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R E S U M E N

La corrosión de los metales suele presentarse bajo 

diferentes formas, siendo una de las más peligrosas la corro 

sión bajo tensión. El objetivo de este trabajo es estudiar 

la influencia de la velocidad de repasivación en la c o r r o ­

sión bajo tensión de dos aleaciones en diferentes e l e c t r o l i ­

tos para lograr alcanzar un conocimiento profundo de los f e ­

nómenos que conducen a la aparición de fisuras, pues sólo a 

través de ese conocimiento será posible encontrar métodos de 

control y materiales resistentes, lo que constituye el o b j e ­

tivo primordial del estudio de la corrosión.

En este trabajo se estudia el decaimiento de la c£ 

rriente a potencial constante una vez que se rompe la pelícu^ 

la superficial formada en alambres de acero inoxidable AISI 

304 y a Latón 64/36 sometidos a tracción rápida (10 s " 1 ) en 

diferentes medios corrosivos. La velocidad de decaimiento 

de la corriente se utiliza como medida de la velocidad de re 

pasivación (reformación de la película superficial).

Los resultados obtenidos, interpretados a través 

del análisis del tipo de películas superficiales formadas, 

indican ,que la velocidad de repfas i vación no es un criterio 

suficiente para determinar la susceptibilidad a la corrosión 

bajo tensión de metales y aleaciones en distintos medios c o ­

rrosivos en contradicción con lo enunciado por diferentes au 

t o r e s .
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INTRODUCCION

1,1 Corrosión bajo tensión y velocidad de repasivación

En esta sección se discuten los distintos mecanis^ 

mos de corrosión bajo tensión propuestos y su relación con 

la velocidad de repasivación, entendiéndose por REPASIVACION 

lareconstrucción de una película superficial que se ha roto 

por cualquier tipo de proceso. Se hace énfasis en los mecji 

nismos de disolución anódica pues es en ellos donde se e vi ­

dencia con mayor claridad la importancia de la repasivación, 

además de ser en dichos mecanismos donde la literatura invo 

ca la repasivación como criterio necesario y suficiente p a ­

ra la propagación de fisuras.

1.1.1 Consideraciones_generales

La mayoría de los metales, por una u otra razón, 

se encuentran expuestos a tensiones y, muy a menudo, la 

acción simultánea de la tensión y la corrosión conduce a 

los procesos de fisuración (Fig. 1 ). con fisuras que se pr£ 

pagan a velocidades que van desde unos pocos milímetros por 

año a varios milímetros por hora ( 10~ ^ c m  s 1 hasta 

10'2 cm s“1 ). La lista de fallas producidas por corrosión

C A P I T U L O  I
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bajo tensión es interminable en la literatura ( 1 ), ya sean 

debidas a tensiones aplicadas o residuales.

Se analizan en esta revisión la fisuración de 

aleaciones dúctiles en medios electrolíticos acuosos, exclu^ 

yendo otro tipo de medios corrosivos como electrolitos f u n ­

didos o no iónicos, soluciones de no-electrolitos en solveji 

tes apolares y gases, además de la f r a g i 1 ización por m e t a ­

les líquidos. También se excluyen formas similares de dete^ 

rioro que presentan otros materiales no metálicos: vidrios, 

plásticos, etc.

Las fisuras obtenidas en la corrosión bajo tensión 

de metales y aleaciones en presencia de un electrolito acuo­

so se caracterizan por avanzar' en un frente muy estrecho, 

reduciendo la sección efectiva dé la pieza sin que el m a t e ­

rial experimente simultáneamente una pérdida dé peso apre- 

ciable, lo cual da una idea de la peligrosidad del fenómeno. 

Estas fisuras se propagan a través del metal ya sea siguien^ 

do los límites de grano (fisuración intergranular) o a t r a ­

vés de los granos (fisuración t r a n s g r a n u l a r ). La primera

»
propagación puede confundirse con el ataque intergranular, 

ya que en ese caso la tensión actúa simplemente separando 

los granos cuyos bordes ya han sido destruidos por el a ta ­

que q u í mi co .

Dentro de la ciencia de la corrosión hay una gran
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Fig. 1 La acción simultánea de la tensión y la corrosión fre 

cuentemente conduce al proceso de corrosión bajo ten­

sión (Ref. 1).
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cantidad de trabajos publicados sobre corrosión bajo ten­

sión. Sin embargo, no se ha llegado aún a obtener una t e o ­

ría general que permita predecirla y solucionar los p r o b l e ­

mas que surgen a medida que avanza la tecnología. Esta com 

plejidad se debe a la característica interdisciplinaria que 

tiene el estudio de este fenómeno pues no solamente hay que 

tener en cuenta el efecto del medio corrosivo, sino que se 

deben considerar además las propiedades metalúrgicas del m £  

terial y su modificación por las tensiones aplicadas (es­

tructura cristalina, tamaño de grano, aleantes, impurezas, 

etc.), como así también las varables electroquímicas ( po ­

tencial aplicado, etc.) y el tipo de película superficial 

que presenta el material.

Con respecto a este último punto, se puede decir 

que en todos los sitemas metal-electrolito que sufren c o r r o ­

sión bajo tensión puede ser probada rigurosamente la p r es en ­

cia de una película superficial. Por otra parte, muchos sis^ 

temas con películas superficiales no presentan corrosión bajo 

t e n s i ó n .

A estos problemas sfe suma la falta de c o no ci m i e n ­

to en detalle de las reacciones en el fondo de la fisura de 

bido a las cuales metales que normalmente presentan una ma £  

cada ductilidad se comportan en forma esencialmente frágil 

con poca deformación plástica sólo porque están en contacto 

con ciertos electrolitos.



Se han propuesto numerosas teorías para explica 

los procesos de corrosión bajo tensión. En un principio se 

pensaba que sólo las aleaciones sufrían este fenómeno (2 ), 

más tarde se demostró que se podían obtener fisuras trans- 

granulares en Cu puro en solución de nitrito de sodio (3).

Los metales puros se pueden fisurar, siendo posible en m u ­

chas aleaciones la fisuración también en agua pura (4).

