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RESUMEN

Se ha constatado la validez del mecanismo de COPPOSÍÓHbajo

tensión basado en la movilidad superficial.

Los resultados obtenidos con aleaciones de plata en

soluciones de KCI. KBr. Kl. NaaSO4. Na3PO4. Na4PaO7 y NaOH a

temperatura ambiente. muestran que las velocidades de propagación

de fisuras coinciden con las predichas por el modelo de movilidad

superficial cuando el paso limitante es la difusión superficial.

Cuando el paso limitante pasa a ser la difusión de ¡ones en

solución. el modelo planteado predice velocidades máximas de

propagación de fisuras del órden de 10'6 m/s.

Por su parte. los resultados obtenidos con acero inoxidable

AISI 304 en soluciones de LiCl de diferentes concentraciones. a

temperaturas entre la ambiente y los 13000. muestran que el

mecanismo de movilidad superficial predice correctamente el

efecto de la temperatura sobre la velocidad de fisuración; y que,

si esta velocidad es conocida para determinada temperatura. es

posible predecir la velocidad a otras temperaturas. Esto

presenta un gran interés práctico cuando se trata de prever la

vida ütil de estructuras metálicas sometidas a tensiones

mecánicas y a medios corrosivos. en condiciones en las cuales no

hay resultados experimentales.
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CAPITULO 1

MMM

1.1. Definición del problema z antecedentes

El diseño de estructuras o componentes tecnológicos se hace

de forma tal de evltar que los materiales involucrados estén

sometidos a tensiones por encima de la de ruptura. De no ser asï

éstos se romperl’an por exceso de carga.

También se evitan tensiones superiores a la de fluencia, ya

que a partir de la misma los materiales se deforman plásticamente

por el movimiento de dislocaciones y se modifican las dimensiones

del objeto metálico en consideración.

Desde hace más de un siglo. se encuentra documentado en la

literatura que a pesar de que las condiciones a las que está

sometido un material cumplen con los requisitos enunciados. en

presencia de determinados medios y con tensiones mecánicas por

debajo del limite de fluencia, se rompen mediante el desarrollo

de fisuras que se propagan a velocidades desde unos pocos

milïmetros por año hasta varios milímetros por minuto. Este

fenómeno se ha denominado corrosión bajo tensión.

La mayorïa de '05 metales Y aleaciones se ven sometidos a

tensiones ya sea como resultado del método de fabricación O como

consecuencia de diseños. por lO que se considera que todas las



aleaciones pueden experimentar el fenómeno si están expuestas a

un medio adecuado [Galvele 1969, 1980].

Se define entonces como corrosión bajo tensión al fenómeno

que sufren los materiales expuestos en forma simultanea a la

acción de tensiones mecánicas de tracción y a un medio corrosivo.

y por el cual sufren fallas a tensiones mecánicas muy bajas.

Este fenómeno puede presentarse bajo dos morfologlas

diferentes: transgranular, que es cuando las fisuras en su

propagación cortan a los granos del material. e intergranular.

cuando las fisuras se PPOPBQBÑsiguiendo '08 leites de grano.

Los primeros casos documentados sobre problemas ocasionados

por la corrosión bajo tensión datan del siglo pasado y se

refieren a explosiones sufridas por calderas fabricadas con

aceros de bajo carbono (C s 0.22). El problema se presentaba

bajo la forma de fisuras intergranulares que culminaban con la

rotura catastrófica de los equipos. Entre 1865 y 1870 se

registraron en Inglaterra 288 explosiones de calderas. muchas de

ellas atribuibles a este fenómeno [Keating 1948]. Segün los

registros de la Hartford Steam Boiler Inspection and Insurance

Co. [Scientific American 1981] en el año 1880 en los Estados

Unidos explotaron 170 calderas de vapor matando a 259 personas e

hiriendo a otras 555. En ese entonces, la mayoria de las

industrias empleaban propulsión a vapor. por lo que la lista de

equipos e industrias damnificadas incluyen destilerïas. acerïas.



grúas. locomotoras. barcos, etc. También fueron mencionados

problemas similares en Alemania. Estos inconvenientes fueron

atribuidos en su momento a las tensiones residuales producidas

por el remachado de las calderas o por la forma de fijación de

los colectores de vapor [Logan 1966]. En la figura 1.1") se

muestra el aspecto del colector de una caldera que falló por

corrosión bajo tensión. En 1895 ya se tuvieron evidencias de la

naturaleza metalürgica del proceso [BabcocK 1963] y en 1912 se

determina que la causa de las fallas era la alta concentración de

álcalis que se alcanzaba en determinadas zonas de la caldera y

donde se encontraba material deformado. Debido a ello. el

fenómeno fue denominado fragilización caustica. La presencia de

alcalis era debida a que al agua 'de las calderas se le agregaba

hidróxido o carbonato de sodio para evitar que el acero se

corroyera. ya que en medio alcalino se le forma una capa

pasivante que lo protege de la corrosión. En 1930 se resolvió

técnicamente el problema mediante el tratamiento quimico del

agua. el uso de colectores de vapor soldados y la modificación de

los diseños [Logan i966. BabcocK i963] y recien en 1967 se pudo

reproducir en ei laboratorio la fragilidad cáustica de calderas

[Humprhies et al. 1967]. vale decir cien años después de la

aparición del problema. Sin embargo. aün en la década del 60 se

ponïa de manifiesto que "en cuanto a la experiencia industrial.

los informes encontrados respecto de efectos benéficos de algün

(I) Las figuras de cada capitulo se encuentran reunidas 8| final

del mismo.



tratamiento preventivo formulado por algunos investigadores. son

contradichos por otros".

En orden cronológico. el segundo caso publicado sobre los

efectos de la corrosión bajo tensión data del año 1886 cuando

Roberts-Austen [1886] estaba tratando de desarrollar aleaciones

nobles (Au-Cu) con el menor contenido posible de oro -que para

ese entonces eran ampliamente usadas para construir monturas de

lentes- observó que las deformaciones en frio producían tensiones

residuales que llevaban a la fisuración cuando estas piezas eran

introducidas en una solución acuosa de FeCi3. A partir de

entonces. ese reactivo es empleado como revelador de tensiones

residuales para dichas aleaciones.

El siguiente caso de corrosión baJo tensión se remonta a

principios de este siglo durante la guerra angio-boer [Hothersail

1921. Leidheiser 1971]. Este fenómeno se presentaba en las

vainas de cartuchos contruidas en a-latón (TOZCu 30ZZn) en

depósitos de municiones en Africa (figura 1.a). Se observó que

los cartuchos que sufrieron este problema hablan estado

almacenados cerca de estabios. en zonas cálidas y húmedas. El

nombre que se le dió al fenómeno fue el de season cracking debido

a que la apariencia se asemejaba al de la madera estacionada

(seasoned). En el Simposio de Corrosión Bajo Tensión de 1944,

auspiciado por la ASTM y la MME. donde más de la mitad de los

trabajos estaban relacionados con corrosión bajo tensión de

latones. se expuso la causa de las fallas. Se determinó que el



agente agresivo era el ión amonio. proveniente de la

descomposición de materia organica nitrogenada en los establos

debida a la acción de la humedad y el calor y que las tensiones

hablan sido generadas durante el proceso de fabricación de los

cartuchos por el trabajado en frio. El problema fue resuelto por

medio del relevado de tensiones o tratamientos térmicos a bajas

temperaturas durante la manufacturación de los cartuchos [Moore

et al. 1921].

El primer caso de corrosión bajo tensión del aluminio fue

dado a publicidad en 1919 y fue citado por Rosenhaim [1921]

durante un simposio de la Faraday Society. Este caso dió lugar a

una de las primeras teorïas de corrosión bajo tensión. Con el

desarrollo de aleaciones de aluminio termotratables y la

obtención de aleaciones livianas con alta resistencia mecánica.

se extendió rápidamente su aplicación a la industria aeronáutica

y espacial. Asi comienzan a aparecer problemas de corrosión baJo

tensión en aeronaves. que incluyen fallas durante la construcción

de dirigibles en Alemania [Speidel 1971]. en los cohetes Saturno

Y APOÍO Y en '08 módulos de excursión lunar [Brown 1977].

En el simposio de 1944. se expusieron los primeros casos de

corrosión bajo tensión en aceros inoxidables [Ellis 1944]. Este

material estaba siendo usado ampliamente en todo tipo de

industrias desde su aparición en 1911. El problema se detectó en

la industria cafetera. en máquinas de teñido y en camisas de

calentamiento con VODOI",Y 6| causante en todos '08 C8308 era el



cloruro contenido en el agua de alimentación de los equipos. Hoy

se sabe que contenidos tan bajos como a p.p.m. de cloruros a

200-0 provocan la fisuración del acero inoxidable en poco tiempo

[Staehle 1971].

Corroslón bajo tensión del nïquel y sus aleaciones se

detectaron a mediados de siglo [Fraser 1944] en equipos tubulares

expuestos a SOIUCÍOHCSde 8008 cáustica a altas temperaturas.

Con el advenimiento de la investigación aeroespacial. y la

utilización de nuevas aleaciones. se incrementan los casos de

corrosión bajo tensión conocidos. Informes de finales de la

década del 50 [ShanK et al. 1959] muestran la fractura producida

en cámaras para cohetes DPODUISBGOS DO!" combustible sólido

fabricadas con aceros de alta resistencia del tipo H-11.

ocurridas durante los ensayos hidráulicos. Estas cámaras estaban

diseñadas para soportar presiones mayores que 240000 p.s.i., sin

embargo durante el ensayo fallaron a 185000 p.s.i. El aspecto de

la cámara de combustión antes y después del ensayo son mostradas

'en las figuras 1.3 y 1.4. Los estudios posteriores confirmaron

que el ataque se inició en una zona corroida (posiblemente por

efecto de alguna solución de limpieza o decapante) y se propagó

durante el ensayo debido a las tensiones generadas en el mismo

[Peterson et al. 1967, Kennedy et al. 1968].

La primera mención de que el titanio sufre corrosión bajo

tensión fue publicada en 1953 por G.0.Kief1’er y W.W.Harple. y



citada por Beck [1967]. donde el agente agresivo era el ¡cido

nítrico fumante. A mediados de la década del 50 tambien se

descubre fisuración por sales calientes en coneccion con

termofluencia en álabes de turbinas. El ¿itanlo y sus aleaciones

son muy adecuados para su utilización en la construcción de

recipientes de presión de cohetes y se lo empleaba

fundamentalmente para el almacenamiento de hidrógeno y oxigeno

liquido, tetróxido de dlnltrógeno. hidrazina y sus derivados.

etc. En 1964 se encuentra que una aleación de titanio (Ti-62M­

47.V) falla durante una prueba de presión que se le hace a las

cámaras de motores de cohetes del proyecto Apolo [Jonhson 1970].

La causa de la flsuración fue el metanol que se empleaba

para efectuar las pruebas de presión. que hasta ese entonces se

lo tenïa como inerte frente al titanio [Brown 1977]. En el mismo

proyecto tambien se producen fallas en enero de 1966 [Jonhson

i970] cuando la prueba de presión se realiza con el mismo

combustible que empleará la nave: tetróxido de dinitrógeno al

99.99% Al poco tiempo se descubre que algunas de las impurezas

del tetróxido de dinitrógeno. remanentes del proceso de

fabricación. son inhibidoras de la corrosión bajo tensión del

titanio. por lo que en la especificación del combustible a

emplear, se incluyeron determinadas concentraciones de impurezas

inhibidores.

Otros ejemplos de corrosión bajo tensión. en que las

pérdidas ocasionadas fueron económicas y de vidas humanas. es

citado por Brown [1977]. Se relata el colapso del "Silver



Bridge". sobre el rïo Ohio. el 15 de diciembre de 1967. en el

cual fallecen 46 personas (figura 1.5). La causa del derrumbe

fue atribuida a la fractura por corrosión bajo tensión de un

anillo de acero de alta resistencia. que soportaba toda la

estructura. El concepto bajo el cual fue diseñado el "Silver

Bridge" es llamado 'lïneas de carga no redundantes". y esto

implicaba que sl una de las lineas de carga se cortaba (por

flsuración, por ejemplo) toda la estructura colapsa. El "General

U.8. Grant Bridge". sobre el mismo rïo Ohio. en Portsmouth.

también habra presentado fisuras en algunos cables de su

estructura en agosto de 1940. luego de 12 años de servicio. y

esos tramos fueron reemplazados por cables de material

galvanizado. Si estas fisuras no condujeron a una catástrofe.

fue debido a que el diseño se habla efectuado bajo el concepto

"estructura de múltiples ¡Tneas de carga". de modo tal que si

alguna linea de carga fallaba, la estructura era soportada por

otras lïneas de carga. a diferencia de lo ocurrido con el "Siver

Bridge".

En la actualidad. con el desarrollo de nuevos materiales y

su aplicación en otros tantos nuevos sistemas. los casos de

corrosión bajo tensión publicados crecieron en forma exponencial,

por lo que describirlos en detalle resulta irrelevante. La

incógnita planteada es bajo que mecanismo se propaga la corrosión

bajo tensión (que será tratada en la próxima sección), y una vez

resuelta la misma, cuáles serán los medios para evitarla.



1.2. Mecanismos de corrosión bajo tensión

L8 corrosión bajo tensión es uno de ¡OS 19 procesos que

Pueden afectar la integridad estructural O el tiempo de vida de

estructuras metálicas. Estos procesos son [Brown 1977]:

Hecan ÍC08

1) Fluencia

a) Fractura frágil

3) Sobrecarga o fractura düctil

4) Creep a alta temperatura

53 Fatiga

6) Desgaste

Quimicos

7) Corroslón uniforme

8) Corrosión en rendiJas

9) Picado

10) Corrosión por pares galvánicos

11) Corrosión intergranular

12) Disolución selectiva

13) Corrosión filiforme

14
V

Oxidación a alta temperatura



Hecán ÍC08 más guïmi C08

15) Corrosión fatiga

16) Fragilización por hidrógeno

17) Fragilización por metal líquido
18) Erosión corrosión

19 Corrosión baJo tensiónV

Los dueños para eWtar fuencm son conoüdos desde hace

mucho tiempo y están basados en ensayos de tensiones

macroscóphos. Los dueños contra la fractura frágü se basan en

el fenómeno de la temperatura de transkflón o caracterïsücas de

la mecáMca de fractura [De Vedm 1986L Los prmcufios de

dBeños contra sobrecarga (o fractura dücfin están en rlpMo

desarrono. Los dueños contra creep es una tecnohgïa bkn

desarroHada. basada en datos obteMdos en ensayos macroscópmos.

Los mseños para evnar fafiga y desgaste están sumaruados en

distintos manuales. Los principios de diseños contra procesos

que involucren corrosión. y su tecnologia, son citados en

dWersos textos y monografías [Evans 1960, Fontana et al. 1967.

Uhüg 197”. En cuanto a la corroswn bajo tenmon, pese a ser

el fenómeno sobre el que más pubücadones se han efectuado. los

invesflgadores aün no se nan puesto de acuerdo respecto al

mecamsmo por el cual se propaga y la forma de ethfla.

Una de las primeras teorias de corrosión bajo tensión de |as



que se tiene referencia. data de 1919 y es debida a Rosennaim y

Archbutt [Rosenhaim 1921]. Estos investigadores habian observado

que aleaciones de aluminio se fracturaban a tensiones menores que

las requeridas para producir fracturas bajo condiciones de

ensayos mecánicos ordinarios. que esto ocurri'a con poca o ninguna

deformación plástica. y las fisuras eran intergranulares. En

base a estas observaciones. nace la teori’a del cemento amorfo,

que postula que los granos de un metal o aleación estan separados

por una delgada lámina de metal amorfo. este el material con

estructura de. fundicion o recocido. Este cemento amorfo tendria

propiedades fisicas diferentes ai del metal cristalino. Bajo la

accion de fuerzas relativamente débiles, aplicadas durante un

tiempo suficientemente largo. se producirïan desplazamientos

visco-elásticos de los bordes de los cristales. que baJo

circunstancias apropiadas conducirïan a la fractura del material

(figura 1.6). La viscosidad de este material intercristaiino

determinarïa la velocidad a la cual tal desplazamiento puede

ocurrir: si la viscosidad y la resistencia al desplazamiento

visco-eiástico son altas. el desplazamiento a bajas tensiones

será pequeño para conducir a la fractura del material; mientras

que si dicha resistencia es baja el material exhibirá el fenomeno

de fisuración intercristalina. Por otra parte. un material con

bordes de granos lisos y planos favorecerá dicho desplazamiento

frente a ¡08 bordes de grano irregulares Y escalonados.

Para esa misma época. Moore Y COL [Rosenhaim 1921] hablan

postulado basándose en observaciones del "season CPBCKÍHQ" de



Iatones. que la fisuración intercristalina era debida siempre a

la acción quimica. Dicha acción estaria concentrada casi

exclusivamente en el material intercristalino. y su progresiva

destrucción conducirïa a la fisuración intergranular. Rosenhaim,

durante un simposio mantenido en la Institution of Mechanical

Engineers en Londres. al referirse a la teoria de Hoore. espetó

que "las objeciones a la teorl’a del desplazamiento viscoso del

cemento amorfo son poco serias, y son debidas en gran parte a la

falta de apreciación de las propiedades de dicha sustancia

amorfa". Su fundamento principal se basaba en que si la acción

qul’mica sobre el cemento intercristalino era la causa primaria de

fisuración. esta debl’a penetrar tan facilmente en leites de

granos irregulares como en los planos. sin embargo, las

aleaciones que tenian bordes de grano escalonados no presentaban

el fenómeno de corrosión bajo tensión. cosa que la teoria del

cemento amorfo prevel’a correctamente. No obstante. se aceptaba

que la corrosión podrïa acelerar el proceso. pero tambien se

creïa que en ausencia de corrosión el proceso de season cracking

igual tendrTa lugar. Por ello. al final de su exposición

Rosenhaim deci’a que "si la acción selectiva es debida a un

cemento intercristalino o al efecto de un agente sobre la tensión

superficial de los granos adyacentes. es una cuestión imposible

de resolver a la IUZ de nuestros conocimientos".

La teorïa del cemento amorfo puede ser fácilmente rebatida

en la actualidad en base a ¡05 conocimientos adquiridos durante

'05 años transcurridos desde su enunciación. HOY se sabe que tal



cemento amorfo uniendo los granos no existe. Por otra parte la

teoria ignoraba la posibilidad de fisuración transgranular (el

primer caso fue publicado casi 20 años después [Ellis 1944]) y no

tenia en cuenta el efecto del medio ambiente [Galvele 1988].

A partir de entonces se han formulado gran cantidad de

teorïas tratando de explicar cual es el mecanismo actuante

durante el proceso de corrosión bajo tensión. Tales teorias

pueden ser divididas en dos grandes grupos dependiendo de la

forma bajo la cual postulan que se propagan las fisuras: por un

lado están los defensores de la propagación continua de fisuras

mientras que por otro estan los que postulan una propagación

discohtinua de las mismas. A continuación se llevara a cabo una

reseña de los aportes que han contribuido al desarrollo de ambas

ideas.

1.3.1. PPOPBQGCiÓfl contïnua de fisuras

Estas teorias postulan que la disolución anódica del fondo

de la fisura es lO que permite SU DPOPBQGCÍÓO.

La primera teorl’a perteneciente a este grupo es debida a

Hears. Brown y Dix [1944] y fue expuesta durante el Simposio de

la ASTM y AIHE sobre Corrosión Bajo Tensión de Metales. En ella

los autores expresan que. las evidencias experimentales del

fenómeno de corrosión bajo tensión permitirïan deducir que:



- Debeexistir en la aleación susceptibilidad a la corrosión

selectiva a io largo de caminos mas o menos continuos, como por

ejemplo iïmites de grano. Esta susceptibilidad podria estar dada

por la alta actividad de la estructura desordenada de los limites

de grano, por la presencia de impurezas químicamente activas o

por una zona que haya sufrido depleción de algün SOÍUtO.

- La presencia de tensiones es necesaria. Las Observaciones

indican que estas deben ser de tracción.

- La corrosión en la mayorTa de los casos ocurre por un mecanismo

electroquïmico y los caminos localizados son las áreas anódicas.

Siendo el metal circundante la zona catódica.

Las caracteristicas anódicas y catódicas pueden variar con la

naturaleza del agente COPPOSÍVO.

—Una vez que se produce la corrosión de los caminos localizados,

las tensiones actuando perpendicularmente a ellos. actüan

separando al metal a io largo de dichos caminos.

Esta teoria que expücaba la fisuradón "nergranMar de

NeaCMnes düctnes en souunones acuosas. presentaba las

siguientes limitaciones: implicaba que la velocidad del ataque

corrosWo, expresado en denmdad de corrkntm debia ser del

órden de 1 a a Acura. vam dear unas 10000 veces más ana que

en el resto del matermh que se supone no acfivo. Estos vMores



tan altos de corriente no son fácilmente asequibles en un proceso

ordinario de corrosión. Por otra parte. con la condición de que

no se detenga la reacción de corrosión. se esperarl'a que tales

aleaciones serl’an completamente penetradas por el ataque

intergranular aún en ausencia de tensiones. y que óstas. cuando

están presentes, solo Jugarïan un rol minoritario en la clnótica

de propagación de las fisuras [Parkins i964] cosa que no sucede

en la práctica. Por ello la teorl‘a dejó de tener sustento.

