagen obtenida por MEB, en la que se 

aprecia un efecto de estriado debido a la fase hcp �-Co, se puede notar que la fractura 

presenta dos cavidades en la parte inferior (indicadas por círculos blancos) y poco clivaje 

en el centro siendo estos defectos los que impidieron una elongación superior. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a)                                                                    b) 

 
 
Figura 61. a) Gráfica Esfuerzo-Deformación y b) Fractografía por MEB con señal SE de la 
muestra TT a 750°C durante 3 horas y enfriada al aire. 
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Se realizaron pruebas de dureza Rockwell para  observar el comportamiento de la misma 

con respecto a los tratamientos térmicos propuestos. Se utilizó como penetrador un cono 

de diamante de 120° de ángulo de vértice redondeado en la punta con una carga 

normalizada de 150 kilogramos en un durómetro marca  Matsuzawa, después de las 

pruebas los resultados obtenidos fueron los esquematizados en figura 62 y 63. 

 

 

 

 

 

     Figura 62. Probeta de Colada. 
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Figura 63. Durezas de probetas tratadas térmicamente. A) T.T. a 1050 °C por 3hrs, B) T.T. 
a 1050 °C por 1hr, C) T.T. a 900 °C por 3hrs, D) T.T. a 900 °C por 1hr, E) T.T. a 750 °C 
por 3hrs, F) T.T. a 750 °C por 1hr. 
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A continuación se hace un análisis de las muestras tratadas  térmicamente a 750°C, 900°C 

y 1050°C  a un tiempo de 3horas. Para el caso de la microestructura se muestra la figura 

64 en la que se compara la micrografía de colada 64(a) con las micrografías de las 

muestras TT a 1050°C 64(b), 900°C 64(c) y 750°C 64(d) por tres horas. La primera 

característica a notar en las tres  micrografías de TT es que la microestructura dendrítica 

ha pasado a una estructura martensítica en su mayoría además de que en la figura 64b) y 

64c), correspondiente a las muestras con TT a 1050°C y 900°C respectivamente, se   

observa un estriado mayor que a las otras micrografías lo cual hace notar una mayor 

cantidad de fallas de apilamiento, dislocaciones y otros defectos de la estructura. Se 

observa sobre todo en la micrografía 64(b) que los precipitados han crecido con respecto a 

los de la micrografía 64(a)  de colada     que inicialmente median de 1 a 2 
m y  llegan 

hasta  2.5 y 7 
m que su papel radica principalmente en una posible fragilización  de la 

muestra por  fase secundaria (en las pruebas de tensión la posibilidad de una  fractura 

temprana iniciada en zonas de precipitados aumentaría proporcional a la cantidad y 

tamaño de estos). Aunque el tamaño de los precipitados aumentó, su cantidad no se 

incrementó con el TT por lo que podrían no ser determinantes en las propiedades 

mecánicas que se esperan.  
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De las tres micrografías  la de la muestra TT a 750°C (c) se observa  con una estructura 

que tiene predominantemente fase hcp �-Co  martensita  en forma de placa que al parecer 

se formó así durante el proceso isotérmico de tres horas, aunque la reducción en el 

estriado nos deja ver que la martensita isotérmica no muestra tantos defectos como los 

habría en una martensita atérmica lo que puede ser motivo de una reducción en la 

ductilidad y presencia de limites frágiles. 

Figura 64. Micrografías de muestras de colada(a) y tratadas térmicamente a 1050°C (b), 
900°C(c) y a 750°C (d) durante 3 horas, tomadas por MEB con señal SE.    

 

Podemos observar de la gráfica 8  en donde se comparan los patrones de difracción  de RX  

de las 3 muestras tratadas térmicamente durante tres horas, y la muestra de colada. Los 

tres patrones de RX de las muestras tratadas térmicamente son muy idénticos entre ellos  y 

con respecto al patrón de colada  la única diferencia apreciable es la intensidad del pico en 

2� igual a 55.56°C correspondiente al plano (10-11) de la fase hcp �-Co martensita  y 
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también el pico en 2� igual a 113.37° correspondiente al plano (311) de la fase fcc �-Co 

que en el patrón de colada apenas se alcanza a distinguir pero en los patrones de las 

muestras TT está  definido por lo  que la pequeña disminución en el pico en 2� igual a 

55.55 contribuye ahora al plano (311) de la fase fcc �-Co. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Grafica 8. Comparación de patrones de difracción de RX  de la muestra de colada y las 
muestras TT a 750°C, 900°C, 1050°C por tres horas, de la aleación Co-20% en peso Cr. 