1.1.2 Mecanismos de corrosión_bajo_tensión_^_regasij/_a_c_i_ó_n

De los avances documentados en los resúmenes de 

distintas conferencias ( 5 - 9 )  surgen tres grandes c a t e g o ­

rías de mecanismos de corrosión bajo tensión (10)(Fig. 2).

a. Mecanismos con caminos activos preexistentes

b. Mecanismos que involucran adsorción

c. Mecanismos con caminos activos generados por t e n ­

sión

a. Mecanismos con caminos activos preexistentes:

Estos mecanismos están basados en las ideas origi_ 

narias de Dix (11) donde la fisuración está asociada con pji 

sos preexistentes, es decir, la aleación (o metal) muestra 

características estructurales (agregados, precipitados), ge 

ñera 1 mente en los bordes de grano, que causan la formación 

de una celda galvánica local. El precipitado (agregado) 

puede actuar como ánodo disolviéndose preferencial mente o
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Fig. 2 Espectro de corrosión bajo tensión propuesto por Parkins 

(Ref. 10)

(a)

(b)

Fig. 3 Mecanismo de celda galvánica, uno de los caminos activos 

preexistentes (Ref. 10).
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como cátodo haciendo que la matriz adyacente a él se d isue l 

va (Fig. 3). Se aplicó este mecanismo para la fisuración 

intergranular de aleaciones dúctiles en electrolitos a c u o ­

sos relacionándose la susceptibilidad a la corros ión bajo 

tensión a la susceptibilidad a la actividad química de los 

bordes de grano. Este tipo de fisuración puede ser c o n t r o ­

lado metal úr gi camente  por el agregado de aleantes, por t r a ­

tamientos térmicos, etc., de manera de reducir la relación 

de volúmenes de las áreas catódicas y anódicas. Para estos 

mecanismos puede no ser necesaria la tensión para que la 

pieza falle, en cuyo caso no se trataría de un fenómeno de 

corrosión bajo tensión; otra posibilidad es que la tensión 

permita que la fisuración continúe pues sin ella el ataque 

se detiene. En este último caso no hay diferencias s ig ni­

ficativas con los mecanismos que presentan caminos activos 

generados por tensión.

b. Mecanismos de adsorción:

Estos mecanismos se basan principalmente en la 

disminución de la integridad mecánica en el fondo de la fi­

sura causada por la adsorción de especies específicas del 

medica amb i e n t e ; en algunos casos dicha adsorción puede coii 

tinuarse con la absorción de las especies en la matriz su b­

yacente. Existe una serie de conferencias en las que se ex 

pone la gran variedad de mecanismos de adsorción propuestos 

(8 , 12-15), así como recopilaciones sobre el tema (16).
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La tensión de fractura teórica para separar dos 

capas de átomos, con una distancia b de separación entre 

ellas, está dada por:

donde E es el módulo de elasticidad. Si se reduce la e n e r ­

gía superficial ( y )  también se reducirá la tensión de f r a c ­

tura. Se supone que la adsorción de especies del medio a m ­

biente reduce la energía superficial y, por lo tanto, re du ­

ce la tensión necesaria para alargar las fisuras superficia 

les. Este argumento ha sido utilizado para la fragiliza- 

ción por hidrógeno y para el efecto de aniones específicos 

en soluciones acuosas (17)(Fig. 4).

puestos en su gran mayoría para la fragi1 ización por h i d r ó ­

geno donde la ruptura de los enlaces metálicos de átomos 

subsuperficiales se produce por concentraciones locales de 

hidrógeno que modifican la estructura electrónica de la baii 

da d jo expanden la red cristalina, lo cual conduce a una 

pérdida de elasticidad (Fig. 5). Estos modelos r e l a c i o n a ­

dos con la adsorción de especies se basan casi específica- 

mente en el hidrógeno (o medios en los cuales los átomos de 

hidrógeno puedan ser producidos en el fondo de la fisura 

por la reducción del protón, disociación de hidrógeno, etc.)

.1/2

Los modelos de decohesión (18»19) han sido pro-
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Fig. 4 Modelo de adsorción en la punta de la fisura, 

de adsorción.(Ref. 10)

H

Mecanismos

Fig. 5 Modelo de adsorción de hidrógeno. Mecanismos de adsorción.
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a causa de la gran movilidad de este átomo. El proceso de 

propagación se puede ver como un ciclo discontinuo de p r o ­

ducción de átomos de hidrógeno adsorbidos en el fondo de la 

fisura, de difusión superficial y de adsorción y difusión 

en el metal hacia una región en frente del fondo de la fisu^ 

ra, donde se produce una ruptura mecánica frágil cuando el 

contenido de hidrógeno alcanza un valor crítico C* sobre un 

volumen crítico d* (20, 2 1 ).

c. Mecanismos con caminos activos generados por ten­

sión: Se han propuesto numerosas teorías de pro­

pagación de fisuras por disolución en el fondo de la fisura 

y por acción de la tensión y la deformación en esa región.

Hoan y Hiñes (22-24) han estudiado la corrosión 

bajo tensión transgranul ar de un acero inoxidable austeníti^ 

co tipo 18-8 en soluciones de cloruros de magnesio a alta 

temperatura. Sugirieron que la fisura se propaga por la dî  

solución selectiva del metal altamente tensionado en la puji 

ta de la misma, manteniéndose inactivas las paredes de la 

fisura. Hoar y West (25) sugirieron que no hay bases para 

suporver que el metal tensioriado o deformado sé disuelve (por 

sí mismo) anódicamente con mayor facilidad, mientras que du 

rante la acción de deformación bajo tensión sí es posible 

que el metal se disuelva más rápidamente. Mediciones de la 

extensión de alambres realizadas durante la fisuración sugi^ 

rieron que la velocidad de deformación en la punta de la



fisura en movimiento era del orden de 10 a 100% s Al

traccio nar alambres a esa velocidad se encontrarían corrien

o
tes del orden de 1 A/cm que darían cuenta de las ve lo c id a ­

des de propagación observadas experi mental mente mediante 

una transformación faradaica. Si bien este modelo ya ha s^ 

do dejado de lado en la literatura dio lugar a un gran avaii 

ce en el entendimiento del fenómeno.