El siguiente aporte a las teorïas basadas en disolución

anódica es debida a Hoar y colaboradores [Hoar et al. 1966.

1962]. Hoar postuló que el fondo de una fisura está siendo

continuamente deformado y que se propaga por disolución selectiva

del metal tensionado. permaneciendo las paredes de las fisuras

inactivas. Este proceso podl’a ser simulado sobre toda la

superficie de un alambre si este era tracclonado a velocidades de

deformación altas. del órden del 52mm" O MIS.

Hoar y West [1962] observaron que. trabajando

galvanostáticamente con aceros inoxidables 18-8 en soluciones de

HgCIa a 154-C. el sobrepotencial necesario para hacer circular

determinada densidad de corriente es menor cuando el metal está

slendo deformado en tracción que cuando está estático. Este

incremento de la reactividad anódica podïa ser causado por el

incremento de sitios activos en la superficie -planos de

deslizamiento o dislocaciones que arriban a la superficie-. por

la reducción de la energía térmica de activación de los sitios



activos o por una combinación de ambos.

El óxito de la teorïa de Hoar radicaba en el hecho de que la

actividad anódica aumentaba durante la deformación si la aleación

era susceptible a la corrosión baJo tensión (acero inoxidable en

solución de HgCla). mientras que el nïquel. hierro y titanio que

muestran sólo una pequeña influencia de la deformación sobre la

actividad anódica. no son susceptibles a la corrosión baJo

tensión en ese medio. Este mecanismo fue llamado "disolución

anódica asistida por deformación" y puede ser resumido como que

los caminos para las fisuras son formados por la depolarización

anódica asistida DOP '88 tensiones en el fondo de las fisuras.

En un principio Hoar supuso que ei aumento de la actividad

anódica obtenido durante la deformación era debido al aporte de

toda la superficie del alambre. A fines de la década del 60 se

lleva a cabo el estudio potenciostático de la susceptibilidad del

hierro a la corrosión bajo tensión en soluciones de nitrato a

altas temperaturas [Hoar y Galvele 1970]. En este trabajo se

comprobó que los aumentos de corriente durante la tracción tenian

relación directa con la susceptibilidad a la corrosión bajo

tensión. En soluciones y potenciales a los cuales no habia

fisuración. la corriente subTa poco. mientras que en condiciones

bajo las que se producïa fisuración. la corriente subl’a mucho.

En la figura 1.7 se observa que. a potencial constante, Ia

corriente que circula durante la deformación es función de la

velocidad de deformación empleada. Si se grafica esta corriente



en función del procentaJe de deformación. Independiente de la

velocidad empleada, todos los puntos caen en una misma recta

(figura 1.8). Esto es consistente con suponer que durante la

deformación se rompe Ia capa de óxido que se encuentra en la

superficie. exponiendo metal desnudo a la solución. y que el

aumento de corriente es debido a la disolución de ese metal

desnudo. A valores dados de deformaclón, le corresponde un

determinado valor de fracción de área de metal desnudo [Bubar et

al. 1966], y a partir de simples suposiciones. es posible

calcular la densidad de corriente que circula por el metal

desnudo (lb) y con ella. obtener una predicción de la velocidad

de PPOPBQBCÍÓHde fisuras por medio de la expresión:

donde E y o son el peso equivalente electroqul’mico y la densidad

del metal o aleación, respectivamente; F es la constante de

Faraday y Vp es la velocidad de propagación de fisuras. Los

PCSUI‘CBGOS obtenidos POP HOBI" Y Galvele [1970] mostraron una

buena coincidencia entre '08 VBIOPCS de velocidades de

propagación de fÍSUPBS predichos Y '08 medidos. A partir de

entonces. gran cantidad de trabajos han confirmado la

equivalencia entre la densidad de corriente circulante por el

metal desnudo expuesto por deformación y la velocidad de

propagación de fisuras medida [Hoar et al. 1973. Galvele et al.

1975. Galvele y Haier 1976, Park et al. 1978. Haier y Galvele



1980, Haier et al. 1982. Alvarez et al. 1984. Haier et al. 1985].

En uno de dichos trabajos [Galvele et al. 1976] se observó que la

exposición de metal desnudo se puede deber no sólo a la rotura de

una C898 de ÓXÍGO. sino que puede ser debida a la rotura de

cualquier tipo de pell’cula.

Otro modelo de corrosión baJo tenslón que implica

propagación contïnua de fisuras es debido a Graf [1966. 1969] que

lo aplicó para explicar la corrosión bajo tensión intergranular

de soluciones sólidas homogeneas (Ag-Cu. Ag-Zn, Cu-Au, Ag-Pd. Ag­

Cd. etc.). Este autor postuló que la susceptibilidad de dichas

aleaciones depende únicamente de la concentración atómica de sus

componentes y que el fenómeno de corrosión bajo tensión aparece

solamente sobre el lado menos noble del sistema.

El modelo se basa en dos factores dependientes de la

aleación (que el autor denominó "efectos de solución sólida l y

ll") conjuntamente con un pronunciado proceso electroqul’mico.

Los factores a los que hace referencia Graf son el incremento de

la reactividad de los limites de grano y de otras zonas

perturbadas de la superficie de los granos. y el incremento de la

reactividad de aquellas partes de la solución sólida que están

siendo deformadas plásticamente. Ambos efectos se incrementarl’an

hasta un contenido máximo de soluto del 50% atómico. El

pronunciado efecto electroqul’mico en la fisura. es debido a que

el fondo de la misma está slendo polarizada anódicamente mientras

que SUS paredes están polarizadas catódicamente. Sin embargo



esta diferencia de potencial generada entre la raïz y las paredes

de la fisura no alcanza para Justificar la prosecución del

proceso. Luego. las paredes de las fisuras deben estar cubiertas

por el material más noble. En el caso de las aleaciones

conteniendo metales nobles. las zonas catódicas dentro de las

fisuras son formadas por este metal, ya sea por enriquecimiento

debido a la disolución del menos noble o por reprecipitación del

más noble durante el proceso de corrosión. En las aleaciones que

no contienen metales nobles. las áreas catódicas se forman

únicamente con determinados productos de corrosión sólidos. Como

estos compuestos no se forman en presencia de cualquier reactivo,

entra a tomar parte la especificidad del medio para producir

COPPOSÚÓH bajo tensión.

El siguiente aporte a la teorïa de la propagación continua

de fisuras es debida a trabajos de Staehle y colaboradores [Smith

y Staehle 1967. Staehle et al. 1970. Staehle 1971] y se lo

denominó "disolución selectiva de escalones de deslizamiento".

La figura 1.9 muestra esquemáticamente la secuencia por la cual

la disolución de los escalones de deslizamiento da lugar a la

fisuración transgranular de aceros inoxidables en soluciones de

CIOPUPOS.

Primeramente el material se encuentra cubierto por una

película de óxido que lo pasiva. aün en presencia de cloruros.

La presencia de tensiones de tracción hace que las dislocaciones

se muevan a IO largo de planos de deslizamiento activos. El



arribo de las dislocaciones a la superficie, produce un escalón

en la misma y. si el óxido es düctil o el escalón es pequeño. el

óxido se deformará pero no se romperi; pero si el óxido es frlgil

y/o el escalón de deslizamiento producido es grande. el óxido se

romperá exponiendo metal desnudo a la solución. Este metal

desnudo. no protegido. se disolverá en un transiente local. y

segün cual sea su velocidad de repasivación depender! cómo

continúa el proceso (figura 1.10). Si la velocidad de

repasivación es rápida. la disolución será insuficiente y no

ocurrirá propagación de fisuras. Si la velocidad de repasivación

es lenta. la superficie se disolvera en forma generalizada. Se

estima que una velocidad de repasivación intermedia será la

requerida para que la fisuración tenga lugar. Si se dá esta

ültima circunstancia. el subsiguiente arribo de dielocaciones

producirá en nuevo escalón de deslizamiento en el fondo de la

fisura y el proceso continuará repetidamente. tal como se muestra

en ia figura 1.9. Este modelo con sus distintas variables puede

ser resumido como:

ruptura de la pelicula protectora por el movimiento de

disiocaciones con su vector de Burgers que no se encuentra en el

plano de la superficie.

- amplitud del transiente de disolución.

- velocidad del transiente de disolución
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Otro modelo relacionado con disolución anódica y ruptura de

peliculas protectoras es debido a Scully [1967. 1968. 1975.

i980], y se lo denominó "criterio de carga constante", y un

diagrama esquemático del- modelo es mostrado en la figura 1.11.

Este mecanismo se aplica a aleaciones cubiertas por una pell’cula

protectora (A) y el primer paso consiste en la ruptura de dicha

pelicula por el arribo de dislocaciones a la superficie. que da

lugar a un escalón de deslizamiento (B). La ruptura de la

pechula expone metal desnudo a la solución que se disolverá.

aunque no necesariamente a lo largo del escalón de deslizamiento

(C). Posteriormente tiene lugar un proceso de repasivación del

metal (D) Y el esquema se repite.

Durante la disolución del metal circular! determinada carga

(0) antes de su repasivación. Si dicha carga es mayor que un

valor minimo (0mm). la fisura seguirá propagándose. mientras que

si el valor de G es menor que amm, la propagación se detendra.

En este modelo el efecto del medio es proveer una superficie

activa evitando su repasivación o causar la rotura inicial de la

pelicula de ser necesario.

Los mecanismos de disolución anódica tienen la ventaja de

poder correlacionar velocidades de propagación de fisuras medidas

experimentalmente con valores predichos por métodos

electroquïmicos [Hoar et al. 1973. Galvele et al. 1975. Galvele y

Haier i976. Park et al. 1978. Haier y Galvele 1980. Haier et al.

1982. Alvarez et al. 1984, Haier et al. 1985]. Sin embargo, el
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mecanismo falla cuando se trata de modelar el proceso de

propagación de fisurasv a nivel microscópico. La primera critica

que se le puede formular al modelo estl relacionada con la

velocidad de repasivación del metal desnudo expuesto a la

solución. luego del arribo de las dislocaciones a la superficie.

Según el modelo de Staenle [1970. 1971] es necesaria una

velocidad de repasivación intermedia para que se produzca el

avance de las fisuras. De acuerdo con trabajos de Carranza y

Galvele [1988a. b] se determinó que una velocidad de repasivación

lenta es una condición necesaria. aunque no suficiente. para

producir la propagaciónde las fisuras. Estos autores

demostraron que no habla una velocidad de repasivación

intermedia, tal como sugirió Staehle, que conduzca a la corrosión

baJo tensión.

Otra crïtica esta basada en las densidades de corriente

involucradas durante el avance de las fisuras. Si óstas se

propagan a velocidades del órden de 10‘7 m.s", la ecuación [1.1]

da como valor de densidad de corriente en el metal desnudo (lb).

y por ende en el fondo de las fisuras. del órden de los Amperes

por centímetro cuadrado. Si ósta fuera la corriente circulante

en el fondo de una fisura. la disolución del metal serïa tan alta

que localmente se superarl’a el Ii’mite de solubilidad del producto

de corrosión de cualquier compuesto que dicho metal forme con los

componentes de la solución de trabajo. Estos compuestos

precipitarïan, obstruyendo la fisura y evitando la prosecución

del proceso de disolución anódica. Segün Gravano [1986] las
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corrientes que circulan por el metal desnudo son mucho mayores

que las que circulan en el fondo de las fisuras.

Otra objeción se relaciona con la morfología de las fisuras

[Galvele 1988], ya que experimentalmente se encuentra que el

cociente entre su profundidad y su ancho es mayor que 100,

mientras que un análisis detallado del modelo de disolución

anódica conduce a valores muy DBJOS de dicho cociente.

Finalmente. trabajos publicados recientemente [Manfredi et

al. 1987. RebaK et al. 1987]. muestran que en algunos casos el

modelo de disolución anódica predice la existencia de corrosión

bajo tensión en determinados sistemas, pero no se ha podido

encontrar evidencia experimental de tales predicciones: y en

otros casos. los valores de velocidades de propagación predichos

son varios órdenes de magnitud menores que los medidos

experimentalmente.

1.2.2. Propagación discontinua de fisuras

Estas teorias se basan en que la disolución anódica resulta

insuficiente para Justificar las altas velocidades de propagación

de fisuras encontradas. y postulan propagación mecánica de las

mismas.
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El primer modelo de corrosión bajo tensión que postuló

propagación discontinua de fisuras fue debido a Keating [1948].

En él el autor sugiere que las fisuras se propagan

fundamentalmente por un proceso mecánico interrumpido

periódicamente por obstrucciones. las cuales son

electroqul’micamente disueltas antes de que la propagación

mecanica vuelva a tener lugar (figura 1.18). Las obstrucciones a

las que hace referencia Keating podrian ser inclusiones, límites

de grano con orientación desfavorable o cualquier otra

discontinuidad. El argumento de mayor peso a favor de este

modelo. era que explicaba la propagación discontïnua de fisuras

que presentaban algunos sistemas. como por ejemplo hierro en

nitratos como observaron Engells y Baumel [Parkins 1964].

Posteriormente, Henthorne y Parkins [1966] objetaron este modelo

al observar que metales que producían discontinuidades durante la

propagación de fisuras. tambien presentaban discontinuidades al

ser deformados en ausencia de medlo COPPOSÍVO.

Otro mecanismo que postula propagación discontïnua de

fisuras fue debido a Edeleanu [Parkins 1964, Shreir 1963] para

explicar la corrosión bajo tensión de aceros inoxidables

austenïticos. Este modelo se basa en que la fisuración serïa

debida al cambio de fases producido en el fondo de las fisuras a

causa de la alta concentración de tensiones existentes. Según

Edeleanu. la deformación produciría una transformación

martensïtica, y la martensita asï generada se disolverïa más

rápidamente que el resto del material (figura 1.13). El autor
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habïa mostrado que los aceros inoxidables austenïticos que no

sufrían transformación martensïtica al ser traccionados. eran

menos susceptibles a la corrosión bajo tensión. Sin embargo.

Unlig y col. [1957] observaron que aceros inoxidables a los que

se les habla inducido una transformación martensïtica al ser

deformados plasticamente a -196°C. mejoraban sus propiedades

frente a la corrosión bajo tensión en soluciones de MgCla a altas

temperaturas. Por otra parte. se determinó que aceros

inoxidables que no sufren transformación martensïtica a la

temperatura de los ensayos también son susceptibles a la

COPPOSÍÓHbajo tensión. por IO que El mecanismo fue desechado.

El mismo Edeleanu en colaboración con Forty [1960] propuso

otro modelo para explicar la propagación discontïnua de fisuras

en a-latón en soluciones amoniacales. Estos autores postularon

que la propagación de fisuras estaría asociada con bandas de

deslizamiento y que las fisuras avanzarl’an a través de pequeños

saltos. cada una de ellas comenzando y terminando en bandas de

deslizamiento transversales (figura 1.14). Las fisuras se ven

primeramente al microscópio como una linea muy fina (ghost line)

la cual posteriormente se ensancha para dar lugar a una fisura

visible. La propagación discontïnua consiste en pequeños saltos

que conducen a la rápida propagación de la fisura, para luego

producirse una deformación plástica que abre a la fisura

permitiendo que el electrolito penetre y comience un proceso

corrosivo. Durante este perïodo se produce la detención de la

propagación de la fisura hasta que un nuevo salto la haga avanzar
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nuevamente. Durante el periodo de detención. la corrosión local

disolverïa selectivamente al zinc, inyectando vacancias en la

estructura fragilizando al material [Kaesche 1985]. Pardue et

al. [Parkins 1964] fueron los primeros en detectar sonidos

audibles y discontinuos. conJuntamente con fluctuaciones en la

corriente de corrosión. durante la propagación transgranular de

fisuras. obteniendo tambien evidencias microscópicas de que las

fisuras avanzan por medio de pequeñas "explosiones". poniendo de

manifiesto que el mecanismo actuante es el de clivaJe.

Forty y Humble [1963] completan el modelo de propagación

discontinua de fisuras de Edeleanu y Forty. postulando que el

mecanismo se pone en funcionamiento cuando los a-latones se

encuentran cubiertos por una pelicula gruesa y frágil (tarnisn

film) que se rompe debido a las tensiones generadas por el

apilamiento de dislocaciones. y se expone metal desnudo a un

nuevo proceso corrosivo que reforma al "tarnish film" y repite

el proceso.

Un desarrollo posterior del mecanismo es debido a HcEvily y

Bond [1965] y Pugh [1971] para explicar la propagación

intergranular discontinua de fisuras en a-latones. donde el

"tarnish film" es Cuao. Se postula que la oxidación penetra

preferencialmente en la aleación a lo largo de los limites de

grano, y luego este óxido frágil se fisura por la aplicación de

tensiones de tracción. La fractura frágil es Inmediatamente

detenida DOP la deformación plastica en el metal 8 una pequeña
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distancia de ¡8 interfase metal-óxido. Luego se vuelve a

producir el PPOCCSO COPPOSÍVOY 8€ repiten los P8803 anteriores

(figura 1.15).

En la dócada del 70. Scamans y Swann [1976] presentaron

evidencias obtenidas con el microscópio de transmisión, de que

una "esponja" oxidada o dealeada se forma en las aleaciones

susceptibles a la corrosión bajo tensión. y que si una pell’cula

de este tipo se encontrara en el fondo de las fisuras. proveerïa

argumentos suficientes para Justificar el mecanismo de clivaJe.

Beavers y Pugh [1980] detectan actividad acústica simultaneamente

con incrementos en la corriente de corrosión en a-latón en

soluciones amoniacales. La actividad acústica estaria asociada a

cada salto que produce la fisura al propagarse. Newman y

Sieradei [1983] obtuvieron evidencias similares en soluciones de

nitrito y observaron que el tamaño de los transientes de

corriente eran consistentes con la distancia avanzada por las

fisuras medidas metalográficamente.

Un modelo más avanzado del mecanismo de propagación

discontïnua de fisuras. denominado de "fractura frágil". es

debido a Sieradzki y Newman [1985]. Estos autores mostraron la

naturaleza discontinua del proceso de corrosión baJo tensión en

or-latones y cobre puro en soluciones de nitrlto. empleando para

ello una combinación de mediciones acústicas y ,electroqulmicas.

cuyos transientes ocurren simultáneamente durante el avance de

las fisuras (figura 1.16); Y en a-latón dÍChOS ÍPBDSÍGHÍCS fueron
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correlacionados con marcas que quedan en la superficie de

fractura (crack arrest markings) (figura 1.17). Propusieron un

modelo teórico que permitiría el clivaJe de corto alcance en

metales düctiles asumiendo la presencia de una delgada pechula

superficial que responda a determinados parámetros. Estos

parámetros incluyen la discontinuidad entre los planos

crlstalinos y la fuerza de los enlaces entre el sustrato y la

pelicula. el espesor de la pelicula y su ductilidad. El espesor

de la pelicula debe ser de aproximadamente 200 monocapas para

poder iniciar el clivaJe. y esto sería consistente (segün los

autores) con la existencia de una pelicula dealeada sobre la

superficie del a-latón. Esta pelïcula inducirïa al microclivaJe

que producirïa el avance de las fisuras de a saltos de 1 a 10 pm

cada uno (figura 1.18).

La chtica a este modelo es que sólo darïa explicación a la

fisuración transgranular. y se necesita otro mecanismo para

explicar la propagación intergranular de fisuras. Pugh, por

ejemplo. que es un defensor del mecanismo de propagación

discontinua de fisuras. explica la propagación intergranular por

medio de un mecanismo de disolución anódica [Pugh et al. 1969].

Otra fuerte crïtica está relacionada con el tipo de pelicula que

induce al clivaJe. Para el a-latón en soluciones de nitrito se

postula que dicha pelicula es la zona dealeada generada por la

depleción del cinc; pero tambien el cobre puro se fisura en

soluciones de nitrito [PedneKar et al. 1979] y allï no hay

posibilidad alguna de dealeado. Algunos autores postulan la
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presencia de un óxido de cobre en el fondo de las fisuras cuya

ruptura originarïa el microclivaJe. otros proponen la existencia

de una zona porosa frágil o un "microppiting' en el fondo de las

fisuras [Bertocci et al. 1990]. pero su presencia no ha podido

ser confirmada microscópicamente. Por otra parte. las tipicas

estrlaciones encontradas frecuentemente en las superficies de

fractura pueden ser explicadas sin la necesidad de suponer que

son originadas por el clivaJ'e, sino ser debidas a la deformación

plastica de dicha superficie. ya que los espaciados encontrados

son similares a los escalones de deslizamiento observados en la

superficie lateral de la muestra. La presencia de dichas

estriaciones son favorecidas por las altas velocidades de

deformación y no se encuentran cuando se emplean baJas

velocidades de deformación o cuando las velocidades de

propagación de fisuras son muy altas [Rebak et al. 1988]. Luego.

cualquier transiente de emisión acústica detectado durante la

propagación de las fisuras. es debido a la fractura mecánica de

los ligamentos metálicos que quedan detrás del avance de las

fisuras [Alvarez et al. 1984].

Por lo expuesto. se concluye que este mecanismo no permite

dar una explicación satisfactoria a todos los casos de corrosión

bajo tensión ni predecir bajo que condiciones se formará la

pelicula frágil que induce a la corrosión bajo tensión [Galvele

1988].