 

En general podemos notar que a 3 horas el cambio de temperatura de tratamiento no da 

lugar a formaciones de otras fases distintas a las iniciales y también las intensidades no 

muestran cambios radicales que indicaran alguna orientación preferencial por lo que 

aunque las microestructuras sean diferentes los RX nos muestran que las fases de la 
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estructura de  colada se mantienen y solo la distribución de las fases hace la diferencia 

entre cada microestructura. 

Ahora hacemos un comparativo de dureza para observar su comportamiento entre cada 

tratamiento para tiempos de tres horas, tabla 11. La máxima dureza la obtuvimos en la 

muestra tratada térmicamente a 900°C  con un valor de 294 escala Vickers y el promedio a 

esta temperatura de tratamiento es de 271 Vickers. La dureza promedio de la muestra de 

colada es de 251 Vickers por lo que aunque no se observa una gran variación, si se 

observa un pequeño incremento en la dureza con respecto a la muestra TT a 900°C sin 

embargo  con lo que se refiere a las muestras TT a 1050°C y 750°C  las durezas fueron 

muy similares a la de colada lo que nos da clara evidencia de que no es una característica 

que se modifique  con los tiempos de TT de 3 horas. En artículos con tratamientos de 

solución sólida y posterior envejecido la dureza se modifica en gran medida con tiempos 

mayores a 12 horas de envejecido por lo que era de esperarse que la dureza no se 

modificara con el tratamiento térmico utilizado en este trabajo. Por otra parte a tiempos 

cortos y a temperaturas por debajo de la temperatura de transición de fase fcc �-Co a fase 

hcp �-Co   

Tabla 11. Listado de durezas de la muestra de colada y las muestras TT a 750°C, 900°C, 
1050°C por tres horas, de la aleación Co-20% en peso Cr. 

En la figura 65 se muestran las pruebas de tensión realizadas a las muestras tratadas 

térmicamente  a 750°C, 900°C y 1050°C en un tiempo de tres horas y estas a su vez son 

comparadas con la gráfica de tensión de la probeta de colada. De inmediato podemos notar 
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que la primera diferencia es el aumento en la resistencia a la cedencia de las tres muestras 

tratadas con respecto a la muestra de colada, la muestra TT a 900° y TT a 750°C tienen 

una resistencia a la cedencia muy similar  siendo de 180 y 190 Mpa respectivamente, sin 

embargo la probeta TT a 750°C es la de mayor resistencia a la cedencia. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 65. Gráficas  de tensión de la muestra de colada a) y  las muestras TT a 1050°C  b), 
900°C c) y  750°C d) por tres horas, de la aleación Co-20% en peso Cr. 

Prestando atención ahora a la deformación, es claro que la máxima deformación la tiene 

también la probeta TT a 750°C con un valor de deformación de 17.5%  lo que comienza a 

indicar  que el tratamiento de menor temperatura es el más favorable para la mejora de las 

propiedades mecánicas. Falta hacer el análisis de las probetas tratadas por tiempos de una 
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hora pero las expectativas se centran en la muestra tratada a 750° C. El modulo de Young 

se ha incrementado con respecto al de la muestra de colada pero al no mostrar una 

tendencia especifica no es determinante en nuestro análisis. 
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Hemos agrupado las micrografías de  las muestras tratadas durante una hora a 750 °C 

66d), 900°C 66c) y 1050°C 66b)  para poder hacer un mejor análisis partiendo de la 

comparación de las microestructuras de las muestras con TT con la muestra de colada. Lo  

primero que observamos es que la estructura dendrítica se ha desvanecido en las muestras 

con tratamiento térmico y esto es porque hay un efecto de coalescencia en la dendrita que 

hace que comience a generarse una estructura de granos por lo que en la figura 66b se 

observa en la parte intermedia de la imagen algo muy parecido a un límite de grano  al 

igual podemos observar la presencia de fallas de apilamiento y crecimiento de la fase �-Co  

aunque con una menor cantidad de estriado a diferencia de las micrografías 66c y 66d. La 

figura 66c  es en la que se observa la mayor cantidad de fallas de apilamiento de las 4 

micrografías observándose en todas las fallas  crecimiento  de fase hcp �-Co  aunque en 

menor cantidad  a diferencia de la imagen 66d en que se observa que incluso ya hay 

bandas de martensita �-Co  aunque no tan grandes como para hacer zonas homogéneas lo 

cual no sería conveniente para las propiedades mecánicas, por lo que la microestructura de 

bandas con un entramado de fallas de apilamiento entre otros defectos, es la mejor 

condición que podemos buscar y que tenemos en la muestra tratada térmicamente durante 

una hora a 750°C (figura 66d) en la que se ven bandas hcp �-Co de martensita atérmica y 

entre cada banda se observan fallas de apilamiento que en base a trabajos  anteriores y a 
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los patrones de RX se conoce que están en una matriz de fase fcc �-Co . Adicionalmente 

la cantidad de precipitados es mínima y su tamaño prácticamente no cambio con respecto 

a los de la estructura de colada. 