An terior a este modelo fue el de Logan (26) quien, 

basado en estudios en aleaciones de aluminio, latones, alea^ 

ciones de magnesio y aceros inoxidables, concluyó que a tejí 

siones suficientemente elevadas, tales que produzcan la ru£ 

tura de la película protectora en los metales, la corrosión 

bajo tensión ocurre en un medio corrosivo por la acción 

electro lítica entre las áreas sin película protectora (anò­

dica) y con película protectora (catódica). El proceso 

sigue en forma continua o discontinua hasta la falla t o ­

tal, dependiendo de que el ajuste posterior de las t e n s i o ­

nes permita o no la formación de la película protectora.

/

Esta teoría de ruptura de la película protectora 

fue dejada de lado por un ti effipo y retomada y modificada

por una gran cantidad de autores que tuvieron'en cuenta el

¡i ¡
hecho de que para que una fisura avance y sea estrecha es 

necesario que las paredes de la misma estén protegidas por 

una película. Entre estas teorías podemos citar la de diso 

lución anòdica y deslizamiento de Staehle (27) introducida
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por el autor para aleaciones de Fe-Cr-Ni. El proceso e s e n ­

cial en este modelo se puede observar en la figura 6 , donde 

una superficie que no se disuelve (porque está cubierta por 

una película o enriquecida en el componente más noble) es 

rota por dislocaciones que emergen, produciéndose entonces 

un transitorio local de disolución. La propagación de la 

fisura corresponde en este caso a una serie de estos e v e n ­

tos, como se puede observar en la figura 7. Las c o n s i d e r a ­

ciones esenciales de este modelo son:

- Ruptura de la película superficial por el m o v i ­

miento de dislocaciones con un vector de Burgers 

que no esté en el plano de la superficie.

- Amplitud del transitorio de disolución (Fig. 6 )

- Velocidad de decaimiento del tránsitorio de diso­

lución (velocidad de repasi vación)' (Fig. 6 )

Las alternativas del modelo de disolución de la figura 6 eŝ  

tán ilustradas en la Fig. 8 .

Otras teorías que involucran la ruptura de la p e ­

lícula protectora son las llamadas teorías de "película frá 

gil" (brittle film). La primera fue propuesta por Forty en 

1963 (2 8 7 para latones en soluciones amoniacales en condi­

ciones en las cuales se obtenía una película oscura, gruesa 

y frágil (tarnish film), contra la cual se apilan las dislo 

caciones concentrando de este modo tensiones que la fisura- 

rán. Se expone así el metal desnudo a la solución y por lo



tanto se formará allí una nueva película. Esta zona se fi- 

surará por la tensión concentrada de otro apilamiento de 

dislocaciones, permitiendo una nueva acción química y la 

propagación de la fisura. Este mecanismo fue p o s t e r i o r m e n ­

te desarrollado por McEvil y Bond (29). De acuerdo a este 

modelo la fisuración es esencialmente discontinua siendo 

los rasgos principales el crecimiento del óxido dentro del 

metal, una fisuración confinada a esta capa frágil y la d e ­

tención rápida de la fisura por deformación plástica cuando 

entra al sustrato dúctil. Esta mecanismo modificado para 

incluir el efecto de la penetración intergranular fue p r o ­

puesto por Pugh (30)y se ilustra es qu em áticamente en la fi­

gura 9. Pugh agrega a este modelo la observac ión de que la 

naturaleza discontinua del proceso de fisuración produce 

una superficie estriada (Fig. 9g).

En estos modelos las películas superficiales no

están restringidas a un óxido sino que pueden ser mezclas
.1

de óxidos o sales (31) o capas enriquecidas en el metal más 

noble por dealeado (32). Estas teorías se basan en la o b ­

servación de una gran susceptibilidad a la corrosión bajo 

tensfón del acero dulce (mild s t e e l ) en condiciones de po- , 

tencial y pH en las cuales la presencia de una película es 

termodin àm icament e posible; si se.rompe dicha película la 

disolución de la superficie desnuda también es t e r m o d i n à m i ­

camente factible. Además las velocidades de propagación 

de fisuras de varias aleaciones tienen una relación di recta
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Fig. 6 Gráfico esquemático que ilustra la relación entre el transí^ 

torio de corriente y la cantidad de material di suelto si se 

produce la aparición de un escalón de deslizamiento. Mode­

lo de disolución anódica de Staehle. (Ref. 27)

PrOpOQOtiOn

Fig. 7 Aspectos esquemáticos de la propagación de fisuras por even 

tos sucesivos de aparición de escalones de deslizamiento y 

de disolución. Modelo de disolución anódica de Staehle. 

(Ref. 27)
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Fig. 8 Diagrama esquemático que ilustra procesos alternativos para 

la disolución metálica después de la aparición de un esca­

lón de deslizamiento. Modelo de disolución anòdica de 

Staehle. (Ref. 27)
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Fig. 9 Ilustración esquemática del mecanismo de ruptura de pelícu­

la superficial. (Ref. 30)
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con las velocidades de disolución observadas bajo c o n d i c i o ­

nes meóanicas y químicas similares a las esperadas en el 

fondo de la fisura (33) (Fig. 10).

De entre los distintos modelos de corrosión bajo 

tensión que incluyen la disolución anódica y la ruptura de 

una película protectora,el de Scully (34-41) es uno de los 

más desarrollados. Este modelo se basa en un criterio de 

carga constante. En la figura 11 se observa un diagrama es^ 

quemático del avance de la fisura. La fractura de la p e l í ­

cula protectora debida a un escalón de deslizamiento es la 

etapa crucial del modelo y antes que la repasivación (refo£ 

mación de la película protectora) ocurra tiene que existir 

una cierta cantidad de corrosión, la cual estará d e t e r m i n a ­

da por la carga que pasa en el tiempo que transcurre entre 

la ruptura de la película y su reparación total. Esta repa^ 

ración total está indicada por la caída de la corriente a u n  

valor bajo y constante. La hipótesis propuesta por Scully 

sugiere que sólo va a ocurrir un incremento en el tamaño de 

la fisura cuando circule una determinada cantidad mínima de 

carga (Qmin). Si la repasivación total ocurre antes de que 

esta^carga haya pasado la flsuración se detiene. El tiempo 

en el cual tiene que pasar Qmin está relacionado con la s e ­

paración entre planos de deslizamiento en la aleación. 