1.3. Mecanismo de movilidad superficial

De acuerdo con lo expuesto hasta aquL se Hega a m

conclusión de que todas las teorl’as fallan puesto que ninguna de

eHas permne predear nuevos casos de corromón bajo tenM6n.

Por ese motivo. se postuló un nuevo mecanismo [Galvele 1986.

1987] cuyo tratamiento teórico no incluye disolución anódica.

chaJe, fragmzadón por mdrógeno ni mecaMsmos de adsordóm

tales como los propuestos por Troiano [1960] y Uhlig [1959].

Este mecaMsmo. al que se lo denommó "de moWHdad

superficial". permite racionalizar bajo uno solo. la corrosión

bajo tenMÓn, la fragMzacñn por metal Iïqmdo y la

fragmzadón por mdrógeno de metaks no formadores de mdrurom

ya que estos tres fenómenos tendrian a nwel atónfico en el fondo

de la fisura un mecanismo comün.

Las SUDOSÍCÍODGSen las que se basa este mecanismo (que

impHca propagadón contflwa de fmuras) son las aguantea

Las tensiones involucradas durante los procesos de corrosión

baJo tensión son del tipo elástico. Esto se pone de manifiesto

al observar la apariencia frágil de las fracturas y la poca
reducción de área resultante.

- La corrosión bajo tensión tiene lugar solamente a temperaturas

por debajo de 0,5 Trn (siendo Tm el punto de fusión del metal o la
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aleación). Esto implica que en el Sólido. de ¡08 mecanismos de

transporte DOSÍDÍQS,la difusión en volumen queda excluida.

- La presencia de fisuras en una red tensionada en tracción hace

que la misma actüe comoconcentrador de tensiones. cuyo principal

efecto es el de incrementar localmente el valor de equilibrio de

la concentración de vacancias. Esto hace que se produzca un

gradiente de concentración de vacancias entre la zona tensionada,

que tiene una concentración de vacancias inferior a la de

equilibrio. y sin tensionar. donde la concentración de vacancias

será la de equilibrio.

La fuerza motriz para la propagación del proceso de corrosión

bajo tensión es el gradiente de concentración de vacancias

generado.

En base a estas suposiciones. se desarrolla un mecanismo que

puede ser epocado con la ayuda de la 'flgura t19. que

representa la distribución atómica del fondo de una fisura

obteMda por de Cehs et aL U983] a través de la sMunadón

dmámma de propagadón de fisuras. Cada vez que se produzca la

transición A-B. donde B representa una vacancia. se relajarán

parcialmente las tensiones y la fisura avanzará un espaciado

atómho. Esto produdrá la propagadón transgranqu de la

fisura. pero el nfismo razonanflento será váüdo si Ja Hnea A-A'

representa un Hmne de grano. lo que dara mear a fuuraaón

intergranular. El paso controlante será la velocidad del
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movimiento de las vacancias (o de los adátomos en la dirección

contraria) a io largo de la pared de la fisura. y esto será

función del coeficiente de autodifusión superficial del metal o

la aleación.

Sí UV 88 la energia requerida para formar una vacancia, la

concentración de VBCBI’ICÍBSen equilibrio térmico (CO) será

[BoKsntein 1980]:

Co = A . exp -(Uv/K.T) [1.2]

donde A es una constante de proporcionalidad, K la constante de

Boltzrnan Y T la temperatura absoluta.

En presencia de tensiones mecánicas, la energïa de formación

de vacancias se verá modificada por un factor que dependerá de si

las tensiones son de tracción o de compresión. Si el área

expuesta por cada átomo a la tensión o es a3. el trabaJo

efectuado para remover el átomo y generar una vacancia estará

dado por o.a3 y la energía de formación de vacancias en presencia

de tensiones será Uv-o.aa. donde o tiene valor positivo si las

tensiones son de tracción. Luego, en equilibrio térmico, la

concentración de vacancias en una zona tensionada estará dada por

la expresión [Bokshtein 1980]:

c = A . exp -[(U -o.a3)/K.T] [1.3]V
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Reagrupando [1.3] teniendo en cuenta [1.2] se llega a:

c = co . exp (0.a3/K.T) [1.41

Esta concentración de VBCBHClBSse logra a través de ¡8

interacción de la red cristalina con las fuentes de defectos

puntuales tales como superficies libres. dislocaciones. límites

de grano. etc.. e implicará dlfusión superficial, en limites de

grano y en volumen. A las temperaturas de interés para la

corrosión bajo tensión (menor que 0,5 Tm). la difusión en limites

de grano y en volumen son despreciables frente a la difusión

superficial. La diferencia de concentración de vacancias entre

la zona ÍCHSÍOHBGBY la libre de tensiones será:

c - co = co [ exp (o.a3/K.t) - 1 ] [1.5]

Para conocer el gradiente de concentración de vacancias es

preciso conocer cual es la distancia L entre la zona tensionada y

la libre de tensiones. Este valor estará dado principalmente por

la distancia que recorren los adátomos hasta alcanzar un KinK

(distancia A-D en la figura 1.20). Esta distancia sera función

de la orientación cristalográfica de la superficie. En la

mayoria de los casos de corrosión bajo tensión. el camino de

difusión L' será menor que L (figura 1.80) debido a la reacción

entre los adátomos y el medio. Este puede actuar .disolviendo el

exceso de adátomos (C) o introduciendo nuevas vacancias

superficiales (E) como ocurre en el dealeado de aleaciones Cu-Zn.
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Estas dos opciones. baJo condiciones de polarización anódica

implican transferencia de carga, y la velocidad de este

intercambio será proporcional a la velocidad de propagación de

fisuras. Esto explicaría el porqué en algunos trabajos se

encontraba una proporcionalidad entre densidades de corriente

del metal desnudo y velocidad de propagación de fisuras [Hoar et

al. 1973. Galvele et al. 1975. Galvele y Haier 1976. Park et al.

1978. Haier y Galvele 1980, Haier et al. 1982, Alvarez et al.

1984. Haier et al. 1985].

El gradiente de concentración de VECBÑCÍGSestara dado por

la expresión:

ac c

= —9—[exp(a.a3/K.T) -1] [1.6]dx L

Y el flujo de VBCBOCÍBS será:

dC
[1.7]

dX

Por razones de conveniencia. en lugar del coeficiente de

difusión de vacancias. se empleará el coeficiente de autodifusión

superficial, cuyos valores están relacionados por la expresión

[Gruber 1966. Cottrell 1967. Seeger i972]

Ds

Co
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Por otra parte. la concentración de vacancias obtenida por

medio de la ecuación [1.4] dá el número de vacancias por unidad

de sitios de la red. y en la expresión que sigue, que surge de

reemplazar [1.6] y [1.8] en [1.7]. se empleará el nümero de

vacancias por unidad de volumen (co.a'3)

o

J = —=— [exp (0.a3/K.T) - 1] [1.9]V L.a3

Sl 1' = 8-8 es el número de átomos POP unidad de área. cada

vez que 1' vacancias se muevan hacia el fondo de la fisura. esta

avanzará una distancia a. La velocidad de propagación de fisuras

(vp) estará dada por la expresion:

D

vp = —Í— [exp (a.a3/K.T) - 1] [1.10]

donde Vp estará dada en rms" cuando Ds (coeficiente de

autodifusión superficial del metal o la aleación) esté en mas“.

L (el camino de difusión) en m. a (la tensión en el fondo de ¡a

fisura) en N.m'a. a (el diametro atómico) en m. K (la constante

de Boltzman) en J-K_1 Y T (la temperatura de trabajo) en K.

Para el valor de a se empleará como primera aproximación el

espaciado atómico. ya que su valor exacto es dificil de calcular.

Según algunos autores [Quere 1967] el volumen de una vacancia es

menor que el de un átomo. por lo que el valor de a3 deberïa ser

reducido en un 10%, mientras que otros autores [Wynblatt and

35



GJostein 1968] muestran que el espaciado interplanar cerca de la

superficie es mayor que en el seno del material, lo que

conducirïa a valores más altos de a3. El valor de L. es el que

corresponde a la distancia entre terrazas superficiales (D en la

figura 1.20). Dicha distancia. empleada frecuentemente en

trabajos de electrocristalización [Vetter 1961]. donde el efecto

de la difusión superficial es lm'portante. tiene un valor

aproximado de 10‘8 m. Posiblemente el camino efectivo de

difusión (L') sea menor que dicho valor, pero la utilización de

10'8 m conducirá a resultados conservativos de velocidades de

propagación de fisuras.

1.3.1.0ifusi6n superficial

La difusión superficial ha sido objeto de gran interés

cientifico desde que los procesos de difusión en superficies

fueron discutidos inicialmente por Volmer y Langmuir [Neumann y

Neumann 1972, Rnead 1975]. Desde ese entonces. se han llevado a

cabo numerosas experiencias a efectos de demostrar la

extremadamente alta movilidad de los átomos y moléculas en

superficies libres. y ha sido motivo de varios articulos y

monografías [Gjostein 1967. Neumann y Neumann 1972. Rhead 1975].

A continuación se hará una breve descripción de las técnicas

experimentales empleadas más frecuentemente para la determinación

de los coeficientes de difusión superficial. posteriormente se
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hará referencia a los resultados obtenidos con metales puros y

contaminados (que son los casos de mayor interés en corrosión

baJo tensión) y finalmente se hará mención a los mecanismos

básicos que tienen lugar en la difusión superficial.

1.3.1.1. Técnicas experimentales

Los métodos empleados para determinar los coeficientes de

difusión superficial pueden ser divididos en dos grandes grupos.

Con las técnicas del Grupo l se investigan los procesos de

difusión de cierta cantidad de moléculas o átomos que son

indistinguibles unos de otros, mientras que con las técnicas del

Grupo Il la difusión es analizada observando la migración de

átomos individuales o de trazadores radiactivos que permiten

distinguir un átomo del otro. Las técnicas correspondientes a

cada UDOde estos grupos son:

GPUPO I

1) Experiencias de sinterizado

2) Microscopïa de emisión de campo electrónico

3) Técnicas de transferencia de masa
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Grupo l I

1) Experiencias con trazadores radiactivos

a) Hicroscopïa de emisión de campo iónico

Las primeras técnicas que emplearon el método del

sinterizado datan de 1949 y se aplicaron en esferas de cobre y

plata sobre superficies planas de los mismos materiales. El

principio en el que se basa es que la energia libre de un sistema

constituido por particulas esféricas apoyadas sobre una

superficie plana del mismo material. puede ser reducida

incrementando el área de contacto formando una unión esfera-placa

decreciendo de ese modo el área de las superficies libres. Los

parámetros de difusión. energia de activación y el factor

preexponencial obtenidos por este método son extremadamente altos

y se tienen serias dudas sobre la validez de los resultados

obtenidos.

La microscopïa de emisión de campo electrónico es un método

de muy alta resolución y provee valiosa información sobre la

estructura atómica y superficial de los metales. Consiste en un

cátodo emisor que es un monocristal del metal en estudio, tallado

en forma de aguja. puesto en forma vertical y electropulida su

parte superior para dar una punta con un radio de 0.1 a 1 um.

Los átomos ubicados en esta punta tienen un potencial quimico

mayor que los del resto del cristal, y a elevadas temperaturas y

en presencia de campo eléctrico tienden a migrar hacia abajo.
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disminuyendo ia longitud de ia aguja e incrementando el radio de

curvatura de ¡8 punta. El tratamiento teórico de este método fue

formulado por Nichols y Nullins [Neumann et al. 1972].

Las técnicas de transferencia de masa. que fueron las más

ampliamente utilizadas para determinar los coeficientes de

difusión superficial, dependen del hecho que sl la movilidad

atómica es suficientemente alta, la topografïa superficial (si no

se está en una configuración de equilibrio) cambiara hacia un

minimo de energia total superficial. Si bien son varios los

mecanismos que pueden producir tales cambios. Herring [1950] ha

demostrado que para distancias suficientemente pequeñas (hasta 20

um) la difusión superficial es el mecanismo dominante. La

difusión superficial controla una amplia variedad de procesos

superficiales tales como crecimiento de limites de grano.

decaimiento de perfiles sinusoidaies. crecimiento de facetas,

etc. Estos cambios de topografía pueden ser medidos con

microscopios ópticos de interferencia. con difracción laser o por

cambios en la imagen de emisores de campo [Neumann y Neumann

1972. Rnead 1975]. El tratamiento de los principios teóricos de

estos modelos. que se basan en la medición de los cambios de

morfología de superficies sólidas bajo la acción de la energia

libre superficial fue dado por Hullins en i962 [Neumann y Neumann

1972]. EStOS métodos han demostrado ser autoconsistentes cuando

son llevados a cabo por el mismo autor bajo las mismas

condiciones experimentales. pero diferentes observadores que

efectuaron los mismos ensayos en igualdad de condiciones
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experimentales, han obtenido resultados cuyas diferencias son de

varios órdenes de magnitud.

Recientemente se ha desarrollado un método para medir

coeficientes de difusión superficial en sistemas electroquïmicos

empleando técnicas de transferencias de masa [Alonso et al.

l990a. b]. Este método esta basado en la dependencia con el

tiempo del factor de rugosidad superficial de electrodos de

metales electrodispersos, inmersos en soluciones de electrolitos.

y medido por t6cnicas voltamétricas convencionales. Esta técnica

mostró ser satisfactoria para evaluar los coeficientes de

difusión superficial de oro y platino en soluciones de ácido

sulfúrico puro y contaminado con piridina y cloruro de potasio. a

diferentes temperaturas.

Mientras que el uso de trazadores radiactivos en el estudio

de la difusión en volumen ha dado una gran cantidad de datos

confiables. su aplicación en el estudio de la difusión

superficial no ha sido exitosa posiblemente debido a que no se ha

tenido en cuenta la pérdida de los átomos trazadores dentro de la

estructura del metal debido a la difusión en volumen [Neumann et

al. 1972] o por evaporación [Rhead 1975].

Los primeros resultados obtenidos con esta técnica

produjeron sólo valores estimativos del coeficiente de difusión

superficial. Otros estudios más recientes nan demostrado que

dicho coeficiente varla con la orientación de la superficie Y con
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la direccion de los planos cristalinos. Las primeras

evaluaciones cuantitativas fueron efectuadas por medio de la

resolución de la Ley de Fick en una dimensión. y recién en la

década del 60 se tuvo un tratamiento matemático completo de esta

técnica que tiene en cuenta tanto las distintas fuentes

radiactivas como la pérdida de trazadores por mecanismos de

transporte no deseados [Amer et al. 1964].

En cuanto a la microscopía de emisión de campo iónico. que

es la tecnica más reciente. se basa en evaporar unos pocos átomos

sobre un emisor. y seguir su movimiento luego de sucesivos

períodos de calentamiento. Las observaciones son efectuadas a

20°l< y la difusión ocurre en ausencia de altos campos eléctricos.

Para una experiencia tïpica. se analizan determinadas posiciones

atómicas y luego se analizan matemáticamente por medio de la

teoria del camino aleatorio para obtener el correspondiente

coeficiente de difusión. La desventaja de esta técnica es que

está restringida solamente a metales refractarios como el platino

y tungsteno [Ehrlicn 1980].

1.3.1.2. Valores experimentales de Ds

Al igual que para '08 C8808 de difusión en volumen Y en

límites de grano. ¡8 dependencia del coeficiente de difuslón

superficial COD la temperatura puede ser expresada por medio de

una relación del tipo Arrhenius de la forma:
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o8 = oso . exp -(Gs/R.T) [1.111

donde 03 es la energía de activación de la difusión superficial y

05° es el factor preexponencial. comunmente llamado factor de

frecuencia. Una extensa recopilación de datos de valores de Oso

y 03 puede ser encontrada en una monografl’a debida a Neumann et

al. [1972]. El análisis de los datos publicados muestra que la

dispersión de resultados es muy grande. Por ejemplo. para la

plata policristallna se informan valores de 030 entre 4.5x10'6

mas“ y 5x103 mas". y valores de G8 entre 10.3 y 96.0 Kcal.

El origen de tal discrepancia probablemente sea debido a que la

difusión superficial se ve fuórtemente influenciada por la

estructura superficial (arreglo cristalográfico) y la adsorción

de impurezas. La anisotropla de la difusión superficial es un

fenómeno conocido y fue investigado por varias técnicas. En las

técnicas de transferencia de masa, donde un cambio en la

topografía de la superficle está relacionada con un flujo

difusional. se considera que éste ocurre debido a gradientes en

la curvatura de la superficie y que conduce a una disminución de

la energïa libre del sistema. Si esta energía libre es

dependiente de la orientación. el fluJo de material tambien

dependerá de dicha orientación.

Pese a la dispersión de resultados, GJostein [1967] y Bonzel

et al. [1970] mostraron que los datos de difusión para varios

metales CÜbÍCOS centrados en las caras (fCC) pueden ser
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racionalizados graficando el logaritmo del coeficiente de

difusión superficial en función del cociente Tm/T. es decir la

recïproca de la temperatura reducida. siendo Tm el punto de

fusión del metal en 0K. Esta forma de racionalización por medio

de la temperatura reducida es bien conocida en estudios de

difusión en volumen y puede ser interpretada en base a la ley de

estados correpondiente. Como puede observarse en la figura 1.21

[GJosteín 1961. Collins et al. 1966, Bradshaw et al. 1964, Rhead

1965] la función obtenida no es lineal y puede ser interpretada

como la suma de dos términos de Arrhenius. A altas temperaturas

(T/Tm > 0.77) los parámetros obtenidos son Dso = 7.4)(10’a mas“

y oo 30 rm KcaLmor4; ¡Mentras que a bajas temperaturas (T/Tm

< 0,77) dichos parametros son 03° = 1,4x10'5 mas" y Q3 13.Tm

KcaI/mol. por lo que el cálcqu empïrico de Ds puede efectuarse a

partir de la expresión:

oS (m2.s-1) = 7,4x10’3 . exp -(30.Tm/R.T)

+ 1.4x10'6 . exp -(13.Tm/R.T) [1.12]

donde R es la constante de '08 gases.

Esta correlación fue efectuada sin tener en cuenta la

orientación cristalográfica.

Mediciones posteriores del Ds en presencia de contaminantes

superficiales [Rhead y Perdereau 1965. Henrion y Rhead 1968.

Delamare y Rhead 1971. Oda y Rhead 1979] mostraron una gran
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desviación de las predicciones efectuadas a partir de los

parámetros de GJostein (ecuación [1.121). Se encontró que los

valores de Ds obtenidos eran mayores o menores que los predichos

según cual sea el punto de fusión del compuesto formado

superficialmente respecto al punto de fusión del metal base.

Rhead [1969] observó que si el compuesto superficial formado

entre la impureza y el metal base tenia un punto de fusión menor

que el del metal. el Ds serïa mayor que el del metal puro, y

viceversa. Rhead encontró que los resultados obtenidos en

presencia de impurezas podïan ser también racionalizados con los

parámetros propuestos por Gjostein [1967] si en lugar del punto

de fusión del metal base (Tm) se usaba el punto de fusión del

compuesto superficial adsorbido [Rhead 1970]. Esta conclusión

fue confirmada en experiencias realizadas en los siguientes

sistemas: Ag-S (donde Tm es el punto de fusión del A928). Cu-Pb

(donde Tm corresponde al punto de fusión de la aleación Cu-Pb

formada superficialmente), Cu-CI, Cu-Br y Cu-I (donde los Trn

corresponden respectlvamente a los puntos de fusión del CuCl.

CuBr y Cul) Y Ni-Cl. Ni-Br y Ni-l (los valores de Tm son los

puntos de fusión del NiCla. NiBra y Nila). Los Ds obtenidos en

presencia de contaminantes. conjuntamente con la curva base

obtenida por GJostein [1967] son mostrados en la figura 1.22

[Perdereau et al. 1967. Henrion et al. 1968].

Rhead [1975] también mostró el efecto de la presión parcial

de los contaminantes sobre el Ds y los resultados se muestran en

la figura 1.23. Los valores de Ds obtenidos con los parámetros
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de GJostein [1967]. tomando como Tm el punto de fusión del

compuesto superficial formado. corresponde al valor de Ds

obtenido a la presión de saturación del contaminante (pmax).

Esto es equivalente a tener una fracción de recubrimiento de la

superficie por el contaminante igual a 1 (0:1). Cuando p/pmax es

menor que 1 (siendo p la presión del contaminante). el Ds

disminuye varios órdenes de magnitud, debido a la disminución de

la fracción de recubrimiento (e < 1).

1.3.1.3. Modelos de difusión superficial

La variedad y complejidad de los modelos atómicos propuestos

para la autodif‘usión superficial puede verse resumido en un

trabajo de Delamare y Rnead [1971]. La obtención de un modelo

definitivo es dificultosa debido a la presencia de dos problemas

íntimamente ligados entre sï: la estructura atómica de la

superficie a las relativamente altas temperaturas de las

experiencias de difusión y el cálculo de las velocidades de

migración de los átomos superficiales en diferentes

configuraciones. El principal inconveniente radica en la falta

de conocimiento de la estructura real de las superficies a altas

temperaturas. En los ültimos años la difracción de electrones de

baja energia ha producido abundante información acerca de la

estructura de las superficies a bajas temperaturas. sin embargo

esta técnica provee poca información respecto de los defectos

estructurales de las superficies. que es el aspecto más
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importante desde el punto de vista teórico de la difusión.