Figura 66. Micrografías  de la muestra de colada a) y las muestras TT a 1050°C  b), 900°C 

c),  750°C d), por una hora, de la aleación Co-20% en peso Cr, tomadas por MEB con 

señal SE. 

Por otra parte, podemos observar en la gráfica 9 en la que se comparan los patrones de RX 

de las muestras tratadas térmicamente durante una hora y el patrón de RX de colada con la 

finalidad de tener un análisis más detallado. En este análisis el primer patrón que muestra 

cambios con respecto al de colada es el de la muestra tratada térmicamente a 900°C, crece 

un pico en 2� igual a 60.68°C del plano (200) correspondiente a la fase fcc �-Co y los 7 

picos restantes no presentan cambios por lo que en ese patrón tenemos ahora 4 picos de 
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fase fcc �-Co y 4 picos de fase hcp �-Co, el pico  más grande es  el de fase hcp �-Co  con 

2� igual  a 55.56°C. El patrón de la muestra tratada a 1050°C durante una hora, no cambia 

en comparación al  patrón de la muestra de colada, la única diferencia que se alcanza a 

observar es la intensidad de los picos ligeramente menores que en el de colada.  

El patrón de la muestra tratada térmicamente a 750°C durante una hora, presenta 

prácticamente solo fase hcp �-Co porque ya no aparecen en este patrón los picos 

correspondientes a la fase fcc �-Co  en 2� igual 52.30°C y 60.68°C  por lo tanto  la 

pequeña contribución de fase  �-Co  ahora solo se aprecia en los picos con 2� igual 90.59° 

y 113.37°, es por esto que al ser la fase  hcp �-Co   la de mayor cantidad, sus buenas 

propiedades se vean reflejadas en las pruebas posteriores. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Grafica 9. Comparación de patrones de difracción de RX  de la muestra de colada y las 
muestras TT a 750°C, 900°C, 1050°C por una hora, de la aleación Co-20% en peso Cr.       
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Se listan los resultados de las pruebas de dureza de las muestras TT a 1050°C, 900°C y 

750°C,  durante una hora, tabla 12. Se observa que el valor de máxima dureza es de 302 

Vickers que corresponde a la muestra TT a 900°C y el valor menor es de 229 Vickers que 

corresponde a la muestra TT a 750°C, el valor promedio de dureza de la muestra TT a 

1050°C es de 285 Vickers, el de la muestra tratada a 900°C también es de 285 Vickers y el 

de la muestra TT a 750°C es de 266 Vickers. Incluso en el valor promedio de dureza se 

tiene menor valor en la muestra TT a 750°C durante una hora lo cual es bueno ya que 

aunque la dureza incrementa con respecto a la de la muestra de colada  aun sigue siendo 

un valor no muy grande que pudiera afectar a otras características mecánicas como la 

ductilidad que es uno de los puntos que más nos interesa en el presente trabajo. 

En general, revisando los valores promedio de dureza nos damos cuenta que esta 

propiedad no varía tanto de muestra a muestra sin importar la temperatura de tratamiento o 

el tiempo de permanencia lo que nos deja ver también que la distribución y el tipo  de la 

fase hcp �-Co puede ser cambiado sin tener repercusiones directas a la dureza y quizá los 

pequeños valores de incremento se deba a la cada vez mayor cantidad de fase hcp �-

martensita isotérmica. 

Tabla 12. Listado de durezas de la muestra de colada y las muestras TT a 750°C, 900°C, 
1050°C por una hora, de la aleación Co-20% en peso Cr. 

Por otra parte, observando la figura 67  en la que vemos las gráficas de tensión de las 

pruebas realizadas a las muestras tratadas térmicamente a 750°C, 900°C y 1050°C durante 
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una hora y la gráfica de la muestra de colada comparadas, podemos notar que la 

resistencia a la cedencia se incrementó  con respecto al valor de 150 Mpa que presenta la 

muestra de colada. En este caso los valores de resistencia a la cedencia de las muestras 

tratadas a 1050° C y 900°C son similares siendo de 170 Mpa y 175Mpa respectivamente, 

son mayores al valor obtenido en la muestra de colada sin embargo la muestra TT a 750°C 

durante una hora, alcanzó una resistencia a la cedencia de 340 Mpa siendo muy superior 

tanto a la alcanzada por la muestra de colada como a los valores alcanzados por las 

muestras TT por una y tres horas. También la elongación alcanzada es de 26.5%  contra 