Mientras mayor sea la velocidad de propagación de la fisura 

y menor la separación entre planos de deslizamiento, más 

corto será el intervalo de tiempo entre dos eventos de des­



lizamiento en el fondo de la fisura. Además, la fisuración 

no ocur ri rá si la velocidad de deformación por termofluen- 

cia é (creep strain-rate) disminuye a una valor tal que la 

repasivación sea pos i ble; esto significa el retorno de la 

corriente a valores similares a los que existían antes de 

la fisuración. El valor de velocidad de deformación por 

termofluenci a para el cual esto ocurre, ¿r , depende posibl^ 

mente de la composición del medio ambiente, siendo éste el 

factor metalúrgico que determina (intensidad de t e n ­

sión en el fondo de la fisura por debajo del cual no hay co 

rrosión bajo tensión) o cualquier otra forma de tensión um­

bral. Este modelo está representado esqu em át icament e en 

1 as fi guras 12 y 13.

Vermilyea (42) presentó un modelo de fisuración 

llamado modelo de ruptura de película que luego perfeccionó 

haciendo un análisis detallado de las tensiones y d e f o r m a ­

ciones en el fondo de la fisura mediante el uso de varios 

modelos de mecánica de fractura (43). La Fig. 14 muestra 

esq uemática me nt e los elementos involucrados en el mecanismo:

- A tiempo cero se rompe la película

- i,a corrosión ocurre en ’un tiempo t^, avanzando la 

fisura una distancia L

- Como resultado de la extracción de material por 

corrosión alrededor del fondo de la fisura inicial 

el material alrededor del nuevo fondo de la fisu-
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Fig. 10 Relación entre la velocidad promedio de propagación de fi­

suras y la cinética de oxidación en una superficie en defor 

mación para varios sistemas aleación dúctil - medio acuoso.

(Ref. 4)
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B

Fig. 11 Diagrama esquemático de la secuencia que ocurre en el fondo 

de una fisura que se propaga según el modelo de disolución 

anódica de Scully. (Ref. 41)

A: Punta de la fisura. Superficie cubierta por una pelícu^ 

la protectora. P es un plano de deslizamiento.

B: Se produce un escalón de deslizamiento y se crea super­

ficie nueva sin película protectora.

C: Se corroe la superficie nueva mientras se repasivan los 

bordes externos. El ataque no ocurre necesariamente a 

lo largo del plano.de deslizamiento.

D: Se produce la repasivación y el esquema se repite.
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Fig. 12: Gráfico esquemático del efecto de la repetición de transí^ 

torios de deformación en el fondo de la fisura que se pro 

paga, sobre los transitorios de corriente en condiciones 

de velocidad de extensión constante. La misma carga fluye 

en cada incremento induciendo así al siguiente. (Ref. 41)

tim e

Fig. 13: Gráfico esquemático que muestra que la fisura se detiene 

pues la velocidad de deformación en el fondo de la fisura 

ha disminuido hasta e antes de pasar a Qmi-n . Subsecuen­

temente tiene lugar un pequeño transitorio que agrega muy 

poca carga ya que ocurre cuando la solución en el fondo 

de la fisura ha cambiado y deja de ser corrosiva. (Ref. 41)
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ra experimenta un transitorio de deformación, c o ­

mo se observa en la Fig. 15.

- A tiempo t se ha alcanzado la deformación c r í t i ­

ca ec , necesaria para la ruptura de la nueva p e M  

cula formada.

- El ciclo se repite (Fig. 16). La velocidad de 

propagación de la fisura está dada por v = L / t c

Valores típicos para los parámetros pueden estar 

en los rangos

L = 10" 7 - 10'3 cm ; tL = 10" 3 - 1 s

er = 10"3 y t ,= 10-2 - 104 s
v

Este modelo puede ser caratulado como un modelo de tiempo 

constante en similitud con el modelo de carga constante de 

S c u l l y .

El criterio de tiempo constante de Vermilyea se 

basa entonces en el argumentó de que el tiempo periódico p£  

ra la ruptura del óxido estará determinado por el tiempo ne 

cesario para el cambio en la deformación de fractura del 

óxido ( e ). Mientras que en el criterio de carga constante 

de Scully la perioricidad de ruptura del óxido es el tiempo 

que necesita la punta de la fisura para avanzar una cierta 

distancia crítica relacionada con la separación entre dos 

planos de des lizamiento sucesivos.



Obviamente, estos dos criterios están estrechamein 

te relacionados pero la relación definitiva no está aún 

aclarada debido a la falta de conocimiento cuantitativo de 

la cinética de dislocaciones en el fondo de la fisura (44).

Beck (45) propuso un modelo de propagación de fi ­

suras por disolución anódica para titanio al cual llamó "cu^ 

chillo electroquimico" (electrochemical knife). Se basa en 

que debido a las altas densidades de corriente existentes 

en el fondo de la fisura se forman películas de sales m e t á ­

licas. Se han realizado cálculos que muestran que la forma 

ción y crecimiento de una película salina en la región de 

la punta de la fisura daría lugar a una caída rápida de la 

densidad de corriente alrededor de esta punta, lo cual la 

mantendría aguda (Fig. 17). . .

Re cientemente Newman (46) propuso un modelo de f_i_ 

suración transgranular inicialmente basado en la fisuración 

de latones en medios amoniacales. Anteriormente a este tra^ 

bajo se suponía que la fisuración transgranular de los lato 

nes se debía a una disolución selectiva de Zn (dealeado) y 

que estaba controlada por al'gún proceso de disolución conti_ 

nua ( 47,48). Esta interpretación se mantuvo a pesar de la apa 

riencia de clivaje que presentaban las superficies de frac-
A

tura al ser examinadas por microscopía electrónica de barri_

do. Trabajos recientes de Pugh y col. (49,50) mostraron
i .

que la fisuración transgranular, de latones en soluciones
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Fig. 14: Deformación y corrosión en el fondo de la fisura en función 

del tiempo transcurrido después de la ruptura de la película. 