GJostein [1967] propuso que en los metales fcc existen dos

mecanismos diferentes de difusión superficial dependiendo de la

temperatura de trabajo. Para una superficie limpia (libre de

contaminantes) la teorïa de Kossel y StransKi [Neumann et al.

1972] sugiere la presencia de difusión de adátomos y de vacancias

superficiales. La difusión de aditomos se da preferencialmentei a

altas temperaturas con energías involucradas del órden de 30.Tm

Kca|.mol". mientras que la difusión de vacancias implica menores

energTas (13.Tm Kcal.mol"‘) y se da a bajas temperaturas.

Si está presente sobre el metal base una monocapa de

impurezas (figura 1.24). el mecanismo será del tipo cooperativo.

La monocapa (capa a) estará compuesta esencialmente de átomos de

impureza pero habrá una concentración en equilibrio de ¡tomos del

metal y de sitios vacantes de la impureza. También habrá

adátomos de metal (capa 1) en equilibrio con las vacancias de la

impureza y vacancias del metal (capa 3) debajo de la monocapa de

contaminante. La difusión de los átomos de metal ocurre vTa

defectos en cualquiera de las tres capas mostradas en la figura

1.24. Por ejemplo. en la capa a la difusión ocurre vïa vacancias

de la impureza. Una variación de este modelo ocurre cuando la

capa de impurezas contiene grandes concentraciones de átomos del

metal (figura 1.25). Evidencias de tales estructuras fueron

encontradas con la técnica de difracción de electrones de baJa

energía [GJostein 1967].
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Según Rhead [1969] todos los metales en su punto de fusión

tienen el mismo coeficiente de autodifusión superficial de

aproximadamente 3x10‘8 m3.s’1. Este valor es similar al obtenido

por medio de la teorïa del camino aleatorio donde D,,:aa.(4.'r)'1

siendo a Ia distancia del salto atómico. igual a las distancias

interatómicas (aproximadamente 3 Angstroms) y 7" es la

frecuencia de salto. igual a la frecuencia de Debye («10‘a s“).

De acuerdo con la teorïa de la fusión de Lindemann [Gilvarry

1956]. la fusión ocurre cuando la raiz cuadrada media de la

amplitud de las vibraciones térmicas alcanza una fracción

crítica. Esta imagen del proceso de fusión concuerda con la idea

de que cerca del punto de fusión la amplitud de las vibraciones

térmicas en la superficie son tan altas que el salto difusivo

tiene mayor probabilidad en cada vibración. Segün Rhead [1970]

por debajo del punto de fusión del contaminante el mecanismo

involucrado es el modelo de saltos. mientras que por encima de Tm

propone la existencia de un movimiento cooperativo (al igual que

GJostein) pero sobre un liquido bidimensional en la cual gran

cantidad de átomos toma parte. Esta última conclusión. a pesar

de ser fuertemente criticada por GJostein y Bonzel [1970], es el

modelo más aceptado en la actualidad.

1.3.2. Aplicación del mecanismode movilidad superficial

Si se determina la naturaleza del compuesto superficial
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formado por la interacción entre el metal o aleación con el medio

que Io rodea, y se conoce su correspondiente punto de fusión

(Tm), con la ecuación [1.18] se puede calcular cual será el

coeficiente de autodifusión superficial (Ds) para cada

temperatura (T). Con dicho valor de Ds. y conocido el valor de

la tensión en el fondo de la fisura (a). es posible conocer con

la ecuación [1.10] cuál será la velocidad a la que se propagarán

las fisuras (Vp) en tal medio. El valor de o es dificil de

determinar exactamente, pero habida cuenta de la poca reducción

de área y la baJa deformación encontrada en piezas que fallaron

por corrosión bajo tensión. es coherente reemplazar el valor de

ia tensión en el fondo de las fisuras por el ITmlte de fluencia

del material (00.3).

La figura 1.26 muestra cual será la relación entre las

velocidades de propagación de fisuras (Vp) y la temperatura de

trabajo (T) para un hipotótico material de llmite de fluencia (o)

igual a 108 N.m'a (100 HPa). contaminado con compuestos

superficiales cuyos puntos de fusión están comprendidos entre 200

y 1000-0. Se puede observar que para un dado contaminante

superficial, la velocidad de propagación de fisuras será mayor

cuanto mayor sea la temperatura de trabajo. y que para una

temperatura de trabajo fija. la velocidad de propagación de

fisuras disminuirá con el aumento del punto de fusión del

contaminante superficial presente.

Repitiendo este trabajo con varios metales y aleaciones, con
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el valor del punto de fusión de los contaminantes que pueden

formarse sobre ellos en presencia de determinados medios, y

tomando como límite de seguridad una velocidad de propagación de

fisuras del órden de 10"1 m.s" (aproximadamente 1 mm cada 3

años) se podrá .conocer cuales serán compuestos peligrosos y

cuales protectores frente a la corrosión bajo tensión [Galvele

1987].

Analizando las predicciones para algunos metales. se observa

que para el caso del aluminio. su óxido (A1303) tiene un alto

punto de fusión (20450) y ser! un compuesto protector. pero si se

rompe en medios conteniendo cloruros. bromuros o ioduros. los

bajos puntos de fusión de los compuestos formados inducirán a la

corrosión baJo tensión; en cambio en presencia de fluoruros. el

alto punto de fusión del AIF3 hará inmune al aluminio en dicho

medio. tal como lo demostró experimentalmente Speidel [1971].

Para los aceros inoxidables austenïticos (Fe-Cr-Ni). los

correspondientes halogenuros tienen bajo punto de fusión, por lo

que inducirán a la corrosión bajo tensión. A altas temperaturas,

la fisuración de aceros inoxidables aün en agua destilada. se

produce por la ruptura de la película protectora de Cr‘203 y la

formación de Cr03 de bajo punto de fusión. La susceptiblidad a

la corrosión bajo tensión del hierro en soluciones de nitrato.

trabajo debido a Hoar y Galvele [1970] es debido al bajo punto de

fusión del nitrato de hierro hidratado, mientras que la

susceptibilidad a la fragilización cáustica serïa debida
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probablemente a que el álcali disuelve parcialmente la película

de óxido interfiriendo con su repasivación

Las aleaciones de plata son atractivas desde el punto de

vista académico dado el gran número de compuestos de bajo punto

de fusión que forman.

El circonio (componente principal de la aleación Zircaloy.

utilizada en la industria nuclear) se fisura en los reactores en

presencia del iodo generado por la fisión del combustible

empleado. Segün el mecanismo de movilidad superficial. el bajo

punto de fusión de Zrl4 (448-0) Justifica el fenómeno observado.

Los óxidos en general tienen altos puntos de fusión y si

ellos se forman por reacción directa entre el metal y el medio.

protegerán contra la corrosión bajo tensión. En cambio si se

forman por un mecanismo de disolución-prec¡pitaci6n. habrá tiempo

suficiente para que se adsorba sobre la superficie del metal un

compuesto de bajo punto de fusión que induzca a la corrosión bajo

tensión. La fisuración también se producirá en aquellas

condiciones en las que el óxido sea inestable. como por ejemplo.

en la región de transición activo-pasivo 0 pasivo-picado.

Si bien las fisuras se propagan perpendicularmente a la

dirección de las tensiones, la anisotropïa de la difusión

superficial sugiere que las fisuras seguirán aquellos planos

cristalinos donde el Ds sea mayor. Sin embargo, en la literatura
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se encuentra abundante información sobre la variación del Ds con

la dirección de los planos cristalinos para superficies limpias.

pero no asï para las contaminadas. por lo que ee dificil predecir

sobre qué planos se propagarán las fisuras.

Las observaciones experimentales sobre aluminio, cobre.

hierro y ni’quel, muestran que hay que distinguir entre una
susceptibilidad intrínseca y otra extrïnseca a la corrosión baJo

tensión. En el primer caso. el metal o sus impurezas exhiben un

alto valor de Ds, suficiente para producir corrosión baJo

tensión. En el segundo caso. la adsorción de determinados iones.

provenientes del medio. producen compuestos de bajo punto de

fusión que lnducirán a la corrosión bajo tensión.

En cuanto al efecto del hidrógeno en la corrosión baJo

tensión. éste puede acelerar el proceso de fisuración de dos

maneras: por la reducción de la pelicula de óxido de alto punto

de fusión. presente en la superficie de los metales o por la

interacción hidrógeno-vacancia. En este segundo caso, la energia

de formación de una vacancia en presencia de hidrógeno y de

tensiones será igual a (UV-0.aa-a.Eb) donde a es el grado de

saturación de vacancias por el hidrógeno y su valor va de 0 a 1.

mientras que Eb es la energía de interacción entre una vacancia y

un átomo de hidrógeno. La correspondiente velocidad de

propagación de fisuras estará dada por:



Esta ecuación predice valores de velocidad de propagación de

fisuras en presencia de hidrógeno que son coincidentes con los

informados por Lynch [1979. 1984] para la fisuración de anuel y

aceros de alta resistencia y por Hagdowski y Speidel [l988] para

la fisuración de aceros para turbinas en agua a altas

temperaturas. y cuyos resultados son analizados por medio del

mecanismo de movilidad superficial en una publicación reciente

[Galvele 1990].

En el presente trabajo se demostrarán las predicciones de la

teori’a de la Movilidad Superficial en cuanto 8 que:

a) las aleaciones de plata son susceptibles a sufrir corrosión

bajo tensión en una amplia variedad de medios. Esto permitirá

evaluar la capacidad predictiva del mecanismo, desde el punto de

vista cuali y cuantitativo. respecto a la relación existente

entre velocidades de propagación de fisuras y el punto de fusión

del contaminante SUPGP‘FÍCÍG'.

b) el acero inoxidable AlSl 304 se fisura en soluciones de

cloruros con una relación entre la velocidad de propagación de

fisuras y la temperatura tal como la predicha por la teoría.
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Figura 1.6,- Teoría del cemento amorfo para explicar la corrosión
pago tensión propuesta por Rosenhaim y Archbutt [Rosenhain 1921].
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Figura 1.9.- Proceso esquemático por el cuál los escalones de
deslizamiento conducen a un proceso de disolución local [Smith y
Staehle 1967].
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Figura 1.10.— Esquema que muestra la relación entre ei
transitorio de corriente y el tipo de ataque a obtener al
aparecer un escalón de deslizamiento [Staehie 197i].
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Figura 1.11.- Diagrama esquemático de los procesos que ocurren en
<:| fondo ae una fisura que se propaga según el modelo de Scully
[1975. 1980].
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Figura “2.- Modelo de propagación discontinua de fisuras
propuesto por ¡(eating [1948].
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Figura 1.13.- Modelo de propagación discontïnua de fisuras
propuesto por Edeleanu [Perkins 1964] para explicar la fisuración
de materiales que sufren transformación martensïtica.
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Figura 1.14.‘ Mecanismo de COPPOSÍÓH bajo tensión propuesto por
Edeleanu Y FOPIY [1960] para explicar la propagación discontïnua
de fisuras del or-Iatón en SOIUCÍOHCS amoniacales [PBPKÜHS 1964].



' ' mw" Í umusn fi4 / BRIT‘I’LE

sounnuv g [/CRACK

\Aq un, PREFERENTIAL
PENETRAÏIUN

(I) (h) M

su!
////

tu)

¡mc-runs SURFACE

(a)

klg. S. Schcmalic ¡Iluslmliun of lhc larnlsh-rupulrc mechanism for SCC‘ of alpha.
hru“ in (armshing su ulions, T c Iarnish is considered lo grow prclbrcnliall)‘ along a
gram lwundur) l ). uan il undcrgocs hrmlc l'raclurc (c). The crack is arrexlcd hy

¡wncxrulmn lhcn occurs (c). leading lo l'unhcr Inmllcdfraclurc (f). (‘racL propagauun
vhus pnx’ccds hy rcpcawd quita. ¡hc rex“ (Ing l'rauurc surl'acc shovung cudcncc of

iwnnlinuoux fruclurc (gl

‘ ' tura de películasFqgura 1.15.- Esquema del mecanismo ge nup ‘ isuperficiales que conduce a la propagacmn duscontmua de fisuras
inter‘gr‘anular‘es [Pugh 1971].

(D

U.

g 40‘
¿a 3o­
g 20«
É ¡o­

gg 0

<1 3.7q

-3.5<

E 3.3­
1 l l l l l

53" ¡o 20 30 4o 50 so
' TIME, s

Figura 146.- Correlación entre los picos de ernjsión acustica
(AE) y |a corriente Circulante durante la propagacwn de fisuras
en ov-latones en NaNOa 1M [Sieradei y Newman 1985].

60



tudo;

{m1era«wm-gw.»an

‘“vi-jf<w“ 1.v«4%:qu«r

FMura tATx Superfkfie de fractura de un monocflstal
treeocnado en sounnón de amonïaco 15H que muestran
arrest markMgs” [Skradzki y Newman 1985}

(uï)

705°--—-(H0)

(lll)

lOnm

(c) FILM

Figura 1.18.- (a) Geometría de la nuc|eaci6n de una
fisura cubierta por una película. (c) apariencia de
luego de varios eventos de microclivaJe [Sieradzki et

61

de
¡08

fisura.
la

al.

a-¡atón
"crack

(b)
fisura
1985].



Figura 1.19.- Descripción esquemática del modelo de movilidad
superficial [Galvele 1987].
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fi Red crlstallna tensionada
Figura 1.20.- Distancia que deben recorrer los adátomos emitidos
en el fondo de |a fisura y que corresponden al camino de difusión
L de las ecuaciones [1.6] y [1.10] [Galvele 1987].
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Figura 1.21.- Dependencia del coeficiente de autodifusión
superficial de metales puros con la temperatura relativa (Tm/T)
para metales fcc [GJostein 1967].
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Figura LEE.- Coeficiente de autodifusión superficial en función
de la temperatura reducida para metales contaminados (la linea
llena corresponde a la ecuación de GJostein) [Rhead 1975].
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Figura 1.23.- Incremento en la autodlfuaión superficial de
diferentes metales producidos por un aumento en la presión
parcial del contaminante [Rhead 1975].

AtomoVacancla de
contaminante Adátomo metállco

metállco substituclonal

1 i

\\\\\ mt
W

x \\\\\\\\\\\\\\\\\Wim \\\\\\Mi \\ \ MÁ \ \\\*\\\mmm
CDCN-h-GOÍW-1k

Figura 124.- Representación esquemática de la difusión de átomos
de metal por el mecanismo de adátomos (capa 1). vacancias de
impurezas (capa a) y vacancias de metal (capa 3) [GJostein 1967].
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Figura 1425.- Idem figura 1.34 pero en presencia
ordenada de impurezas [GJostein 1967].
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CAPÍTULO E

IFCNICA EXPERÍHEHTAL

2.1. Hatr.1" v eli-r‘rolitos

Los materiales empleados en este trabajo pueden ser

diwdidos en dos grupos: aleaciones de plata y aleación de uso

comerci

Dentro del primer nrupo se incluyen a las aleaciones plata­

paladio. plata-oro. plata-cadmio y plata-cobre. La elección de

las mismas se debe a que como fue mencionado en el desarrollo del

mecanismo de m0vilidad superficial [Galvele 1967]. las aleaciones

de plata son de gran interés académico dado el alto número de

compuestos de bajo punto de fusión que la plata forma. Además.

la mayoria de dichos compuestos son débilmente solubles en agua.

por lo que su presencia en la superficie de las probetas buede

ser confirmada por análisis ex situ. Dentro del segundo grupo,

se encuentra el acero inoxidable tipo AISI 304, el que se eligió

para ejemplificar la aplicación del mecanismo en materiales de

uso cotidiano.

A continuación se describen las caracterïsticas de las

aleaCiones estudiadas.
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2.1.1. Aleación Plata-15 Paladio

El material ensayado fue una aleación plata-15X atómico

paladio (Ag-15Pd) en alambres de 0,08 cm de diámetro y 17 cm de

longitud. La composición de la aleación se muestra en la tabla

2.l. Los alambres fueron decapados durante 10 segundos en

souufión concentrada de HN03. enjuagados. desengrasados con

acetona, recoddos durante 1 hora en argón (200 mm Hg) a 800°C y

enfrüdos al ame. En la figura EJ puede observarse el <fiagrama

de equmbrw de la amacñn [HawkMs et aL 1973} PreWo a ws

experiencias. la superficie de los alambres fue limpiada por

inmersión en una solución de HN03 al 507.. enJuagada con agua

destnada y acetona y secada con mre caüente. Las propmdades

mecáMcas a temperatura ambknte de los fiambres empmados

fueron ¡88 siguientes:

Lïmite de fluencia (00.3) 62,4 MPa.

Tensión de ruptura (or) 212.0 HPa.

Deformación de ruptura 32.8 Z

La superficie de fractura de una probeta utilizada para

determinar '88 propiedades mecánicas se muestra en la figura 2.2.

Se puede apreciar la morfología completamente düctil de la misma.

Las soluciones empleadas. que en todo este trabajo fueron

preparadas con droga de grado analítico y agua deionizada y
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destilada, fueron las siguientes:

KCI (Hallinkrodt) 1 H

KBr (Carlo Erba) 1 H

Kl (HallinKrodt) 1 H

N82804 (Hallinkrodt) 1 H

Na3PO4 (Alfa Products) 0.a H

Na4PaO7 (Alfa Products) 0.2 H

NaOH (Merck) 0.1 H

Algunas experiencias fueron realizadas en soluciones

saturadas de ¡odo (Rhodia) en benceno (Merck) y tolueno

(Sintorgan). todas estas drogas de grado analítico. Los ensayos

fueron realizados a temperatura ambiente.

2.1.2. Aleación Plata-15 Oro

Se emplearon alambres de 0.08 cm de diámetro y 17 cm de

longitud de una aleación plata-15x atómico oro (Ag-15Au) cuya

composkfión se detaHa en la Tabla 2A. Las probetas fueron

someUdas al rMSmo tratamknto que ws de A945Pd. El magrama

de fases unamo Ag-Au [HawKMs et al. 1973] se muestra en la

figura ¿3. Las propkdades mecánkas a temperatura ambmnte. de

los Hambres empmados fueron Hs sguMntem
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Lïmite de fluencia (00,2) 37,1 HPa

Tensión de ruptura (or) 162.0 HPa

Deformación de ruptura 45,1 Z

TABLA EJ

Composición química (en Z peso) de las aleaciones de plata

empbadas en este trabajo (ND:no detectado)

Ag-15Pd Ag-lSAu Ag-3OCd

Cd < 0.05 ND 29.4

Al < 0,008 0.002/0.05 < 0.002

PD < 0.005 ND 0.005/0,02

Si z 0,0005 a 0,005 0.0005/0.002

Fe 0,008/0,005 z 0,02 < 0,002

Hg < 0.0002 n 0,0005 < 0.0002

Cu z 0.05 0,05/0.2 0.05/0,2

Pd 15,6 ND ND

Ir < 0,01 ND ND

Pt < 0,01 ND ND

Au 0,003/0.01 24 ND

Sn ND < 0.005 ND

Cr ND < 0.002 ND

Ni ND < 0.005 ND

Ag Balance Balance Balance
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Las soluciones empleadas con esta aleación fueron:

KCI 1 H

KBP 1 M

Kl 1 H

N63804 1 H

N33P04 0,2 H

Na4P307 0,2 H

NaOH 0.1 H

T0008 '08 ensayos fueron efectuados a temperatura ambiente.

8.1.3. Aleación Plata-30 Cadmio

La aleación ensayaaa fue plata-30% atómico cadmio (Ag-300d)

en forma de alambres de 0,08 cm de diámetro y 20 cm de longitud.

La composición química es detallada en la Tabla 2.I. Los

alambres fueron desengrasados con acetona, recocidos durante 1

hora en atmósfera de argón (200 mm Hg) a 300°C y enfriados al

aire. El correspondiente diagrama binario se muestra en la

figura 2.4. [Hawkins et al. 1973]. Previo a las experiencias.

los alambres se desengrasaron con acetona y secaron con aire

caliente.

Las SOIUCÍORCS empleadas en ¡OS ensayos. que en SU

totalidad SC efectuaron a temperatura ambiente. fueron las
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SIQUÍCOIGS:

KCI 1 H

HCI (Merck) 1 H

FeCI3 (Merck) 30x

KI 1M

2.1.4. Plata pura y aleación Plata-Cobre

Se utilizó alambre de plata pura para trazar curvas de

polarización en los mismos medios que los empleados con las

aleaciones de plata. a efectos de su comparación. Estos

alambres. de 0.08 cm de diámetro. contenían las impurezas que se

detallan a continuación (en 9/1009): Fe a 0.002; Cu 0,05/0,2; Ni

< 0,02; Si 0.0005/0.002; Al 0.002/0.005 y PD < 0.005. El

material fue sometido a un tratamiento térmico a 350°C durante 1

hora en atmósfera de argón (200 mm H9) Y enfriado al aire. Previo

al trazado de las curvas de polarización, los alambres fueron

desengrasados COn acetona Y secados con are caHente.

También se llevaron a cabo algunos ensayos de traCCión en

solución de KCI 1M con la aleación comercial Plata Sterling

(plata-cobre 7.5% en peso). Este material. en alambres de 0.08

cm de diámetro fue sometido a un recocido a 60000 durante 1 hora

bajo atmósfera de argón (200 mm Hg). Previo a las experiencias,

estos alambres se desengrasaron con acetona y secaron con aire
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caliente.