15.8% y 8.3% de las muestras TT a 900°C y 1050°C respectivamente. En general las 

propiedades mecánicas se mejoraron con el tratamiento térmico a 750°C durante una hora, 

aunque el factor tiempo no ha sido determinante si ha sido importante para la mejora de 

las propiedades. La comparación de muestras con el mismo tiempo de tratamiento ha 

hecho su análisis muy práctico y  claro al observar las propiedades en cada grafica por lo 

que ahora ya estamos en condiciones de poder tener una conclusión muy determinante. 
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Figura 67. Gráficas  de tensión de la muestra de colada a) y  las muestras TT a 1050°C  b), 
900°C c) y  750°C d) por una hora, de la aleación Co-20% en peso Cr. 
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De los resultados obtenidos en este trabajo y del análisis realizado se puede concluir los 

siguientes puntos  

♦ Se trataron térmicamente seis muestras de la aleación Co-20% en peso Cr  

obtenida por colada en un molde de cobre con enfriamiento(solidificación rápida), 

explorándose las temperaturas de 750°C, 900°C y 1050°C  para tiempos de una y 

tres horas, enfriándolas al aire. Observándose como primer factor de mejora los 

tiempos de 1 hora y como factor determinante la temperatura, siendo la de 750°C 

la que garantiza las mejores propiedades mecánicas en la muestra. 

♦ En las micrografías obtenidas por MEB se identificó  la fase hcp �-Co martensita 

isotérmica y la fase hcp �-Co martensita atérmica siendo evidente que la mejor 

microestructura se observa en la muestra tratada térmicamente a 750°C durante 

una hora, el entramado de bandas hcp �-Co lo suficientemente grandes como para 

mantener sus propiedades, pero sin llegar a la condición de homogenización  que 

se comienza a observar en muestras tratadas por tres horas, entrelazadas por zonas 

con fallas de apilamiento y demás defectos garantiza una mayor cantidad de planos 

de deslizamiento y a su vez zonas de mayor resistencia. 

Cuando  hablamos de una condición de homogenización nos referimos a las zonas 

de martensita isotérmica que no presentan estriado u otros indicios de defectos 

cristalinos y que abarcan la mayor cantidad de superficie con respecto a la 

superficie total observada. 

♦ En el análisis de difracción de RX se encuentra que la fase FCC �-Co permanece 

como una fase metaestable en todos los patrones aunque en la muestra TT a 750°C 
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por una hora,  es muy notoria su disminución al desaparecer  los picos en 2� igual 

52.30°C y 60.68°C, aunque permanecen en dicho patrón dos picos de fase FCC �-

Co, los  que desaparecen son los picos característicos de dicha fase en la literatura. 

Para todos los patrones de RX el pico más grande está en 2� igual 55.55°C  

correspondiente a la fase hcp �-Co martensita. 

♦ Es claro que, aunque las pruebas de dureza de las muestras tratadas térmicamente 

dieron valores mayores al valor promedio de 251 Vickers correspondiente a la 

muestra de colada, la dureza no es un factor dependiente de la temperatura ni los 

tiempos de tratamiento que se manejaron en este estudio. Además de que las 

muestras  aun no presentan una estructura  completamente granular lo que 

conjuntamente con el aumento de precipitados nos darían durezas muy elevadas. 

Se logró un incremento de la dureza aunque no se obtuvo  un factor de control 

como tal. 

♦  Los resultados de las pruebas de tensión de las muestras tratadas térmicamente 

fueron aún más satisfactorios y acorde a lo que se observó en caracterizaciones 

anteriores. Se obtuvo una resistencia a la cedencia máxima de 350 Mpa en la 

muestra TT a 750° C  dando también la elongación  más alta que fue de 27% y un 

módulo de Young de 12 Gpa. En la fractografía se observó una superficie estriada 

con una pequeña cantidad de precipitados y con un efecto de desgarre lo cual nos 

indica que fue  una fractura dúctil lo que corresponde con los valores obtenidos en 

la gráfica de la prueba, en la misma fractografía no hay evidencia de carburos ni 

óxido por lo que el control con vacío fue el adecuado. 
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Las propiedades mecánicas de la aleación Co-20% en peso Cr  se han mejorado con cada 

uno de los tratamientos que se llevaron a cabo por lo que este objetivo se cumplió incluso 

desde los  tratamientos a 900°C y 1050°C que fueron los que no dieron valores tan altos 

en las pruebas. 

El tratamiento térmico a 750°C durante una hora con enfriamiento de la muestra al aire es 

el  que da las mejores propiedades  para su aplicación a implantes y prótesis desde el 

punto de la maquinabilidad y en caso de prótesis de cráneo para su laminación y 

conformado. La temperatura relativamente baja del tratamiento térmico es una 

característica que además lo hace de bajo costo y fácil de aplicar en un proceso en serie.    
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