La corrosión ocurre hasta un tiempo t|_ y la fisura avanza 

una distancia L. Al tiempo tc se alcanza la deformación crí 

tica para la ruptura de la nueva película. (Ref. 43)

Fig. 15: Relación del incremento de deformación Ae con las curvas de 

formación - distancia e n ;el fondo de la fisura. (Ref. 43)





-45-

Fig. 16: Variaciones de la deformación y la velocidad de de­

formación en el fondo de la fisura durante la propa 

gación de la misma. Repetición del ciclo mostrado 

en la Fig. 14. (Ref. 42)
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Fig. 17: El cuchillo electroquímico en la punta de la fisura. (Ref. 45)

Fig. 18: a) Geometría de la nucleación de fisuras que muestra la inter 

sección de los planos 111 .

b) La fisura cubierta por una película después de la nuclea­

ción a partir de una superficie plana.

c) Apariencia de la fisura después de varios eventos de micro 

clivaje. La punta de la fisura es aguda si se la observa 

en escala microscópica. (Ref. 46)





-49-

amoniacales' estaba acompañada por eventos acústicos discre­

tos que coincidían con movimientos repentinos del frente de 

propagación de la fisura. Según el modelo de Newman la fi­

suración frágil se nuclea en una capa delgada formada por 

la disolución selectiva del metal menos noble (dealeado) y 

la fisura se propaga dentro de la aleación no dealeada. En 

la Fig. 18 se puede obs ervar esquemáticamente el modelo meii 

c i o n a d o .

Estos modelos de disolución anódica presentados 

muestran la importancia de la velocidad de repasivación en 

cuanto a la susceptibilidad a la corrosión bajo tensión.

En al.gunos la velocidad de repasivación es la etapa limitar^ 

te y en otros no, pero en todos ellos lá velocidad de repa­

sivación determina, según su magnitud, la posibilidad de 

que una fisura se propague o no. La cantidad de trabajos 

publicados que invocan la velocidad de repasivación como 

criterio necesario y suficiente para la existencia de fisu- 

ración es abrumadora (4, 22, 27, 34, 35, 37, 45, 51-63).

Se puede resumir el rol de la repasivación, in v o­

cado por tantos’ autores, de la siguiente manera:
A

- Si la repasivación es muy rápida la fisuración se 

detendrá cualquiera sea el mecanismo actuante.

- Si la repasivación es muy lenta se producirá un 

ataque generalizado en toda Ta superficie, im pi ­

diendo la formación de fisuras agudas.



- S <51 o a una velocidad de repas i v.ación inte rm ed ia 

(no determinada) es posible mantener la p r o p a g a ­

ción de fisuras, sea o no la velocidad de r e pa s i­

vación la etapa limitante de la velocidad de p r o ­

pagación de las fisuras.

Se puede decir entonces que la fisuración es debi^ 

da a una velocidad de repasivación "inadecuada", ayudada * 

por las tensiones existentes en el material (aplicadas o rê  

si dual e s ).

En los mecanismos con caminos activos preexisten-. 

tes (fisuración intergranular) no se puede invocar de una 

manera clara la repasivación como criterio de s u s c e p t i b i l i ­

dad a la corrosión bajo tensión, pero se podría analizar e¿ 

ta relación tomando al material del borde de grano como una- 

aleación distinta y aplicando los mecanismos' de disolución 

a n ó d i c a (4) .

En cuanto a los mecanismos que iiicluyen la adsor-
>  :

ción de iones, principalmente la f ra g i 1 ización por h i d r ó g e ­

no, eJ panorama es un poco ntás claro con respecto a l a  repa^
i

sivacióri. Un examen de -.1 os pasos ‘<ietermi nantes 'de la velo­

cidad de fisuración para 1 os'model os de disolución anódica 

y f ragi 1 i zacifin ,’ptor hidrógeno indica que hay machos pasos, 

comunes entre ellos pues son finalmente mecanismos controla 

dos e l e c t r o q u í m i c a m e n t e '(4) ( Fi g -. i9). Por ejemplQy. para
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ima dada condición de p H , potencial y contenido de iones en
«r •,

el fondo-de la fisura, ambos mecanismos dependerán de las 

velocidades de repasivación y velocidades de ruptura de ó xi  

do, ya que estos factores afectarán a la carga pasada por 

unidad-de tiempo en. los modelos de disolución anódica y al 

cubrimiento de adátomos de hidrógeno y la subsiguiente.velo 

cjdad de permeación en el modelo de f r ag i1 ización por hidró

geno. -

Én los mecanismos para los cuales la velocidad de 

repasivación no es la etapa limitante esta velocidad tiene 

que ser "inadecuada" para que se propague la fisura, aunque 

la carga circulada puede no tener relación cuantitativa con 

la velocidad de propagación de las fisuras.

En este trabajo se estudian sistemas que p r e s e n ­

tan corrosión bajo tensión transgranular y en los cuales se 

supone que el mecanismo de fisuración es alguno de los invo 

lucrados en el grupo de disolución anódica (64, 65).

1 .1.3 Medidas de la vel_ocidad_de_repasi vación

Una manera de constatar la validez de los postula 

dos de la velocidad de repasivación consiste en la d e t e r m i ­

nación experimental de la misma en di sti n t o s‘*si stemas con 

comportamientos diferentes en corrosión bajo tensión. De 

este modo se pueden comparar los resultados y encontrar las



diferencias exi s téntes' en la veloci'dad de repas i vaci óji e n ­

tre sistemas.que sufren corrosión bajo tensión y sistemas 

no susceptibles -a este fenómeno.

Uña de l a s ‘formas más sencrl ia:s .de determ inar la 

velocidad" de repas i vaci Ó-n es a. travos-de; medi ci ones electro 

químicas „--en función del ‘ti e ^ p o d é v l  á ’córri ente que circu ­

la al aplicar un potencial controládo .a una probeta a la 
■ • r  . /  * ■*

* V >  ,
cua‘1 se. le* há-extraído * total ó parcial-miente, la película su- 

( i  * 

pérf i cik.í ;-preexi s t e n t e . La velo.ci.dad' de variación de la co

rri ente' con* el tiempo da una idéá dé- l a -velocidad de repas i_

vaci fin. si se considera que la corriente que circula es debi^

da excTusi vamente a la formación de .urra- nueva' peí í cul a (re-

p.a s i va cH ó n ) en los 1 uga res donde ésta-ha sido extraída. Eŝ

to es *vál i do. para s i stemas ..s.impl eV¿ pero se cTebe tener en

.cuenta que existen otras contr.ibüci on.e:s. a‘ 1 a corrieníe medi_
. • •• * * - * 

da para poder minimizarlas. • ]La fo rmaci'ó-n'dé* peí í culas su-

pirfixiales (i ) tiene "lugar $imul:'tá.neainente con disolu-

ción ’( i V  )\ évol ución de dxí-geno (iQ -j ..y oxidación de los 
cor * t , c.