2.1.5. Acero Inoxidable tipo AISI 304

El material empleado fue alambre de 0.08 cm de diámetro con

una composición química que se detalla en la Tabla 2.“.

Especïmenes de ao cm de longitud fueron desengrasados con

acetona, recocmos en atmósfera de argón (200 mm Hg) a 1100°C

durante 30 minutos y templados en agua a temperatura ambiente.

Este tratamiento térmico asegura la existencia de una única fase

gamma (Fig. 2.5.) [Hawkins et al. 1973] que es retenida al

templar las probetas. evitando asi tambien la prempitación de

carburos de cromo en los límites de grano.

TABLA a."

Composición química (en Z peso) del acero inoxidable tipo AISI

304 empleado en este trabajo.

Cf‘ 16.9 MO 0,4

NI 8.0 C O 08

SI 0,7 S O O3

Fe Balance
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Las Probetas fueron sometidas a dos tratamientos

superficiales diferentes:

Tratamiento A: los alambres se pulieron suavemente con papel de

SiC grado 600. se desengrasaron con acetona y secaron con aire

caliente.

Tratamiento B: los alambres fueron electropulidos durante 4

minutos a 36 Volts en una solución refrigerada con hielo de 90X

butilcellosolve-lOZ ácido perclórico. El pulido se realizó en

cuatro etapas de 1 minuto cada una agitando continuamente durante

la aplicación del potencial. Las probetas posteriormente fueron

lavadas con agua destilada y alcohol y secadas con aire caliente.

El tratamiento A fue aplicado a muestras usadas para trazar

curvas de polarización y ensayos de tracmón a veloc¡dades

intermedias de deformación (ensayos de prediCCión) ya que como

habia Sido demostrado en un trabajo previo [Haier et al. 1985] el

pulido mecánico conducía a valores más precisos de velocidades de

propagación de fisuras; mientras que el tratamiento B fue

aplicado a los alambres usados en ensayos de traCCión a

velocidades lentas de deformación a efectos de facnitar su

observación en el microscopio electrónico de barrido (MEB).

El ünico parámetro mecánico determinado en esta aleaCIón fue

el lïmite de fluencia (00.3) que dió un valor de 240 HPa. Las

soluciones empleadas. con sus correspondientes valores de pH

medidos a temperatura ambiente, y las temperaturas de ensayo se

detallan a continuación:
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LiCI (Merck) 6,5 M (pH 5,5-6.5) 80 Y 10500

LiCl11.8 M (pH ¿La-5,5) 25, eo. 105 y 13000

2.a. Curvas de polarización

A efectos de conocer el comportamiento electroquïmico de las

aleaciones empleadas. se trazaron curvas de polarización en todos

los sistemas en los cuales se estudió la susceptibilidad a la

corrosión bajo tensión. Las curvas se llevaron a cabo con celdas

electroquïmicas convencionales de tres electrodos con una

capacidad de 80 cm3 y con una camisa externa que permite la

circulación de fluido termostatizante [Galvele 1976]. El

electrodo de trabajo era un alambre de la aleación en estudio

de 1 cma de area con sus extremos cubiertos con resina epoxi. El

contraelectrodo era un alambre de platino de 0.05 cm de diámetro

que rodeaba circularmente a la probeta. Los electrodos de

referencia empleados eran de calomel saturado para las soluciones

conteniendo cloruros. mientras que para las demás soluciones. se

empleó un electrodo de sulfato mercurioso saturado a efectos de

evitar contaminaciones. Todos los potenciales son informados

respecto de la escala del electrodo normal de hidrógeno (enh).

Antes de comenzar las medidas. se permitía a las probetas

alcanzar un potencial de corrosión estable por exposición a

circuito abierto durante 1 hora a la solución que se encontraba a
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la temperatura de trabajo baJ'o burbuJeo de nitrógeno purificado

por el método de Gilroy y Hayne [1962] a efectos de eliminar el

oxígeno. Este burbuJeo se continuaba durante el trazado de las

curvas a efectos de evitar el ingreso de aire y mantener agitada

la solución. Las mediciones en las aleaciones de plata fueron

efectuadas potenciocinéticamente comenzando 50 mV por debaJo del

potencial de corrosión, a una velocidad de barrido de 0,5 mV.s"

empleando para ello un potenciostato PAR modelo 173, con un

módulo conversor logarïtmico de corriente modelo 376, aplicado a

una rampa de potencial PAR modelo 175. Las curvas se graficaron

con un registrador Houston lnstrument 2000 X-Y Recorder. Las

curvas de polarización del acero inoxidable tipo AlSl 304 se

llevaron a cabo cuasi-potenciostáticamente desde -0.3 V(enn)

hasta -0.05 V(enh) incrementando el potencial en escalones de 20

mV cada 10 minutos. Los equipos empleados fueron un

potenCiostato LYP M-S y un milivoltïmetro LYP Electrónica. y Ia

corriente fue registrada con un equipo Tacussel EPL-a-EOG.

2.3. Ensayos de trachón.

Los ensayos de tracción se llevaron a cabo en una máquina

construida en la Comisión Nacional de Energía Atómica (CNEA) que

consta de dos mordazas que quetan al alambre en estudio. una de

las cuales permanece fija mientras que la otra es movida por un

sistema de tornillo sinfin-cadenas-motor. Se le c cio na nd o

adecuadamente el motor, IOS reductores Y las poleas 85 posible
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obtener velocidades de desplazamiento de mordazas comprendidas

entre 1x10‘4 mm.s'1 y 2.6 mms". Esto permite llevar a cabo

ensayos de tracción a velocidades de deformación en un ámbito

entre 1xl0'7 23'1 y 1.7)(10'a s".

La celda empleada, que presenta pocas modificaciones

respecto a la descrita en una publicación previa [Galvele et al.

1974], consta de un cuerpo por donde pasa la probeta a

traccionar, alrededor de la cual se encuentra el contraelectrodo

de platino. Este cuerpo tiene cierres laterales de Teflón dentro

de los cuales se inserta una Junta de goma de siliconas (Silastic

E RTV) que es quetada por un ajuste de Lucite que deforma la

misma. permitiendo el desplazamiento del alambre e impidiendo la

pérdida de solución. El contraelectrodo es soportado por un

tapón de Teflón a traves del cual se introduce el portaelectrodo

de referencia que termina en un capilar de Luggin que enfrenta la

probeta. El cuerpo de la celda posee. además. orificios para la

entrada y salida de gas (nitrógeno purificada). En este ültimo

orificio, se introduce una trampa que se llena con la solución de

ensayo, para evitar el ingreso de gases del exterior. Cuando se

trabaJó a altas temperaturas, se empleó una celda similar a la

descrita pero con una resistencia de alambre de Kantal que

rodeaba a la misma. Cubriendo esta resistencia se colocó una

capa de amianto y finalmente se protegió todo el sistema

recubriéndolo con goma de siliconas (Silastic E RTV). El

calentamento fue controlado por medio de un equipo construido en

la CNEA, que media la temperatura a traves de una termocupla de
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Hierro-Constantan que se introducïa en la celda a traves de un

cierre esmerilado. Las temperaturas fijadas se mantenían en un

ámbito de t 1°c. En estas experiencias, a efectos de evitar la

evaporación del solvente y el concentrado de las solucmnes. se

acopló entre la celda y la trampa para gases un refrigerante.

Para ¡OS electrodos de referencia se empleó el mismo criterio que

el utilizado al trazar las CUPVBS de polarización.

En estos ensayos. se emplearon un potenciostato y

milivoltïmetro LYP Electrónica y un graficador Tacussel EPL-a­

206. Las soluciones empleadas fueron deaereadas en una precelda

con nitrógeno purificado por el método de Gilroy y Hayne [1968]

durante 60 minutos como mïnimo. TransCurrido ese tiempo. la

solución era introducida en la celda que estaba posicionada en la

máquina de tracción. Posteriormente se permitía a la probeta

alcanzar un potencial de corrosión estacionario manteniéndola a

circuito abierto durante, por lo menos. 15 minutos. Si el ensayo

se efectuaba a altas temperaturas, este tiempo se contaba a

partir de que la solución estaba a la temperatura de trabajo.

Luego se aplicaba a la probeta estática el potencial seleccionado

y durante 15 minutos se registraba la corriente para finalmente

comenzar la tracción del alambre hasta ruptura a la velocidad de

deformación deseada. Con el acero inexidable AISI 304 a

potenciales cercanos al de picado. el tiempo de espera era de

sólo 5 minutos para evitar un excesivo ataque sobre el material.

A efectos de evitar que durante la tracción ingrese a la celda

nueva superficie del alambre. la celda fue acoplada a la mordaza
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móvil por medio de una polea. Por otra parte, para evitar

corrosión por rendiJa (crevice corros¡on) en los alambres debajo

de los tapones de goma siliconada. esa zona fue cubierta con

esmalte de modo tal de dejar un área ütil dentro de la celda de 1

cma. Durante todo el ensayo se continuaba el burbuJeo de

nitrógeno que impedía el ingreso de aire y mantenía agitada la

solu0ión. Luego de la fractura del alambre. este era observado

con el microscopio electrónico de barrido (Philips SEM 500) y

luego montado metalográficamente (con resina Araldit D-HY 556) y

secci0nado para medir con un microscopio óptico la profundidad de

las fisuras. A partir de la longitud de la fisura más extensa y

del tiempo de tracción. se calculaba la velocidad media de

propagación de fisuras (V.p.) efectuando el cociente entre ambos

valores.

Tambien se empleó la técnica de tracción a velocidades

intermedias de deformación (ISRT) [Galvele 1985] para la

prediCCión electroquímica de velocidades de propagación de

fisuras. Esta técnica había sido probada como muy ütil en la

predicción de la susceptibilidad a la corrosión baJo tensión

cuando se suponía que la disolución anódica era el paso

COHÍFOIBHIC en la propagación de fisuras (Capítulo 1).

El fundamento de la misma es el siguiente: cuando un metal o

aleaCIón cubierto por una película (de óxido u otros productos de

corrosión) está sometido a potencial constante, circulará por ól

una den5idad de corriente estacionaria. Si el material es
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tensionado en tracción. esta película se romperá principalmente

en los escalones de deslizamiento exponiendo metal desnudo a la

solución. Debido a que las experiencias duran unos pocos

segundos (se emplean velocidades de deformación comprendidas

entre 10 y 100 Zmin") se postula que la densidad de corriente en

las zonas donde la pelïcula no se ha roto permanece constante y

que todo cambio observado en la corriente durante la tracción es

debido únicamente a la contribución del metal desnudo expuesto.

La densidad de corriente medida durante la tracción. iy. está

compuesta DOP dOS aportes:

iy:(is A3)+(ib Ab) [2.1]

donde ls es la densidad de corriente sobre el metal cubierto por

la película (que se supone igual a la densidad de corriente

estacionaria obtenida previo a la tracción), A3 es la fracción de

area cubierta por la película. ¡b es la densidad de corriente del

metal desnudo y Ab es la fracción de area del metal desnudo. De

esa manera, v.p. (m.s") estará dada por:

ib.Ev.p. :——— [2.a]
100.F.ó

donde lb está medida en A.cm'a, E es el peso equivalente

electroquïmico del metal o la aleación (g.equiv“), F es la

constante de Faraday (96500 coul.equiv'1) y ó es la densidad del

metal o la aleación (g.cm'3).
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El peso equivalente electroquïmico (E) para una aleación

esta dado por:

W.
E : E a_ —-¿— [2.3]

| z.
l

siendo a¡ la fracción atómica del elemento i en la aleación. y w.­

y 2¡ son el peso atómico y la valencia a la cual se disuelve el

elemento Para el acero inoxidable AlSI 304. E es igual a 26,0

g.equiv", mientras que para la aleación Ag-15Pd vale 99.67

g.equiv’1. La fracción de area del metal desnudo. si las

probetas empleadas son alambres. puede ser obtenida a partir de

la expreSión desarrollada por Bubar y Vermilyea [1966]:

1/2

A :1- —°—- [3.4]

donde L0 es la longitud inicial del alambre y L es la longitud

que tiene en cualquier instante durante la deformación para la

cual qmera ser calculado Ab. La experiencia indicaba que este

cálculo debïa ser efectuado para deformaciones entre 5 y 307.. ya

que por debajo de esos valores el sistema no alcanzaba un estado

estacionario, mientras que por encima del 30% aparecen problemas

inherentes a la adherencia de la película que invalidan la

ecuaCión [2.4]. Finalmente, el valor de A3 se calcula como:
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Aszi-Ab [2.5]

Una explicación más completa de esta tecnica puede ser

encontrada en la bibliografía [Galvele 1985].

En este trabajo se ha empleado esta técnica para predeCir

electroquïmicamente la velocidad de propagación de fisuras en los

siguientes sistemas: Ag-15Pd en KCI 1M, ¡(Br 1M y Kl 1M, y acero

inoxidable tipo AISI 304 en LiCl 6.5 H a 80 y 10500 y LiCl 11.8 M

a 80. 105 y 13000. Las velocidades de deformación empleadas en

cada caso fueron. para la aleación Ag-15Pd. 6:1.7x10‘2 s'1 y

¿amo-3 s". mientras que para el acero inoxidable tipo AISI 304

€:1.7x10'3 s“. 4x10’3 s". 1x10'2 s" y 1.7x10'2 s". La

técnica experimental es similar a la mencionada anteriormente.

Los valores de is se obtienen luego de los 15 minutos que se

mantiene la probeta estática a potencial constante. e ¡y se

obtiene del gráfico corriente vs. tiempo (o deformación) para una

deformación del 6,5% para la aleación Ag-15Pd y del 102 para el

acero inoxidable tipo AISI 304. Aplicando las ecuaciones [2.1] a

[2.5] convenientemente, se obtuvieron diagramas de V.p. predichas

en función del potencial aplicado, que fueron posteriormente

comparados con los obtenidos midiendo V.p. reales, a efectos de

determinar la validez de las prediCCiones.



2.4. Otras Técnicas

Entre las otras técnicas experimentales empledas se

encuentran la microscopía electrónica de barrido (MEB) [lpohorski

y Harrapodi 1978]. Espectroscopïa de Fotoelectrones producidos

por Rayos x (XPS) tambien llamada Espectroscopïa Electrónica para

Análisis Químico (ESCA) [Oviedo de Gonzalez et al. 1960].

Hucrosonda Electrónica [Espejo et al. 1978], Análisis por Energía

de Dispersión de Rayos X (EDAX) y Difracción de Rayos X.



Ag-Pd Silver-Palladium
Avomic Percemoqe Siivev

40 60 70 BO

2Ioor (Pd.Ag)

Pd 40 Ag
A.S.Darling Weight Percentoge Silver

Figura 8.1.- Diagrama de equilibrio del sistema plata-paladio
[HawKins et al. 1973].

Figura 8.2.- Superficie de fractura de un alambre de Ag-15Pd
traccionado al aire para determinar SUS propiedades mecánicas.
La morfología de la fractura es completamente dÜCtH. (100X)
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Ag-Au Silver-Gold
¿wm Percemaqe Go‘d

¿o 4r, 5C 6- ”

I.i
ï

!

Ï

Ag ¡o 20 30 4o 50 60 7o 'e’o 9'o ¡{u
Denon:Y Hawhns Weight Percenloge Gold

Figura 2.3.- Diagrama de fases binario de la aleación plata-oro
[Hawkins et al. 1972].

Ag-Cd Silver-Codrnium
mamutPacenloocCW

I’, 20 5 40 7 .
¡000 r T0 Y 50 ‘60 0 BO

Ag ¡o 20 "5€ ací-3.o ¿o 7o ao só 'ca
G- S Weigh' Percel 'oqe Caaqum

Figura 2.4.- Diagrama de fases bmario de la aleaCuón plata­
cadmio [Hawkins et al. 1973].
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10 20 30 ¿0 50 60 70 80 90

Porcentaje en Peso de Niquel

Figura 2.5.- Diagrama de equilibrio temario de la aleac¡ón
hierro-cromo-nïquei a 1050-0 [Hawkins et al. 1973]. El punto
corresponde a la composición de la aleación empleada en el
presente trabajo.



CAPITULO 3

ALEACIONES DE PLATA

RESULTADOS EXPERMENTALES

3.1. Curvas de polñarización

3.1.1. Aleación Ag-15Pd

En las Fig. 3.1. 3.2 y 3.3 se grafican las curvas de

polarización de la plata pura Juntamente con las de la aleación

Ag-lSPd. trazadas en soluciones 1 H de KCI. KBr Y Kl a

temperatura ambiente. Las curvas correspondientes a la plata

pura son similares en los tres medios ensayados y se distinguen

claramente dos zonas: un abrupto ascenso de la corriente con

pequeños sobrepotenciales y una zona de corriente lïmite del

órden de los 10'3 A.cm'a en un ámbito de más de 0.6 V.

En la primera zona hay una relación lineal entre la

corriente y el potencial hasta llegar al pico anódico. Los

valores de la recíproca de la pendiente de esta recta (pend'1)

que se muestran en la tabla 3.l, son del mismo órden que la

resistencia del electrolito (R5) entre la superficie del

electrodo y la punta del capilar Luggin, calculada a partir de la

expresión [Vetter 1961]:

R :—— ln — [3.1]

86



TABLA 3.l

ResistenCIas de los electrolitos calculadas a partir de las

curvas de polarización de Ag 99.99 en soluciones de halogenuros

1Mcomparadas con las obtenidas con la ecuación [3.1].

KCI 1 M KBr 1 M Kl 1 H

Pena-1 (9) 3,4 3.4 3,3

k (9'1.cm") 0,09808 0.1012 0,10330

Rs (9) 1.1 1.0 1.o

donde r es el radio de la probeta (0,04 crn). A el área de la

misma (1 cma). a es la distanCia entre la probeta y la punta del

capilar Luggin (0,5 cm) y K la conductividad de la solución

[Washburn et al. 1929].

La proximidad entre los valores de resistencias obtenidas a

partir de las curvas de polarizaCión y la ecuación [3.1], es una

señal de que la nucleación del compuesto Agx (X: CI, Br o l) y el

comienzo del crecimiento de los cristales sobre la superficie del

metal es controlado únicamente por la resistencia de la solución

[Bif‘SS et al. 1981, 19883].

La velocidad de transferencia electrónica de la reacción:
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Ag + X' <---- --> Agx + e‘ [3.2]

es rápida. y el paso limitante es ¡a migración de iones en

solución y la difusión de X' hasta la superfiCie del electrodo.
vEl producto asi formado (AgX) presenta poca impedancia y no actúa

como capa pasivante [Birss et al. 1982b, 1982c]. De acuerdo con

Mele y col. [1986]. la cinética de formaCión de AgCl es

interpretada a través de un modelo que implica los Sigmentes

pasos:

a) la formación de AgCI adsorbido a nivel de submonocapa.

b) la electrodisolución de Ag a través de la submonocapa de AgCI.

y su difusión hacia fuera del electrodo como ión compleJo.

C) la nucleación Y crecimiento de una fase tridimensional de

AgCl.

Luego de| pico anódico. la corriente (lg) permanece C0713"

tante con el incremento del potencial. variando linealmente con

—la raiz cuadrada de la velocidad de barrido [Birss at al. 1982c]

(s) y sin modificarse por la agitaCión del electrodo

[Vaidyanathan and Prasad 1981]. Esto es consistente con la

aproximación de campo bajo para crecimiento de películas. El

crecimiento está limitado por transporte iónico en estado sólido

a través de la pelicula. bajo la influencia del campo eléctrico

dentro de la misma. Esta conducta puede ser expresada por la

ecuación [3.3], predicha a partir de |a aproximaCión de campo

baJo:



Ig:
e = — [3.4]

donde K¡ es la conductividad iónica de la película. € el campo

eléctrico, l el espesor y V el voltaje a traves de la película.

El potencial aplicado al electrodo (E) puede ser distribuido

entre '05 elementos del le‘CUÍtO como:

E:V+ “254,2; [3.5]

donde LRS representa la caïda óhmica debida al electrollto y 2g

es la suma de los potenciales a través de las interfases. tales

como Ag/AQX Y AgX/electrolito.

Cuando el transporte iónico a través de la película es

limitante de ¡a velocidad e Ig es constante, la caída óhmica por

el electrolito también es constante. Como se asume que Ep

permanece constante, diferenciando la ec.[3.5] con respecto al

tiempo se obtiene:

dE dV
= 3 : [3.6]

dt dt

donde s es la velocidad de barrido de la curva de polarización.

89



Como E se asume constante a través de m pechm, la ecJBA]

puede ser reordenada y mferendada con respecto al üempo para

dan

dl 1 dv:— [3.7]
dt € dt

Reemplazando [3.3] y [3.6] en [3.7]. queda:

dl K¡
: s [3.8]

dt lg

Si se postula que luego del pico anódico sólo puede ocurrir

el engrosamiento de la película, la ley de Faraday se expresa

como:

Z.F.ó dl
‘ —— [3-9]

H dt

donde Ó es la densidad Y H el peso molecular de la película,

siendo Z el número de electrones intercambiados.

Reemplazando [3.8] en [3.9] Y reordenando 8€ llega a:

90



(I9)2.H- _________ [3.10]
z.F.ó.s

De la ec13AOL todos los parámetros son conoddos [Weast

1973L y es posnne cmcumr K¡ para cada pencum. Los vMores

obtemdos en este trabajo. Juntamente con las constantes

empleadas para calcularlas se muestran en la Tabla 3.II.

TABLA 3.ll

Conductividad de pelïculas de halogenuros de plata formadas sobre

Ag 99,99 en soluciones de halogenuros 1M

AgCl AgBr Agl

a (g.cm'3) 5.56 6,473 5.683

M (g.mo|-‘) 143.32 187,78 234.77

lg (A.cm-3) 4.2x10'3 4.0x10-3 7.0x1o-3

K¡ (9".cm-‘) 9.4x10‘6 9.6x10’6 4.2x10’5

La conductanma específica (Kp de los haMros de phta

sóhdos a temperatura ambknte, ‘Uenen vacres comprendwos entre

10-7 y 10'5 Q".cm‘1 [Brown 1970L pero pequeños contemdos de

impurezas en el sóhdo, o Mferentes tratanflentos térnflcos.

varían sensiblemente diChOS valores [Takahashi et al. 1969].
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Por otra parte, la conductancia de películas de haluros

formadas anódicamente es de 10 a 100 veces mayores que la de los

correspondientes haluros obtenidos por fusión y recristalización.

Este valor depende, a su vez, de la densidad de corriente a la

cual se forma la película y de su espesor [lves and Janz 1961].

Por todo lo expuesto es posible afirmar que los valores de

K| obtenidos en este trabajo son razonables comparados con los

informados en la literatura. Esto comprueba que en la zona de

la curva de polarización en la cual la corriente es constante,

ésta se conduce a través de un campo en estado sólido. y la

aproximamón de campo DEJO es válida.

Las películas de Agx asï formadas son esencialmente

compactas y cerradas. Esto es evidente a través de la

observaCuón de la capa con el microscopio electrónico de barrido

y por el hecho de que no se observa entre 0.7 y 0.8 V(enn) un

aumento de corriente que sería atribuible a la reacción:

A9 <“““ "> A9*(acuoso) * 9- [3'11]

en el C350 que la película de AgX no cubra completamente al

electrodo O que sea de naturaleza porosa.

PreVio a Ia descripción de los resultados obtenidos con la

aleación Ag-lSPd en soluciones de halogenuros, se hará mención a
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la claSificación de curvas de polarización de aleaciones binarias

debida a Pickering [1983]. Este autor, divide a las curvas de

polarización en dos grupos segün contengan o no cada una de las

siguientes zonas:

a) región de corrientes limites muy bajas. que no exhibe

dependencia con el potencial y que es debida únicamente a la

disolución del metal menos noble.

b) región de corrientes crecientes con el potencial. que comienza

a potenciales menores que el de equilibrio del metal más noble.

En esta zona sólo ocurre disolución a alta velocidad del metal

menos noble.

c) región de corrientes crecientes con el potencial. cuyo

comienzo coincide con el potencial de equilibrio del metal más

noble.

Las curvas de polarización que contienen las regiones (a) y

(b) son llamadas del Tipo l y producen disolución selectiva del

componente menos noble de la aleación (dealeado), mientras que

las curvas que contienen las regiones (a) y (c) son llamadas del

Tipo Il y dan lugar a disolución simultánea de ambos metales.

Retornando a los resultados experimentales. las figuras 3.1,

3.2 y 3.3 muestran las curvas de polarizaCión de la aleaCión Ag­

15Pd trazadas en soluciones de halogenuros 1 H. La presencia del

paladio produce un corrimiento en el potenCial de corrosión hacia

valores más altos respecto al de la plata pura. Este

comportamiento ya habïa sido observado por otros autores en
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solucwnes de cloruros [Vaidyanathan et al. 1981. Sastri et al,

1982] El corrimiento respecto de la plata pura depende del

nalogenuro empleado. Asï. en cloruro, el corrimiento es de 0.050

V, en bromuro 0.110 V Y en ¡OGUPO 0.170 V.

A partir del potencial de reposo. las curvas presentan un

máximo en la densidad de corriente. seguido por una zona pseudo­

pasiva y un posterior incremento de la corriente debido a la

ruptura de la pasividad para dar finalmente una zona de corriente

límite.

La interpretación de estas curvas de polarización fue

efectuada por varios autores sin llegar a resultados

coincidentes. Asï. Kaiser y col. [1980] y Hiller et al. [1982].

observaron que aleaciones Ag-Pd con contenidos de plata mayores

que el 607. atómico en soluciones de Cloruros 0.16N dan lugar a

disolución selectiva de plata (dealeado), pasando los átomos de

plata a la solución formando AgCl que vuelve a precipitar sobre

la probeta. conduciendo a la formación de una capa contínua.

debajo de la cual queda una zona enriquecida en paladio poroso.

CUYOS DOPOS también contienen AQCI.

PicKering [1983], incluye a las aleaciones Ag-Pd con un

contenido de paladio mayor al 30x atómico. dentro del Tipo I, es

decir las que producen disolución selectiva. Por otra parte.

Rambert y Landolt [19663] concluyen su trabaJo de aleaciones Ag­

Pd en soluciones de LiCl 12H, informando que el cambio en el tipo
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de mecanismo de disolución selectiva a disolución simultánea

(Tipo l a Tipo il según PicKering [1983]). se produce con

contenidos de paladio entre 5 y 10X atómico, vale decir, a

valores bastante inferiores a los informados por Kaiser et al.

[1980] y Pickering [1983].

A efectos de determinar la naturaleza de los procesos

involucrados y comprobar si hay disolución selectiva de la plata

dando lugar a un enriquecimiento superficial de paladio o si

ambos elementos se disuelven en forma simultánea (disolución

estequiomótrica), se llevaron a cabo experiencias en las que

probetas de Ag-15Pd fueron sometidas a polarización anódica a

potencial constante en solución de KCI 1 M durante 22 horas, para

posteriormente determinar el contenido de paladio en solución y

el perfil de concentración de paladio en las probetas ensayadas

(por medio de un análisis XPS). A partir del contenido de

paladio en solución (determinado por absorción atómica o por

polarografïa) se calculó la carga necesaria para la disolución de

esa cantidad de paladio a su estado divalente (de) y dicho valor

fue comparado con la carga teórica (0pd_Te°,.) definida por la

ecuación [3.12] donde Q es la carga que circuló por el especimen

durante el ensayo. XAg y Xpd son las fracciones atómicas de Ag y

Pd en el seno de la aleación (XAg : 0.85 y Xpd= 0.15) y nAg y npd

son el número de cargas de la plata y el paladio (nAgzi y npd:a).
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X

0 = Q Pd Pd [3.12]
Pd'Teor n x + n X

A9 Ag Pd Pd

Se define luego un coeficiente de selectividad para el

paladio (Spa) cuyo valor da una idea de la cantidad de paladio

que pasó a solución con respecto a la cantidad teórica que

debería haber pasado si la disolución fuese esteqwométrica:

QPd
Spd : ——— [3.13]

GPd-teor

Cuando en la ec. [3.13] Spd=0 hay disolución selectiva de

plata cuando Spd=1 hay disolución simultánea de plata y paladio

Y VBIOPCS comprendidos entre 0 Y 1 indicarán una tendencia hacia

alguno de ¡OS dOS mecanismos.

Los ensayos se llevaron a cabo a 0.4 y 0.6 V(enh), que

corresponden, según la curva de polarización de la Fig.3.1. a una

zona pasiva y a otra activa. respectivamente, y las curvas

corriente-tiempo obtenidas. Juntamente con la carga circulada se

observan en la figura 3.4. Los valores obtenidos se informan en

la Tabla 3.l||.

Estos resultados muestran que a 0.4 V(enh) hay disolución

preferencial de la plata permaneciendo el paladio en el material.
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Esto fue confirmado a traves de un análisis XPS de la probeta

empleada (Fig.3.5) donde se observa que hasta 300 Angstroms de

profundidad. la concentración de paladio es mayor que en el seno

de la aleación. Por otra parte. a 0.6 V(enh) el mecanismo

operante parece ser el de disolución simultánea y cuasi

estequiométrica.

TABLA 3. l ll

Coeficiente de selectiVIdad del paladio en la aleación Ag-15Pden

solución de KCI 1Ma diferentes potenciales.

E (v enh) [Pd] (g) de (coul) o (coul) de_teor(cou0 spd

0.4 < 1.a 10-5 < 0.00327 0.0414 0.0108 < 0.30

0.6 9.15 10-4 1.66 10.206 2.66 0.62

Las Fig. 3.6. 3.7 y 3.8 muestran el estado superficial de

las probetas ensayadas. En el caso de la probeta mantenida a 0.4

V(enh). la superficie se presenta limpia y libre de productos de

corrosión, mientras que la ensayada a 0.6 V(enh) muestra que su

superficie se encuentra cubierta por productos de corrosión

(AgCl) que forman una capa compacta sin presencia de poros que

permitan el contacto aleación/solución.
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Estos resultados permiten postular un mecanismo de

disolución anódica para la aleación Ag-15Pd en solución 1M de

KC], pero que puede ser extendido a ¡OS otros halogenuros

ensayados.

El aumento inicial de la corriente con DaJOS

sobrepotenciales es debido a la nucleación de cristales de Agx,

consumiendo átomos de Ag del material y conduciendo a un

incremento en el contenido de paladio en las capas externas.

Este enriquecimiento implica una disolución preferenCial de la

plata seguido por un reagrupamiento de corto alcance de los

átomos superficiales remanentes. pero la naturaleza de este

proceso está abierta a especulaciones. A su vez, el mayor

contenido de paladio en la superficie produce una pseudo­

pasivación de la aleación, ya que el E0 del paladio es mayor que

el de la plata. La depleción de plata de Ia superficie da lugar

a un incremento en el sobrevoltaJe. puesto que los enlaces de los

restantes átomos de plata se verá afectado por el mayor contenido

superficial de paladio (Región (a) según PicKering [1983]).

Llegado un determinado valor de potencial (EC) SC produce un

nuevo incremento de la corriente. Para determinar Sl dicho

incremento es debido a la reacción:

Pd + 4 x- <---- --> [de4]2' + a e' [3.14]

se calcularon los valores del potencial de equnlibrio
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correspondiente a dicha reacción considerando una concentración

de paladio en solución comprendida entre 10"8 y 10’6 mol/litro, y

se los comparó con los potenciales a los cuales se produce el

incremento de la corriente. tal como se puede apreciar en la

Tabla 3.IV. La coincidencia entre los valores de potenciales

calculados y los obtenidos experimentalmente pone de manifiesto

que el aumento de corriente es debido a la reacción [3.14].

TABLA 3. IV

PotenCiales de ruptura de paswidad de Ag-15Pden soluciones de

halogenuros 1Mcomparados con ‘05 EO de ¡8 reacción [3.14].

:0 (v enh)

KCl 1 H KBr 1 H Kl 1 M

[Pd] 10-6 mol.|'1 0,471 0.370 0.087

[Pd] 10'8 moi.I-1 0.412 0.311 0.028

Ec Experimental 0.470 0.350 0.090

Por otra parte. Ia curva de polarización del paladio DUPO

muestra UH potencial de COPPOSIÓH que coincide con el potencial

de ruptura de la pasividad de la aleación Ag-lSPd (Ec), con lo
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que la suposición efectuada es correcta.

A partir de dichos potenciales ambos átomos son ionizados

(disolución simultánea-zona (c) segün Pickering [1983]) pasando

el paladio a la solución como complejo y la plata como producto

insoluple queda sobre la superficie de la probeta. Estos

resultados indican que la aleacion Ag-lSPd en halogenuros produce

curvas de polarización Tipo ll. es decir disolución simultánea de

ambos metales.

En la zona de la curva de polarización donde se produce la

disolución simultánea. se obtiene una relación lineal entre la

corriente Y el potencial. De la inversa de la pendiente de dicha

recta se obtuvieron valores de resistencia que son próximos a ¡08

valores obtenidos por medio de la ecuación [3.1]. Los valores

obtenidos se representan en la Tabla 3.V

La proximidad entre los valores de resistencia de la

solución obtenida por los dos métodos. es ïndice de que las

reacciones de transferencia involucradas en esta parte de la

curva son rápidas. y que el paso limitante es la migracion de

iones y difusion de X' hasta la superficie del electrodo.

Posteriormente se obtiene un pico anódico y luego la

corriente permanece constante en un gran ámbito de potenciales

excepto en solución 1 H de KI, donde la reacción:
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[PaI4J-3 + a I’ <-----> [Pdlsja' + 2 e- [3.15]

produce otro incremento en la corriente a 0.450V enh

aproximadamente. La reacción análoga para cloruro y bromuro

ocurre a potenciales por encima de 1.00 V(enh), y corresponden a

los de evolución de CIE y 8ra. respectivamente [Llopis and Colom

1976].

TABLA 3.V

Resistencias de electrolitos calculadas a partir de las curvas de

polarización de Ag-15Pd en soluciones de halogenuros 1M

comparadas con las obtenidas con la ecuación [3.1].

KCI 1 M KBr 1 M Kl 1 H

Pend.“ (9) 6.22 6.44 6.81

Rs (9) 1.1 1.o 1.o

Esta corriente constante, al igual que en el caso de la

plata pura. es debida a que el paso controlante pasa a ser el

transporte de iones a través de la película de haluro de plata

que cubre completamente al electrodo (Fig.3.8). Los valores de

conductividad de la película formada anódicamente (k¡) (ecuación

[3.101) se informan en la Tabla 3.Vl y son similares a los
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representados en la Tabla 3.l| y a los nnformados en la

literatura. ¡0 que confirma 8| mecanismo propuesto.

Las pelïculas formadas son compactas. Y ello SC confirma DOP

la ausencia de Otf‘O aumento de corriente a aproximadamente 0.8 V

(enh) que sería debido a la reacción [3.2] tal como fue

explicado al analizar las CUPVBS de polarización de la plata

pura.

Por todo lo expuesto es posüfle conchnr que el mecamsmo

operante en la disolución anódica de la aleación Ag-15Pd en

soluciones de halogenuros 1M es del tipo II según la

clasificación debida a Pickering [1983].

TABLA 3. VI

Conductividad de pelïculas de halogenuros de plata formadas sobre

A9-15Pd en SOIUCÍOHCSde halogenuros 1M.

AgCI AgBr Agl

Ig (A.m‘3) 1,7x10‘3 1.5x10‘3 2.2x10'3

K¡ (9-1 cm“) 1,4x10‘6 1.7x10‘5 1.2x10'5

También fueron trazadas curvas de polarizamón de la
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meadón Ag45Pd en soMcwnes de KCI iO‘K 10'a y 10'3 H y los

resunados son mostrados en la figura la. El anáüsm de estas

curvas permitió confirmar el mecanismo de disolución propuesto

para la concentración 1M. Así. los potenciales a los cuales se

rompe la pasividad (Ec) atribuïdos a la reacción [3.14],

cmnCMen con los E0 caknnados para dmha reaccwn (conmderando

concentramón de paadw entre 10‘8 y 10'6 moH'U tal como lo

muestra la tabla 3.VW

TABLA 3.Vll

Potenciales de ruptura de pasividad de Ag-15Pden soluciones de

KCI de distinta concentraCIón comparados con los E0 de la

reacción [3.14].

E° (v enh)

KCI 1M KCI 10-1" KCI 10-a KCI 10-3

[Pd] 10-6 mo¡.I-1 0,471 0.589 0.707 0.806

[Pd] 10-8 moI.¡-1 0.412 0.530 0.648 0.747

Ec Experimental 0.470 0.540 0.620 0.740

La inversa de la pendiente de la recta corriente-potencial
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luego de la ruptura de la pasividad, tiene valores del mismo

órden de magnitud que la resistencia de la solución calculada a

partir de la ecuación [3.1]. tal como se puede apreCiar en la

Tabla 3.Vll|. Esto es señal de que la disolución de ambos átomos

está controlada únicamente por la resistencia de la solución.

Finalmente, los valores de corriente limites (lg) obtenidas

en concentraciones 0,1 y 0,01 M son del mismo valor que las

obtenidas para 50lución 1 M (para 10‘3M la caida óhmica comienza

a ser importante y no es posible obtener corrientes límites). Si

se aplica la ecuación [3.10] se llegará al mismo valor de

conductividad para Ia pelicula de AgCl formada a diferentes

concentramones de KCL

TABLA3.Vlll

Resistencias del electrolito calculadas a partir de las curvas de

polarización de Ag-15Pd en soluciones de KCI de diferentes

concentraciones comparadas con las obtenidas con la ec.[3.1].

KCI 1M KCI 10’1H KCI iO-ZM KCI io-3H

Pend." (9) 6.a 30 140 920

K5 (9-1.cm-1) 9.aoexio-a 1.1779x10-2 1,2218x10'3 1.a7o7xio-4

Rs (Q) 1,1 9.3 es 819
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E810 confirma que 6| crecimiento de dicha DCÍÏCUIG está

CODÍPOÏBOOpor transporte en estado sólido a traves de Ia misma

película.

La figura 3.10 muestra las curvas de polarización en

solución de Naaso4 1M obtenidas para la plata pura y la aleación

Ag-15Pd. Se puede apreciar que la forma de las mismas es

completamente diferente a las obtenidas en soluciones de

halogenuros. La presencia del paladio en la aleación produce un

corrimiento del potencial de corrosión hacia valores más

positivos respecto al de la plata pura. de aproximadamente 0.070

V. A partir del potencial de reposo. en ambos casos, la densidad

de corriente permance baja durante un amplio ámbito de

potenciales (0,250 V para la plata pura y 0,420 V para la

aleación Ag-15Pd) correspondiendo a un proceso de pasivación

[López TeiJelo 1987]. sin picos de corriente. para luego comenzar

a subir suavemente. y no en forma abrupta como en presencia de

halogenuros.

Debido a que el Agaso4 es relativamente soluble en

soluciones acuosas (5.7 g.l'1 [Weast 1973]) sólo se forma sobre

la superficie de los alambres ensayados. una fina película de

dicho compuesto. En la figura 3.11 se puede observar el aspecto

superficial de una probeta de la aleación Ag-lSPd polarizada a

0,8 V(enh) en solución de Naaso4 1M durante 4 horas. que muestra

una capa de productos de corrosión resquebraJada. por encima de

la cual comienzan a crecer grandes cristales de Agaso4. cuyo
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aspecto puede observarse en detalle en la figura 3.12. El

mecanismo de disolución operante parece ser 6| Tipo Il, es decir

diSOÍUCÍÓI’I simultánea de ambos componentes de la aleación

[PicKering 1983].

En la figura 3.13 se muestran las curvas de polarización de

la Ag y Ag-15Pd en solución de Na3PO4 0,2H (pH 12.2). La plata

tiene un potencial de corrosión de 0.220 V(enh) y a partir del

mismo la corriente sube y produce dos picos: uno a 0.490 V(enh) y

el otro a 0,880 V(enh), para luego descomponerse la solución. La

aleación Ag-15Pd tiene un potencial de corrosión de 0.120 V(enh)

y el aspecto de la curva de polarización es similar al de la

plata pura. La ünica diferenCia es que el potencial del primer

pico de corriente se produce a 0.730 V(enh). Para determinar el

tipo de mecanismo operante. se llevaron a cabo ensayos

manteniendo durante 5 horas probetas de la aleación Ag-lSPd en

solución de Na3PO4 0.2" a 0.8 y 1,0 V(enh), para luego analizar

la superficie obtenida. En ambos casos. el análisis por

difracción de Rayos X dió como resultado la presencia de Ag3PO4 y

A920. En la figura 3.14 se muestra la superficie obtenida a 0.8

V(enh). Luego de remover los productos de corrosión por

ultrasonido. se analizó la superficie por medio del ESCA. A 0.8

V(enh) no se detectó ningün cambio de composición en la aleación

hasta los 500 Angstroms de profundidad analizados; mientras que a

1,0 V(enh) el análisis dió como resultado un enriquecimiento

superficial de paladio. cuyo contenido atómico. hasta los 400

Angstroms de profundidad, era del 50X, por lo que a este
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potencial el tipo de disolución operante 65 el Tipo l (diSOIUCIón

selectiva).

La figura 3.15 muestra las curvas de polarizaCión de la

plata pura y la aleación Ag-15Pd en solución de Na4P207 0,2H. En

el primer caso se observa que luego del potenCIal de corrosión

(Ecorr:0.34o V(enh)) la corriente aumenta rápidamente a DBJOS

sobrepotenciales, se obtiene un pico de corriente a 0,615 V(enh)

y luego desciende hasta 10'3 A.cm'2 permaneciendo casi constante

durante 0.6 V de barrido de potencial. El aspecto superfiCial de

una de las probetas empleadas para el trazado de Ia curva de

polarización se puede observar en la figuras 3.16 y 3.17 donde se

aprecian los cristales de Ag4PaO7 formados que. dependiendo de la

zona de la probeta. se depositan con diferente den5idad dando, en

apariencia. una distinta morfología.