■componen í'éV,del e 1 ?ctrpl i t o ; ( i^ ) .( 6 6 ).

• ^ = - i o x /  ÍX;

Si Se.-tr abVj av-a poténei al e‘$, áléjados- del potencial termo di - 

námico de. evo lucid o de" ox Ignito-con soluciones cuyos compo- 

nentes ño .s'e oxidayi dentrp^áel rángp .dé potencial estud ia do  

y en sistemas donde se saBe que hay formación de películas
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protèctoras se. puede suponer que"'

Si además se trabaja a potenciales sufici entemente anódicos 

con respecto al potencial -de corrosión de la aleación esta , 

corriente anòdica se transforma en la -corrie n t e •total m e d i ­

da experimental mente pires la contribución catódic^. e ^  d es­

preciable .

El probiema consciste ahora en elegir una tecnici 

adecuada para'el tipo de,medición que se desea realizar.

En la 1 iteratura'hay ufia gran variedad de técnicas (mecáni- 

cas, químicas) que se utilizan, par3. remover p e l í c u l a 5 • s u p ejf 

fi cíales y deja’r en contac-t'o .-al metal desnudo con la solu-' 

ci ón electrolíti c a :

Dentro de las', técn i ca's químicas ( el ectroqu ími*ca*:sj 

está la de reduc.i r la' peí í còl a. superf i ci al • de ,1 a p r i e t a  im 

poniéndole un pote'nci kX cató-di co .(1 impi eza catód-i.c.a ) y..'.l .lie­

go un escalón de p o t e o ci á V que-lleva Í'a.vprol5eta, -aV.-póten-“ 

cial anòdico en el cual^se r des .¿ir hacer el * estudip. ,d$ repas¿ 

vación. Esta técni ca <de sal tos : pot>,heios!táticos ;f-Ue uti } 

zada . para el estudio de 1 a ’.ci néti ca~!de fornidC.1.00 de pel..í-cu-̂  

las de Óxidos pás i vos ‘sobre pel í ciú as.dél-gadas '<le Fe-Cr .(67). 

El inconveniente que presenta esta ,técni?ca es que son- pocos 

los casos en los cuales es p os i b l e . reduci r la película super



ficial por limpieza catódica pues la reacción está muy d es ­

favorecida cinéticamente. De esta manera, no-hay- seguridad 

de partir de una superficie limpia (sin película s u p e r f i ­

cial).

Entre las técnicas mecánicas las de raspado son 

tal vez las más ampliamente utilizadas en la literatura. 

Consisten en raspar con una punta dura (diamante, zafiro) 

la superfi cie metálica eliminando así la película supe r fi ­

cial. El área raspada resulta fácilmente medible en el m i ­

croscopio óptico. El problema que presentan estas técnicas 

es la gran deformación de la superficie, lo cual no se espe

ra en el fondo de la fisura. Dentro de esta técnica hay nu¿
i

chas variantes en cuanto a la forma de raspado. Se ha uti_ 

lizado un sistema de resorte que mueve rápidamente una p u n ­

ta de diamante que raspa la superficie de la probeta para 

el estudio de la repasivación de aceros inoxidables austen_í 

ticos en medios de cloruros y sulfatos (6 8 , 69) y para a c e ­

ros 1 8C r-  ION i con y sin agregado de molibdeno en s o l u c i o ­

nes de M g C l 2 y con el agregado de inhibidores (70). El m é ­

todo de raspado manual con lápiz de punta de diamante se 

utilizó en acero inoxidable AISI 304 en soluciones d e á c i ­

dos sulfúrico y clorhídrico (71, 72) y en aleaciones Fe-Cr 

y Fe-Cr-Mo en ácido cl or hídrico (73, 74). Otra técnica de 

raspado es la de electrodo rotatorio utilizada en los s i ­

guientes sistemas: aceros inoxidables 304L en soluciones a 

distintos pH ( 75, 78); 1 atones alfa 70/30 en soluciones áci-
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das y neutras (-79) ; hierro en soluciones acuosas de pH 0-14 

(80,81); plata en soluciones alcalinas (82); aleaciones de 

aluminio-magnesio en soluciones de cloruros y sulfatos (83, 

84); titanio en soluciones de ácido clorhídrico (85); elec 

trodos de cadmio en soluciones acuosas (8 6 , 87); níquel y 

aleaciones níquel-cobre (8 8 , 89).

Otra técnica utilizada para romper la película de 

óxido es la de pulido con papel de carburo de silicio grado 

600 montado en un soporte giratorio que se apoya sobre la 

probeta. Esta técnica presenta los mismos inconvenientes 

que la anterior. Se aplicó en hierro en soluciones con cío

ruros y molibdatos (90).

Una técnica muy ambiciosa es la de " triboelipsome 

tría", basada en un pulido de la superficie igual al usado 

en la técnica anterior pero midiendo además el crecimiento 

de la película, es decir su espesor, por medio de la elipso 

metría. Esta técnica permite medir la corriente de forma­

ción de la película sin tener que suponer que la corriente 

de disolución es despreciable como en los otros casos. A 

pesa»- de ello se dejó de utilizar pues existe el inc o nv e­

niente de que las medidas Ópticas son hechas sobre un área 

muy grande (1 cm2 ) que incluye variaciones mi c ro e st r u c t u r a ­

les (bordes de grano, textura, etc.) por lo que las l ec tu ­

ras de espesor dan, en el mejor de los casos, un espesor 

promedio siempre y cuando no haya picaduras, ataque inter-



granular, etc. (91). La triboelipsometría fue desarrollada 

por Ambrose y Kruger y se realizaron medidas en acero dulce 

acero inoxidable AISI 304 y T Í 8A I- IM 0 -IV (58, 59, 92).