La curva de polarización de la aleaCión Ag-15Pd es parecida

a la obtenida con plata pura. Los potenciales de corrosión

coinciden y a partir del mismo se obtiene una pequeña zona

pasiva. luego un incremento abrupto de la corriente con un pico a

0.850 V(enh). y finalmente un descenso de la misma segmdo de una

zona de corriente constante del órden de 2x10‘3 A.cm‘2. En la

figura 3.18 se muestra el aspecto superficial de una probeta de

Ag-15Pd sometida a polarización constante en la solución ensayada

durante 5 horas a 1 V(enh), donde se puede apreciar el aspecto

granular del compuesto superficial formado. Posteriormente esta

probeta fue analizada por difracción de Rayos X que dió como
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resultado la presencia mayoritaria de Ag4P207 contaminado con

A920. La presenCIa de este óxido como producto de corr05ión,

puede deberse al hecho de que el pH de las soluciones de Na4P207

0.2H es de 10.1 lo que favorece la electroformación de A920. Por

otra parte. la solubilidad del A930 es cinco veces menor que la

del Ag4Pao7 [Pascal 1957. LinKe 1958]. por lo que se formará

preferencialmente.

El posterior análisis de la probeta por medio del ESCA

(luego de eliminar la capa superficial de Ag4P307 por medio de un

baño ultrasónico). mostró un enriquecimiento superfiCIaI de

paladio. A 300 Angstroms de profundidad la composición

encontrada fue Ag-50Pd. Este resultado indica que. al potenCIal

ensayado. la disolución operante parece ser la del Tipo l

[Pickering 1983]. es decir disolución selectiva de uno de los

componentes de la aleación.

La figura 3.19 muestra las curvas de polarización de la

plata pura y de la aleación Ag-iSPd en solución de NaOH 0.1H (pH

13). En el primer caso, se obtiene un potencial de corrosión de

0,325 V(enh). luego un abrupto incremento de la corriente (hasta

aproximadamente 5x10'4 A.cm'a), seguido de una zona pseudo-pasiva

del órden de 10‘4 A.cm'2 para luego producirse otro pico de

corriente y finalmente un aumento debido a la descomposición de

la solución. El primer pico de corriente a 0,5 V(enh) es debido

a la formación de A920 a partir de Ag [Giles et al. 1970. Sato et

al. 1973, López TeiJelo et al. 1984]. Segün Clarke Y col.
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[1968]. Perkins et al. [1978]. TiIaK et al. [1972] Y Sato Y COI.

[1973]. la corriente del pico a 0.5 V(enh) se incrementa

linealmente con la raïz cuadrada de la velocidad de barrido de

potencial y no depende de la agitación de Ia solución. indicando

que la cinética de formación de A920 está controlada por un

proceso difusivo en fase óxido. El segundo pico a 0.860 V(enh),

corresponde a la formación de Ago a partir de A920 [Giles y col.

1970, Sato y col. 1973. López TeiJelo et al. 1984]. La presencia

de estos óxidos y la obtención de su exacto potencial de

formación. fue determinado experimentalemente por Espectroscopïa

Raman ¡n situ [Hamilton y col. 1986]. En las figuras 3.20 y 3.21

se observa el aspecto superficial de probetas de Ag pura

sometidas 5 minutos a los correspondientes potenciales de

formación de A920 y Ago respectivamente. Se puede apreciar la

morfología que presentan estos ÓXÍÓOS.

En la figura 3.19 se observa la curva de polarización de la

aleación Ag-15Pd. El potencial de corrosión es de 0.120 V(enh),

es decir 0,2 V más baJos que el de la plata pura. Esto indica

una fuerte influencia del paladio en la aleación, que en esta

solución, es menos noble que Ia plata pura. Esto se confirmó

midiendo el potencial de corr05ión de un alambre de Pd 99.99 en

solución de NaOH 0.1H que dió un valor de 0,04 V(enn). Luego del

potencial de corros:ón. la aleación sufre un aumento de corriente

hasta 5x10'6 A.cm‘a donde se mantiene constante en un ámbito de

casi 0,150 V, para luego Subir rápidamente dando lugar a dos

picos de corriente (a 0.690 y 0.830 V(enh)). para posteriormente
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descomponerse la solución.

Debido a que no se encontraron referencias bibliográficas

que trataran acerca del comportamiento de aleaciones Ag-Pd en

soluciones alcalinas, a efectos de interpretar el comportamiento

observado. se efectuaron análisis por XPS de láminas de aleación

Ag-15Pd sometidas durante 3 horas a potencial constante. Los

potenciales elegidos fueron 0.500. 0.700 y 0.900 V(enh) que

corresponden a la zona de pasividad y a potenciales por enelma

del segundo y tercer pico de corriente, respectivamente (ver

figura 3.19). En el primer caso. el espectro XPS mostró la

presencia superficial de PdO y no se detectó Ag en esta zona. En

el segundo caso. se observó la formación de una película

superficial de A930. Finalmente. en el tercer caso, se obtuvo

una película muy fina de Ago por debajo de la cual se extiende

una película de A930. Debido a que Ia diferenCIa entre los

espectros de A920 y Ago es de solamente 0,1 electrón Volt, no se

pudo determinar la extensión exacta de la pellcula de Ago ya que

ambas señales se solapan en el espectro.

Con estos resultados se pudo plantear una interpretación de

Ia curva de polarización obtenida con la aleaCIón Ag-15Pd. El

potencial de corrosión de la aleación está controlado por la

reacción:

Pd + HaO <- - - - --> Pd(0H)a + 2 H+ + 2 e' [3.15]

110



CUYO potencial de equilibrio está dado por la expresión [Llopis Y

Colom 1967]:

E (V enh) : 0.896 - 0.059 pH [3.16]

En la solución de trabajo (NaOH 0,1H) el pH es

aproximadamente 13. por lo que el potencial de equilibrio de la

ecuación [3.15] obtenida a partir de la ecuación [3.16] da un

valor de 0,129 V(enh), que está muy próximo al potencial de

corrosión de la aleación (0.120 V(enh)), con lo que se confirma

que dicho potencial está controlado DOP la reacción [3.15].

La zona pasiva entre 0.450 y 0.550 V(enh) es debida al

efecto pasivante del PdO (detectado por XPS), que se forma a

partir del Pd a traves de la reacción [Llopis y Colom 1967]:

Pd + H20 <- - - - --> PdO + 2 H‘ 2 e‘ [3.16]

Posteriormente. el primer pico de corriente. obtenido a

0.690 V(enh) es debido a la formación de A920 Y finalmente. el

segundo pico a 0.830 V(enh) se debe al pasaje de A920 a Ago.

Estos dos picos son análogos a los obtenidos con plata pura pero

corridos hacia potenciales más anódicos. Es posible que dicho

efecto sea causado por la presencia del paladio en la aleación.
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3.1.2. Aleación Ag-lSAu

En la figura 3.22 se puede observar la curva de polarización

de la aleación Ag-lSAu en solución de KCl lH, Juntamente con la

de plata pura graficada al solo efecto de su comparación. A

diferencia de lo acontecido con la aleación Ag-15Pd en la misma

solución, la presencia del metal más noble no modifica

sustancialmente el potencial de corrosión de la plata pura. A

partir de dicho potencial. se observó un aumento de la corriente

hasta aproximadamente 5x10'6 A.cm'2. seguido por una zona pasiva

de cerca de 0,4 V, luego un abrupto ascenso de la corriente

similar al obtenido con la aleación Ag-lSPd y finalmente una

ámplia zona de corriente constante.

A pesar de que el comportamiento corriente-potencial

obtenido es similar al de la aleación Ag-15Pd. los mecanismos

operantes son distintos. Como fue señalado por Pickering [1983].

dada la diferencia entre los correspondientes potenciales de

electrodo (E1-E¿:0.8V, donde E1 y Ea son los potenciales de

equilibrio del oro y la plata, respectivamente) el contenido

mlnimo de oro que producirá disolución simultánea (Tipo Il) será

del 40X atómico. Confirmando estos resultados. Rambert y Landolt

[1986b] observaron que para la aleación Ag-Au en solución de LiCl

12N. el cambio de disolución del Tipo I al Tipo Il se da para

contenidos atómicos de oro entre 20 y 502 Varios autores. a su

vez, han estudiado el proceso de disolución selectiva de la

aleación Ag-Au. Tiscner y Gerischer [1958] lo hicieron en
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soluciones de 110104. mientras que Forty y col. [1980.1981] lo

efectuaron en soluciones de HNO3.

Todos los resultados expuestos ponen de manifiesto que el

abrupto ascenso de corriente observado a aproximadamente 0.550 v

(enh). corresponde a la zona (b) de la clasificación de PicKering

[1983]. dando lugar a Ia disolución selectiva de Ag prodUCiendo

un dealeado. Esto es lo que da lugar a curvas de polarización

del Tipo I.

3.1.3. Aleación Ag-30Cd

Las figuras 3.23 y 3.84 muestran las curvas de polarizaCIón

de la aleación Ag-BOCd en soluciones de KCl y KI 1M. En ambos

casos el comportamiento es similar al obtenido con plata pura en

las mismas soluciones.

Según PicKering [1983]. la similitud entre las curvas de

polarización de una aleación y la de su componente más noble. es

debida a que la disolución operante es la simultánea (Tipo II).

Además. a partir de datos presentados por el mismo autor. dada la

diferencia entre los potenciales de equilibrio de los metales

puros (Ag y Cd) en soluciones de KCI 1M (E1—E¿:O.625V) y KI 1M

(E1-E¿:O.253 V). la transición entre tipo de disolución selectiva

a simultánea, debe darse para concentraciones atómicas de Ag de

aproximadamente 35 y 20% respectivamente. es decir muy por debaJo
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de Ia concentración existente en la aleación obJeto de este

trabaJo. Sin embargo, a efectos de confirmar el mecanismo

operante, se sometió a una probeta de la aleación Ag-SOCd a

polarización constante a 0.6 V(enh) durante 100 horas en solución

de KCI 1M, para posteriormente observar su morfología al

microscopio. El aspecto superficial del alambre ensayado se

muestra en ¡a figura 3.25 donde se puede observar el aspecto

poroso de la superficie resultante. Posteriormente esta probeta

fue montada metalográficamente y pulida hasta el centro del

alambre. La observación al microscopio de dicha muestra permitió

obtener la figura 3.26 donde se diferencian tres zonas definidas:

una central y dos periféricas de aproximadamente 50 um de ancho.

que pueden ser meJ’or contrastadas si a la probeta se le efectúa

un revelado de bordes de grano. En este caso (figura 3.27) la

zona central muestra los granos correspondientes a la aleaCión

mientras que no se revelan los bordes de grano en las bandas

periféricas. corroborando lo observado en la figura 3.25 respecto

al aspecto poroso de la superficie. Como todos estos datos

hacían suponer la presencia de dealeado, la muestra fue sometida

a Url anáhSIS DOP microsonda electrónica COfl un CQUÍPO Cameca

M.s. 46 Microprobe Analysis. La figura 3.28 muestra los

resultados de los análisis efectuados. El número c.p.s.

corresponde a las cuentas por segundo obtenidas. Este número es

proporCional a la concentración atómica del elemento analizado.

Se observa que en el análisis de cloro. su concentración aumenta

hasta los 3 um de profundidad para luego descender a valores muy

baJos en el interior de la muestra y llega a cero a los 50 um de
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profundidad. El análiSis de Cd muestra que éste aumenta hasta 9

um de profundidad. luego decae ca5i hasta cero y vuelve a crecer

a los 46 um de profundidad. Esta medida es similar al espesor de

las capas periféricas medida con el microscopio óptico.

Finalmente. el análisis de Ag muestra que su concentraCión es

alta hasta los 46 pm de profundidad (escala saturada del

registrador) y luego desciende. coinCidiendo con el aumento de la

concentración de Cd y la disminución a cero del contenido de

cloro. Para completar el análisis. se efectuó un "mapping" de

Cd. que se muestra en la figura 3.29, donde se observa en la

zona de la izquierda la alta densidad de Cd debida a que se está

analizando el seno de la aleación; a continuación se observa una

zona donde el contenido de Cd es prácticamente cero. y por ültimo

una zona en la que. dependiendo el sector del alambre que está

Siendo analizado. contiene o no Cd. Como esta zona comcide con

el incremento de Cl señalado en la figura 3.28. es posible que

sea debida a la coprecipitación de CdCle Junto con AgCl. Puesto

que el número c.p.s. es proporcional a la concentración atómica

del elemento analizado, se puede hacer una estimaCión de la

composición de la aleación en la zona dealeada que da un valor Ag

97.5% Cd 2.57.

Todo lo expuesto permite señalar que la aleaCión Ag-SOCd en

soluciones de KCl y Kl 1M, pese al aspecto de sus curvas de

polarización que hace suponer disolumón Simultánea de ambos

metales. produce una disolución selectiva de Cd (Tipo I) dando

lugar a un proceso de dealeado.
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3.2. Ensazos de tracc¡ón

3.2.1. Aleación Ag-15Pd

Los alambres de la aleación Ag-lSPd fueron traccionados

hasta ruptura a potencial constante a una velocidad inicial de

deformación de 2.6x10’6 s‘1 en soluciones de KCI 1H. KBr 1M. KI

1M, NaESO4 1M, Na3P04 0.2H. Na4P207 0.a" y NaOH 0,1H. Se

enc0ntró corrosión baJo tensión en todas las soluciones

ensayadas. y las velocidades de propagación de fisuras obtenidas

en función del potencial aplicado en cada solución son mostradas

en las figuras 3.30 a 3.36. En todos los casos. la velocidad de

propagación de fisuras fue función del potencial aplicado y

crecïa a partir del potencial de formación de '03 respectivos

compuestos de plata (Eo Ag/AgCl 0.222 V(enh); E0 Ag/AgBr

0,087 V(enh); E0 Ag/Agl -o.150 V(enh); E° Ag/Agaso4 0.653

V(enh), E0 Ag/Ag3PO4 0.4 V(enh); 5° Ag/Ag4P307 0.6 V(enh))

hasta alcanzar un valor casi constante a sobrepotenciales de

aproximadamente 0.3 V. La duración de los ensayos estuvo

comprendida entre 180 segundos (KCI 1M a 0.8 V(enh)) y 110000

segundos (en todas las soluciones por debajo de los respectivos

E0). Por debajo de los potenciales de formación de cada uno de

los compuestos de plata. no se detectaron fisuras en ninguna de

las soluciones ensayadas, como se puede observar en las figuras

3.37 y 3.38 que muestran la superficie lateral de alambres

traccionados en KCI 1M a 0,2 V(enh) y KBr 1M a 0 V(enh),

respectivamente.
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Las superficies de fractura de las probetas que sufrieron

corrosión bajo tensión mostraron tïpica fisuración intergranular.

Esto se puede observar en las figuras 3.39 a 3.42 donde se

muestran las superficies correspondientes a ensayos llevados a

cabo en KCI 1M a 0,450 V(enh), KBr 1M a 0,3 V(enh). KI 1M a 0.2 V

(enh) y Na2804 1M a 1,0 V(enh). respectivamente. En unas pocas

fractografl’as se observaron trazas de aparente fisuración

transgranular, como se aprecia en las figuras 3.43 a 3.46. pero

su identificación no fue concluyente. Estas figuras corresponden

a superficies de fractura obtenidas en solución de KCI 1M a 0,350

V(enh) (figura 3.43 y 3.44) y en solución de KI 1M (figuras 3.45

Y 3.46).

Las superficies de fractura y la superficie lateral de los

alambres traccionados mostraron un depósito granular. El

análisis por EDAX de dichos depósitos confirmaron que éstos

corresponden al respectivo compuesto de plata formado en cada

solución. La densidad de recubrimiento de la superficie de los

alambres por esos depósitos era función del potencial: mientras

que a bajos sobrepotenciales sólo se detectaron cristales

aislados de los compuestos de plata. a altos sobrepotenciales la

superficie de las probetas estaba completamente cubierta por

ellos. En las figuras 3.47 a 3.50 se observa como aumenta el

recubrimiento de las superficies de fractura con el incremento

del potencial aplicado. Estas probetas corresponden a ensayos

llevados a cabo en KCl 1M a 0.350. 0,450. 0.500 y 0,800 V(enh),

respectivamente. Mientras que a 0.350 V(enh) (figura 3.47) los
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cristales de AgCl son apenas perceptibles, a 0,450 V(enh) (figura

3.48) los cristales son vusibles y se agrupan en colonias; a 0.5

V(enh) (figura 3.49) la superficie de la muestra se encuentra

bastante cubierta por cristales de AgCl y finalmente a 0,8 V(enh)

(figura 3.50) los cristales tapizan completamente la superficie

de fractura. Idéntico comportamiento se detectó en todas las

soluciones ensayadas y se muestran los cambios en la densidad de

recubrimiento por compuestos de plata obtenidos en solución de Kl

1M al pasar de 0.3 V(enh) (figura 3.51) a 0.4 V(enh) (figura

3.52); en solución de Naasoa 1M al pasar de 1.0 V(enh) (figura

3.53) a 1.1 V(enh) (figura 3.54) y en solución de NaOH 0.1H al

pasar de 0.9 V(enh) (figura 3.55) a 1.1 V(enh) (figura 3.56).

Los alambres traccionados a altos sobrepotenciales mostraron

grandes fisuras y prácticamente ninguna reducción de área. La

figura 3.57 muestra el aspecto lateral de una probeta traccionada

en solución de KCl 1M a 0,7 V(enh). la figura 3.58 corresponde a

un alambre traccionado en soluc¡ón de Kl 1M a 0.4 V(enh) y la

figura 3.59 muestra la probeta ensayada en solución de NaOH 0.1H

a 1,0 V(enh). En estas figuras se puede observar lo mencionado

anteriormente. A medida que el sobrepotencial aplicado

disminuïa. las fisuras fueron menores, pero la densidad de

fisuración y la reducc¡ón de área se incrementaron. como se

aprecia en la figura 3.60, que corresponde a una probeta ensayada

en Naaso4 1M a 0,7 V(enh), y en las figuras 3.61 y 3.62. que

muestran el aspecto lateral de una probeta ensayada en solución

de Na3P04 0,2H a 0,6 V(enh). En esta última figura es posible
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apreciar la reducción de área DPOOUCÍÓG.

En forma paralela a este cambio de tamaño y densidad de

fisuras con el cambio de potencial. las superficies de fractura

mostraron una transición frágil-düctil. Las superficies de

fractura de probetas ensayadas a altos sobrepotenCIales

presentaron una morfología completamente frágil (figura 3.63)

pero a medida que se disminuyó el sobrepotencial comenzaron a

aparecer trazas de fractura düctil (figura 3.64). hasta que a muy

baJos sobrepotenciales este tipo de fractura era el predominante

(figura 3.65). Finalmente, para sobrepotenciales negativos (por

debajo de los correspondientes E0) el tipo de fractura era

completamente düctil (figura 3.66). Se puede apreciar la

similitud entre esta ültima figura y la figura 2.2. que

corresponde a la superficie de fractura de un alambre del mismo

material traccionado al aire. Esto pone de manifiesto la

ausencia de corrosión baJo tensión a potenciales por debajo de

los respectivos E0. Estas figuras corresponden a probetas

ensayadas en solución de Na4P207 0.2H a 1,2; 0,7; 0,6 y 0,5 v

(enh). respectivamente.

Las máximas velocidades de propagación de fisuras están

comprendidas en un ámbito entre 1x10‘e m.s‘1 en solución de

Na3P04 0,2M y 7.9)(10'7 m.s'1 en solución de KCI 1M. y decrecen en

función de la solución empleada en el siguiente órden: KCI iH >

KBr 1M > KI 1M > NaaSO4 1M > Na4PaO7 0.aM z Na3PO4 0.2M z NaOH

0.1M.

119



En forma complementaria se llevaron a cabo ensayos de

tracción lenta en soluciones de NaaSO4 1M pH 13 (ajustado con

NaOH) y los resultados fueron incluidos en la figura 3.33. Se

observa que las velocidades de propagación de fisuras obtenidas

son menores que las obtenidas a pH 7 a igualdad de potenCiales.

indicando una dependencia de la velocidad de propagación de

fisuras COD el pH de la SOÍUCÍÓO.

También se llevaron a cabo ensayos en soluciones de iodo en

solventes orgánicos para descartar la posibilidad de que la

fisuración de la aleación Ag-15Pd sea debida a alguna acción

específica de moléculas de agua o por la entrada de hidrógeno a

la aleación. Evans [1960] habla mostrado que se pueden formar

películas de Agl cuando la plata metálica es expuesta a la acción

de iodo disuelto en cloroformo. En el presente trabajo se empleó

tolueno y benceno como solventes en lugar del solvente clorado

usado por Evans. debido a que éste puede descomponerse liberando

HCl o reaccionar con la reacción dando AgCl. los que podrían

interferir en los resultados. Primeramente se efectuaron ensayos

de tracción de Ag-iSPd en tolueno y benceno, y en ambos casos se

interrumpió la tracción luego de 30 horas sin trazas de

fisuración. Por otra parte. cuando se llevaron a cabo ensayos en

soluciones de tolueno saturadas en ¡odo (aproximadamente 0.14H en

la) y benceno saturado en iodo (aproximadamente 0.47H en la), los

alambres rompieron en menos de a horas de ensayo. y en ambos

casos se encontró fisuración intergranular (figuras 3.67 y 3.68).