Buhl (93) utilizó la técnica de debastado 

(planning) a alta velocidad para una aleación de T i A 16 V 4 en 

soluciones acuosas de halogenuros de sodio. Esta técnica 

presenta el mismo inconveniente que las de raspado.

Beck (45, 94-96) desarrolló una técnica de fract]¿ 

ra rápida de probetas pero mediante este dispositivo no se 

pueden utilizar aleaciones o metales dúctiles sf-no polvo 

sinteriz ado de las mismas pues es más frágil. Los sistemas 

estudiados por esta técnica fueron: aleaciones de titanio 

en cloruro de potasio, titanio en ácido clorhídrico y clon¿ 

ro de potasio, aluminio en sulfato de sodio y.ci.rconio en 

ácido clorhídrico.

Por último, se analizará la técnica que consiste
i

en la tracción rápida de electrodos de alambre-, Al ser 

traccionado el alambre rompe su película superficial en zo ­

nas localizadas distribuidas en toda su superficie. Esta 

técnica tiene el inconveniente de n e c e s i t a r  un modelo teóri^ 

co para calcular el área descubierta durante la t r a c c i ó n ,

con el error que ello trae aparejado." Sin E m b a r g o ,  ha sido
. . i

escogida en este trabajo pues las condiciones metalúrgicas 

del electrodo activamente tensionado se aproximan más a las
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Fig. 22: Diagrama esquemático de la máquina de tracción por resorte

usada, para el estudio de la cinética de repasivación. (Ref. 98)





condiciones existentes en el fondo de la fisura.que en los 

métodos que involucran electrodos sin tensión ( 4 ) ( F i g . 2 0 ). 

Esta técnica fue desarrollada por Vermilyea (97) para«ei eŝ  

tudio de hierro en soluciones cáusticas utilizando una m á ­

quina que traccionaba un alambre mediante la caída libre de 

una pesa (Fig. 21). Este mismo aparato se usó para el estu 

dio de acero inoxidable AISI 304 sensitizado en soluciones 

de sulfato de sodio a alta temperatura (4, 44). En este 

trabajo se utilizó específicamente el método desarrollado 

por Staehle de tracción rápida de alambres mediante la libe^ 

ración de un resorte comprimido (Fig. 22) para el estudio 

de aleaciones en base hierro en soluciones acuosas (98).

La máquina de tracción utilizada se basa en el mismo princj_ 

pió que la de Staehle pero su diseño tiene diferencias s i g ­

nificativas (Ver Capítulo II).

En esta recopilación de trabajos la c a r ac t er ís t i­

ca común es la ruptura de la película para seguir la v a r i a ­

ción de la corriente con el tiempo. Para poder interpretar 

lo que sucede en la superficie una vez rota la película es 

necesario conocer las leyes corriente-tiempo que rigen la 

formación de películas a n ó d’icas. Con este fin se hace en 

la sección siguiente una breve reseña sobre lo que se c o n o ­

ce hasta la fecha sobre la formación de películas anódicas 

y fundamentalmente sobre las relaciones corriente-tiempo de 

sus mecanismos de formación. Del análisis de los re su lt a ­

dos a través de esta Óptica se tratará de llegar a c oncl u­

siones generales.
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.'•En è-sta's e cc i ón’ del - C a p U ù l o‘I-. se da. u-na reseña 

• « * ' •* '* 
sobre .los' f>ri"nci p'afes ' mecaafs'itos C4'é formación. de.pel Tculas 

anódi cas;. ; A deinàs\ d e _! a st £é c UT ajsr c orrv e n c i ó na 1 e s como Ó x i ­

dos y**sal es *sé' cariside••t«tiTibji én 1 as capas deàl eadas ( di sa.
•  •’  , - * .

1 uci Ón .pre-fereVcial d.elf:CÓmponeñté;. . menos noble) comQ p e l í ­

culas* aríóciíeas . > -Eli a b l é & y c f ' è ^  en contrar las leyes, corrí en 

te-ti'émpó que ri gen. • 1 á ̂ for-ìnac-ión de éstas películas anódi- 

cas q u é •servirán ¿ornó in s t r u m è n to para interpretar los r e ­

sultados ‘’experimental es /.de 'és-te trabajo :■ Como un anexo a 

esta Sécctón "se* ¿ i s cu t 0 la cinética de crecimiento de pica-

*
duras

Todas- las rey.es ‘corri ente-tiempo. ( i-t) que se ob-

• í  1 r 'y  ■■>*„■ *  * 

tienen con-rflucha fr’ecuejicia" al aplicar un potencial a un míe

:  • ' V  ' • . . .

tal des-nq<ío èri una spjuci^n electrolítica apareqen finalmeji
W  _V. *

■* ' : • * * 
te èn "una -1atb 1 a -que resunie ' todo l o- tratado ; en esta sección.

Las 1 eyes’ de <cjo^rlente deducidas de 1 os-mecani smos aquí ex. 

puestos so bre/formación de-pel ícul ás anódicas se basan en

' * v . . \ ' . .
la s u p o s i d ó n d e  que -la ínica reacción anòdica existente es

*« * •  ‘ 

la formación de 1 as-p-él ícu ia^ .

1.2 .1 .