El análisis por EDAX de ¡05 pPOGUCIOS de corrosión confirmó la
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presencia de Agl como única especie. Las velocidades de

propagación de fisuras obtenidas fueron 7x10’3 rn.s'1 en SOIUCión

de tolueno saturado en iodo, y 6x10'8 m.s“1 en solución de

benceno saturado en iodo. Ambos resultados son cercanos a los

máximos valores de propagaCIón de fisuras obtenidos en soluciones

acuosas de Kl, por lo que se confirma el efecto específico del

Agl en la susceptibilidad a la corrosión baJo tensión de la

aleación Ag-lSPd. sin influenCIa alguna del agua o del hidrógeno.

También 8€ llevaron a cabo ensayos de predicción de

velocidades de propagación de fisuras de la aleación Ag-lSPd en

soluciones de KCI, KBr Y KI 1M. aplicando para ello la técnica

detallada en la seCCión 2.3. Las velocidades de deformación

empleadas fueron de 1,7><10'2 s‘1 y 2.2x10'3 s'1 y los cálculos

fueron efectuados para una deformaCión del 6.5% Las figuras

3.69 y 3.71 muestran las velomdades de propagación predichas por

esta técnica. Se puede apreCiar que las velocidades de

propagación de fisuras predicnas se incrementan con el aumento

del potencial y se prevé una velocidad de fisuración del órden de

10'10 m.s'1 en soluciones de KCI 1M a potenciales por debaJo del

de formación de AgCl. Las figuras 3.72. 3.73 y 3.74 muestran una

comparación entre los valores de velocidades de propagación de

fisuras predichos y los medidos con la técnica de tracción a

velocidades lentas de deformaCIón. A altos potenciales los

valores medidos muestran una buena coincidencia con los

predichos. pero al disminUir el potencial de trabajo comienzan a

desviarse ambos valores. En esa zona. la técnica de predicción
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prevé velocidades de propagación de fisuras que son más de 2

órdenes de magnitud menores que las efectivamente medidas. Una

discrepancia similar fue encontrada recientemente para el acero

inoxidable AISI 304 en soluciones de HgCla a potenCiales donde se

produce fisuración intergranular [Manfredi et al. 1987]. Se

concluye que la disolución anódica no parece ser el mecanismo

operante en la fisuración intergranular de la aleación Ag-15Pd en

somciones de halogenuros.

Este material también fue traccionado en las mismas

soluc:ones que las empleadas en ensayos de velocadad de

deformación 2.6x10'6 s“. pero a una velocidad de 2,2x10'3 s‘1

(equivalente a 13x min") y las velocidades de propagación de

fisuras obtenidas se grafican en las figuras 3.75 a 3.81,

Juntamente con los resultados obtenidos con velocidades lentas de

deformación y a 1.7)(10'a s"l en los casos en que se llevaron a

cabo. La duración de los ensayos estuvo comprendida entre 16 y

130 segundos. Este ültimo tiempo corresponde a ensayos

efectuados a potenciales cercanos a los de formación de los

respectivos compuestos de plata. donde se obtuvieron superfiCIes

de fractura completamente düctiles.

Las superficies de fractura de probetas que sufrieron

corrosión bajo tensión presentaron fisuración del tipo

intergranular, pero con un alto porcentaJe de fractura düctil.

como se puede apreciar en las figuras 3.82 y 3.83. que

corresponden a ensayos llevados a cabo en soluciones de KCI 1M a
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0.6 V(enn) y en NaESO4 1M a 1,1 V(enn) respectivamente. Al igual

que en los ensayos efectuados a velocidad lenta de deformación.

las superficies de fractura se encontraban cubiertas de productos

de corr05ión cuya densidad aumentaba con el potencial aplicado.

Las figuras 3.84 y 3.85 muestran el aspecto de las superficies de

fractura de probetas traccionadas en soluciones de Kl 1M a 0,2 y

0,4 V(enh). respectivamente. Los cristales que aparecen en la

figura 3.85 fueron identificados con el EDAX como Agl. Estos

cristales también pueden ser observados en el interior de las

fisuras que se producen en la superficie lateral de los alambres.

La figura 3.86 muestra el interior de una fisura correspondiente

a un alambre traccionado en solución de KBr 1M a 0,3 V(enh). y la

figura 3.67 corresponde a un alambre traccionado en la misma

solución a 0,4 V(enh). Se puede apreciar que en el segundo caso,

el interior de la fisura se encuentra tapizado por productos de

corrosión (AgBr), mientras que en el primer caso estos productos

no SOn detectados.

Las superficies de fractura de estas probetas también

mostraron trazas de fisuración transgranular, como se observa en

las figuras 3.88 y 3.89. que corresponden a ensayos llevados a

cabo en soluCiones de Na2804 m a 1.1 V(enh) y Na4P207 0,2M a 1,1

V(enh). La superficie lateral de las probetas mostraron gran

cantidad de fisuras, y más abiertas que las obtenidas a

veloc¡dades más lentas de deformación. Las figuras 3.90 y 3.91

muestran el aspecto lateral de alambres traccionados en

soluciones de KBr 1M a 0,3V enh y Kl 1M a 0.1 V(enh). La alta
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velomdad de deformacnón también produce resquebraJamiento y

desprendimiento de la capa de productos de corrosión que se forma

sobre las probetas. Las figuras 3.92 y 3.93 que corresponden a

probetas traCCionadas en KCl 1M a 0.45 y 0.7 V(enh) ponen de

manifiesto IO expuesto anteriormente.

Las máximas velocidades de propagación de fisuras obtenidas

están en un ámbito entre 9.69x10‘7 m.s'1 (en solución de NaOH

0.1H) Y 7.13X10-6 "LS-1 ( en SOIUCIÓn de KCI 1M). Y decrecen COD

las soluciones empleadas en el siguiente órden: KCl 1M > KI 1M)

KBr 1M > Na2804 1M > Na4P207 0.2M > Na3PO4 0,2H > NaOH 0,1H.

Estas velocidades de propagación de fisuras son de 1 a 2 órdenes

de magnitud mayores que las obtenidas con velocidades de

deformación de ¡3.6x10'6 s'1 dependiendo de la solUCión de ensayo

y del potencial.

También se llevaron a cabo ensayos a una velocidad de

deformación mayor (1.7)(10’2 s'1 1002 min‘1) en solu0iones de

KCI 1M. KBr 1M y Ki 1M, y los resultados se muestran en las

figuras 3.75 a 3.77. Nuevamente se observó que a mayor velocidad

de deformación le corresponden mayores Velocidades de propagación

de fisuras. Los valores máximos obtenidos fueron 1,58x10‘5 m.s'1

en solucion de KCI 1M, 1,20x10‘5 m.s‘1 en soluc¡on de KBr 1M y

1.85x10'5 m.s'1 en solucion de KI 1M. La duraCión de los ensayos

estuvo comprendida entre 6.4 y 15.8 segundos. AI igual que a las

otras veloodades de deformaCión. las superficies de fractura

presentaron morfología intergranular. aunque el porcentaJe de
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fractura düctil es cada vez mayor. como se observa en las figuras

3.94 y 3.95. que corresponden a ensayos efectuados en soluciones

de Kl 1M a 0,1 V(enh) y KCl 1M a 0.45 V(enh). reapectivamente.

La superficie lateral de las probetas se presenta con

fisuras de gran tamaño. como lo muestran las figuras 3.96 que

corresponde a un alambre traCCionado en SOIUCIÓn de KBr 1M a 0.4V

enh, y la figura 3.97 que corresponde a una probeta ensayada en

Kl 1M a 0.3 V(enh). No se detectaron fisuras a potenciales por

debajo del de formación de '05 respectivos compuestos de plata.

3.2.2. Aleación Ag-lSAu

Puesto que el paladio forma hidruros estables [Birnbaum

1974] los cuales pueden conducir a una fragilización de la

aleación Ag-15Pd, se llevaron a cabo experiencias en alambres de

Ag-lSAu. El obJetivo de dichas experiencias fue el asegurarse de

que los resultados obtenidos con la aleación Ag-15Pd no fueron

debidos a una acción específica del paladio en la aleaCIÓn de

plata.

Los ensayos de tracc:ón a velocidades lentas de deformación

fueron llevados a cabo en soluciones de KCl 1M a 0.4. 0,6 y 0.8 V

(enh). y los resultados obtenidos son graficados en la figura

3.98 Juntamente con los correspondientes a la aleaCión Ag-15Pd en

la misma solución. Se puede apreciar que el comportamiento de la
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aleación Ag-lSAu es similar al de la aleación Ag-15Pd a igualdad

de potenciales.

Las superficies de fractura mostraron típica morfología

intergranular como se observa en las figuras 3.99 y 3.100 que

corresponden a ensayos llevados a cabo a 0.4 y 0.6 V(enn)

respectivamente. También en esta aleación. al igual que en la

aleación Ag-15Pd sólo se observaron trazas de fisuración

transgranular. Las superfiCies de fractura se cubrieron de

depÓSitos granulares de AgCl cuya denSidad aumentaba con el

potenCial aplicado. La figura 3.101 muestra el aspecto de la

superficie de fractura correspondiente a Ia probeta ensayada a

0,4 V(enh). Puede observarse la ausencia de productos de

corrosión y la presencia de un grano de la aleación partido. que

puede corresponder a la inCipiente fisuraCión transgranular a la

que se hizo referenCia. La figura 3.102 corresponde a un alambre

traccionado a 0,6 V(enn) y pueden apreciarse algunos cristales

aislados de AgCl (confirmado por análisis por EDAX). Finalmente.

en la figura 3.103 se observa la superficie de fractura obtenida

al traccionar un alambre de Ag-15Au a 0,8 V(enh). donde se puede

apreciar que dicha superficie se encuentra completamente cubierta

por cristales de AgCl.

También fueron llevados a cabo con esta aleaCión ensayos de

tracción a una velocidad de deformaCión de 2.2x10'3 s'1 en

distintas soluciones. Los resultados obtenidos en KCI 1M se

muestran en la figura 3.104 Juntamente con ¡05 ObteflldOS a
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velocidades lentas de deformación. Al igual que con la aleaCión

Ag-15Pd, el aumento de la velocidad de deformación produce un

incremento en la velocidad de propagación de fisuras, que va

desde 1 a a órdenes de magnitud según el potenCial aplicado. Los

valores de velocidades de propagación de fisuras son similares a

los obtenidos con la aleación Ag-lSPd a igualdad de potenCiales.

La superficie lateral de las probetas muestra abundante

fisuración. como se puede observar en las figuras 3.105 y 3.106.

que corresponden a ensayos efectuados a 0,3 y 0.6 V(enh),

respectivamente. Las superficies de fractura presentaron

morfología ¡ntergranular aunque siempre se observan zonas que

pueden corresponder a fisuración transgranular (figura 3.107).

Estas superfiCies de fractura también se encuentran cubiertas por

productos de corrosión, como se muestra en la figura 3.108.

correspondiente a un ensayo llevado a cabo a 0,6 V(enn).

También fueron traccionados alambres a esta veIOCidad de

deformaCión en soluciones de Na3804 1M. Na3PO4 0.2M. Na4P207 0,2M

y NaOH 0,1M a determinados potenCiales. En soluoón de Naasoa

1M, el ensayo se llevó a cabo a 1.0 V(enn) y la velocidad de

propagación de fisuras obtenida fue de 5.23x10'6 m.s“. que es

cercana a la obtenida con la aleaCión Ag-15Pd al mismo potenCiaI.

La superfiCie de fractura presenta morfología intergranular

(figura 3.109) con grandes zonas de fractura düctil, y dicha

superficie muestra grandes depómtos de A92504 (figura 3.110).

El ensayo en solución de Na3P04 0.2M se efectuó a un
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potencial de 0,9 V(enh) y la velocidad de propagación de fisuras

medida fue de 1.9)-<1O'6 m.s" (similar a Ia obtenida con la

aleación Ag-15Pd al mismo potencial). La superficie de fractura

presenta morfología dÜCtÍI en SU mayoría, COFl pequeñas zonas

intergranulares (figura 3.111). La observación con mayor aumento

de la zona correspondiente a fractura frágil. muestra zonas de

nïtida fisuración transgranular, aunque muy pequeñas (figura

3.112).

El ensayo efectuado en solución de Na4P207 0.2M se llevó a

cabo a 1,1 V(enh) y la velocidad de propagación de fisuras

obtenida fue de 3.6"!)(10'6 m.s‘1. cercano a los 2.69x10‘5 m.s'1

obtenidos con la aleación Ag-15Pd al mismo potencial. La

superficie de fractura es del tipo ¡ntergranular (figura 3.113) y

se encuentra cubierta por productos de corrosión. como se apreCIa

en la figura 3.114. que corresponden a Ag4P207.

Finalmente. se efectuaron ensayos en solumón de NaOH 0,1M a

1.0 y 1,1 V(enh). y las velocidades de propagaCIón de fisuras

medidas fueron 1.14x10'6 ms" y 1.5'Ix10‘6 ms" respectivamente.

La superfime lateral de los alambres presenta abundante

fisuración. tal como se muestra en la figura 3.115. y las

superficies de fractura son del tipo intergranular, aunque

predomina Ia Fractura düctil, como se observa en la figura 3.116.

Estas últimas figuras corresponden a la probeta traCCionada a 1,0

V(enh). Las superfiCIes de fractura se encontraron cubiertas de

productos de corr05ión. que en este caso corresponde a óxidos de
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plata.

3.2.3. AleaCión Ag-SOCd

Probetas de la aleación Ag-SOCd fueron traccionadas en

soluciones de FeCl3 al 10% a circuito abierto. y en solucIones de

KCl 1M, HCl 1M y KI 1M a potencial controlado, a una veloc»dad

¡cial de deformacuón de 1x10'6 s".

Los primeros ensayos fueron llevados a cabo en soluciónes de

FeCl3 al 102, ya que se encontraron citas bibliográficas que

indicaban que esta aleación era susceptible a la corrosión bajo

tensión en este medio al potencual de corr05i6n [Graf 1966. 1969,

1978. ontani et al. 1965]. El pH de Ia soluaón empleada fue de

1,04. el potencial inicial de corrosión era de -0,080 V(enh) y al

finalizar el ensayo, cuya duraCIón fue de 64 horas, dicrlo

potencial era de 0.235 V(enh). Contrariamente a lo encontrado en

la literatura, no se detectó susceptibilidad a Ia corrosión bajo

tensión. sino una zona porosa externa resquebraJada y cubierta

por productos de corrosión (figuras 3.117 y 3.118). A efectos de

confirmar Ia ausencia de corrosión bajo tensión, se llevaron a

cabo ensayos potenciostáticos en soluciones de KCI 1M y HCI 1M.

Luego de efectuados los ensayos, el anális¡s microscópico de las

probetas empleadas mostró un severo dealeado, y que las fisuras

encontradas estaban restringidas a la región dealeada. tal como

fue posteriormente confirmado por medio de un análisis con la
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microsonda electrónica. Esta zona externa corresponde a una

gruesa capa porosa de plata. Posiblemente, los autores

señalados. hayan confundido las fisuras de las zonas dealeadas

con corrosión DBJO tenSión.

La superficie lateral de IOS alambres mostraron un severo

ataque, tal como se aprecia en las figuras 3.119 y 3.120, que

corresponden a ensayos llevados a cabo en KCl 1M a 0,5 y 0.6 V

(enn) respectivamente, y las superficies de fractura mostraron

una zona düctil central. rodeada por unas coronas circulares

concéntricas que corresponden a las zonas dealeadas (figuras

3.181 y 3.122). La misma morfología fue obtenida en los ensayos

llevados a cabo en solución de KI 1M, como se observa en las

figuras 3.123 y 3.124 que muestran la superfiCie lateral y la de

fractura de una probeta traccionada en KI 1M a 0.4 V(enh).

En la figura 3.125 se muestra la velocidad de dealeado de

alambres de Ag-300d en funmón del potenCial aplicado. El

dealeado comienza por encima de ¡OS potenciales de formación de

los respectivos compuestos de plata (E0 Ag/AgCl 0,22 V(enh) y

E° Ag/Agl -O,150 V(enh)) y aumenta con el potenc|al hasta

alcanzar valores casi estacionarios. Este comportamiento es

similar al encontrado en la velocidad de propagación de fisuras

de la aleación Ag-15Pd. Esta velocidad de dealeado es casi 2

órdenes de magnitud menor que Ia velocidad de propagación de

fisuras medida en Ag-15Pd bajo las mismas condiciones

experimentales. Tal como fue mostrado por Polan et al.[1979]
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para la aleación Cu-Zn, la tracción de los alambres acelera el

proceso de dealeado. Esto se confirmó midiendo la velocidad de

dealeado de alambres de la aleación Ag-30Cd luego de 72 horas de

exposición estática a soluciones de l<Cl 1M y l<l a 0.7 y 0,3 V

(enn). respectivamente. Las velocidades de dealeado medidas

fueron 4,18x10"° m.s‘1 en el primer caso y 1,70x10'1o m.s‘1 para

el segundo, es decir, velocidades menores a las obtenidas a los

mismos potenciales pero traccionando al material. Se observa que

la velomdad de dealeado desciende al pasar de soluciones de

cloruro a ioduro, del mismo modo que desolende la velocidad de

propagación de fisuras de la aleación Ag-15Pd en los mismos

medios.

3.2.4. Aleación Plata Sterling

En forma complementaria. se llevó a cabo un ensayo con la

aleaCión Plata Sterling (plata-cobre 7,57. en peso) en soIUCIón de

KCI 1M a 0,6 V(enh) a una veloc:dad iniCial de deformación de

2.6)(10'6 5-1. La duración del ensayo fue de CBSI 17 horas Y la

observación al MICPOSCOPIOelectrónico de barrido mostró el

aspecto IlUSÍf‘BdO en las figuras 3.126 a 3.128. La superficie

lateral del alambre mostró pequeñas fisuras en la zona cercana a

la de corte. La superficie de fractura, cuya morfología fue

completamente düctil, se encuentra rodeada de una corona Circular

CUYO posterior análisis PEVE|Ó que correspondía a una zona donde
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se produjo la depleción de cobre conduciendo a un proceso de

dealeado. Por ello, las quUr‘as que se encuentran en Ia

superficie lateral, al igua| que en la aleación Ag-300d. se

encuentran restringidas a la zona dealeada y no corresponden a un

pf‘OCGSO de COF‘POSIÓH baJO tenSlón.
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(BOOX)

135



Figura
mantemda
(BOOX)

Figura
cubre

t J. . A _ _ , _-",, . ¿”(MJQ ,’ Y p." .' ,7 ‘ r‘u»/'v,.o _ ¿gig/,4; k»fi‘-}< ».1".\ J,” -_ (¡5/ PH.” ,;¡. ,fYf ' r f)! ijbíanmír ¿¡, ¡.4 - ñr'k.‘“ * uáïïi’ "k’ 'Qï“ïïkr"'Üiíkfi’"/ÍÏ<"z J'-‘ r c w ¡l ‘ -—' --" .r
A ¡17*¿9Jfih,3f} :5ffh-Á ; tujfl’,95-,j:f—, 4-17"'11“A! ""'"" Cf s"f Í, "“ 'Ïy' '-¿‘: "I!r¿' A3í=‘Ï-x14—t‘”Jïá‘,.;fl‘?’7—'í‘

3.7.‘ Estado SUPer‘fÍCÍa‘ de una prObeta
durante horas a 0,6 V(enh) en SOIUCÓÓH

de
de

38n­
completamente

Idem anterior.
a

Se
m probeta.

BG

observa
(3200X)

que la pechm

Ag-15Pd
KCl 1M.

de AgCl



Densidad de Corriente (A/cmAZ)
LOE-02

i
LOE-03 E g

LOE-04 E

LOE-05 E g

: a

LOE-06 E !

I- _ L l l l l l d
0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1

Potencial (V enh)

-°- Koi 1M — KCI15-1“

-— KCI1E-2M + Kei lE-JM

Figura 3.9.- Curvas de polarización de Ag-15Pd en soluciones de
KC! de diferente concentración, trazadas a temperatura ambiente.

Densidad de Corriente (A/cmAZ)LOE-02 n

LOE-03

LOE-04

1.OE-OS

LOE-06

llllll'IÏÍÏÏII'IIIIÍIT-ÏIIIIIIIII

[Ull-111mmllull.llllll.[LU

1.0E-07
0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9

Potencial (V enh)

+ Ag99.99 + Ag-15Pd

Figura 3.10.— Curvas de polarización de Ag y Ag-15Pd en solución
de Naaso4 1M a temperatura ambiente.

137



Fegura 3.11.— Estado superficial de una probeta de Ag-15Pd
polamzaoa durante 4 horas en solución de Naasoa 1M a 0.5; Wenh).
(3200X)

Fqgura 3.18.- Cmstales de AgaSO4 crecidos sobre A945Pd a ms: v
(€an) en soluclón de Na3804 1M. (6400X)
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Figura 3.81.­
5 minutos en solución de NaOH 0.1M a 0,9

Estado superficíal de una probeta de Ag polarnzada
V(enh). (BOOX)
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Figura 3.25.— Estado superficial de una probeta de Ag-BOCd
polarizada durante 100 horas en solución de KCI 1M a 0.6 V(enh).
(4OOX)

Figura 326.- Corte metalográfico de la probeta de la figura
3.25 mostrando irregularidades en |os bordes. (1OOX)
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Figura 327.- Corte metalográfico de la DPODGÍG de la figura
3.25 con revelado de bordes de grano. Se puede observar tres
zonas diferenciadas. (100X)
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