La- nucíeación y el crecimiento de metales han s i ­

do descriptcrs’por varios autores (99, 100) y los mismos mod«;
■ w



l o s  han s i d o  a p l i c a d o s  a p e l í c u l a s  'de ó x id o  anódtcas  ‘(1 0 1 - 

106), aunque e x i s t e n  g . ra t ídes .d - i fé renc ia s  entre ,  é s i ó s ' s i ^ t e -  

mas-.. La e l  e c t r o c r íV t a ' J ' i  z*c4¿-n,;de- me* a l  es/es-tS c o n t r o l a d a  

compì etamente*' por ’ l a  d i f u s i ó n  d e p o n e s  metà M eos. a 1 à sup.er
#■ - y ’* " C  * **%.*;* * 9 -,

f i c i e  y 1 a p o s t e r i o r- r e a c c ió n * d ’é' .-¿Káífvsf-eren'-c’i ^ ' è ^ l i a ^ l n t e r -
• ** '* a * . " ‘ * '• * ’* * * « • » 

f a s e .  La fo rmac ión  de pel i  cu i á$^dej jóx i  do * ánó.di cas * po r pasj^.

v a c ió n  o -por ' d e p o s i c i ó n  desrde'-:éT-'*;é^¿t^l i to r e  q u ie r e n  )>
♦ • ‘ ' • •• ' ■ ' -  •** 

t r a n s f e r e n c i a  de iones  metá l i-c*os' y oxj i i  d ri.l.os *y enga lgónos
• • '•  ♦ . • v . v  i * . ' •  *  * ' » .

casos de e l e c t r o n e s  y depende de jtfs* pr 'opiedades dei- e s tado  

s ó l i d o  de l a  p e l í c u l a  de Óxido ( fcónduVtyvi dadés \ i ‘6n i cas .y *

electrónicas, distribución de pbtéricíál) . : A menudo Tá íor-
- . • • 'V?'- ,v.V'- v ••

mación de óxido.s comienza con la quimi sórCiÓTt de iones-oxhi
•. f. • . « 

drilo (104, 105, 107, 108) produci é.ndóse ,1 uego' 1a tran^fe-

* * * ‘ - ■* /''-I'
rencia <le iones metáíi eos des"de Ta ‘soluclón ^'c.apas, deposita

das) o reacciones dé i ntercambio-con los i o n é s‘mgtáli eos en.
* * . ...

la superficie -(películas pasivas) y se* forman la suprimieras

moléculas de óxido. Las rea.ccionés .x|.ue s;i güen á'; es.íias* p r i -

meras etapas formarán mono cap as/mül,ti¿apas homogéneas o i*s..

las * gruesas de Óxi do '( hi dróxi db , sal, e t c . [ ^ p e n d i e n d o  de

la relación entre el crecimiento 1 atera 1 '-y -el crecimiento
,  * .  • •

normal a la superficie (6 6 ):

Para todos los sistemas de-Óx;i dos * exi ste una' in-
• *  * « • »

fluencia de la caída de potencial- dentro del (mismo,. En ge-
* . • * * * 

neral, esta caída de potencial o camp/d'el éctri co creado s e ­

rá mayor en la interfase metal/so 1u c i ó n , y la formación de 

Óxido será más rápida siempre en la superficie metálica 1 im



pia. Mientras mayor sea el sobrepotencial más , homogénea sê  

rá la película.. Por otro lado, la formación de islas (cen-
* ;

tros*) estará favorecida por un trabajo de nucleación e l e v a ­

do, es 'decir, "por una gran energía superficial del Oxido.

Por lo tanto, los efectos de nucíeacifin „pueden ser d e t e c t a ­

dos sólo si las películas de óxido son depositadas con un 

sobrepotencial muy bajo pero con un gran sobrepotencial de

formación de núcleos. Además, el óxido' debe ser conductor» t

para favorecer el crecimiento normal a la superficie. Con
*

todos los demás sistemas la influencia del potencial en la 

superficie libre de óxido es tan marcada que la nucleación 

no puede ser observada; esto significa que es imposible 

distinguir el crecimiento lateral de los núcleos de la for­

mación de nuevos núcleos en la superficie. De esta manera

se completa la monocapa en períodos muy cortos de tiempo y
* i  •

se forman películas de óxido homogéneas. En las secciones
* •, *

siguientes se describirá el comportamiento de algunos siste
■i ~~

mas en los cuales no se observa el fenómeno de nucleación y 

crecimiento de núcleos.

Los diferentes mecanismos.de crecimiento de ó x i ­

dos se correlacionan con la caída de potencial en la inter- 

fase (Fig. 23). Existen cuatro casos típicos para la caída 

de potencial en el óxido: óxidos conductores (Fig. 23a), 

óxidos aislantes (Fig. 23b), óxidos semiconductores (Fig. 

23d) y películas sandwich con una capa exterior conductora 

iónica ( Fig*. 23c). El caso de formación de centros, donde
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Fig. 23: Representación esquemática del potencial eléctrico^ en la 

terfase metal/óxido/electrol ito para dos valores de espesor 

de película dj y.d2 = 2dr  (a) Oxido conductor (Au/NiOOH), 

(b) Óxido aislante (Hf/Hf02), (c) película interna semicon­

ductora y película externa conductora iónica (FeOOH), y 

(d) peíícula*semiconductora (Fe/Fe203» Ti/TÍO2)- (Ref. 66)
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se puede observar el fenómeno de nucleación y crecimiento, 

corresponde a óxidos conductores (Fig. 23a). Los Óxidos 

aislantes dan lugar a películas homógeneas (Fig. 23b) al 

igual que los Óxidos sandwich en general (Fig. 23d) . En el 

caso de los óxidos semiconductores el tipo de crecimiento 

favorecido dependerá de las características del s e m i c o n d u c ­

tor (Fig. 2 3 c ) .

Según Vermilyea (109) si los iones del metal no 

pueden pasar a la solución el crecimiento puede ocurrir en 

los bordes de cada núcleo por iones que migran desde el m e ­

tal hacia la película en crecimiento; también la s u p e r f i ­

cie externa puede crecer por transporte electrolítico a tra^ 

vés de la película. Este último proceso generalmente es 

lento en sólidos a temperatura ambiente, haciéndose aún más 

lento al aumentar el espesor. Por lo tanto, cuando los io­

nes metálicos no pueden pasar a la solución los núcleos cre^ 

cerán como plateletas de una o dos moléculas de espesor.

Si los iones metálicos pueden pasar a la solución se pueden 

esperar dos tipos de comportamiento. Si el electrodo está 

limpio y es un buen catalizador los núcleos crecerán l a t e ­

ralmente con una monocapa de espesor a un potencial menor en el 

cual la segunda monocapa es estable. El comportamiento más 

común es el crecimiento de los núcleos hasta espesores con­

siderables a causa del transporte rápido a través de la so ­

lución. Hay muchas razones por las cuales los núcleos pue­

den crecer en espesor antes de cubrir toda la superficie:
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Si la nucleación es el resultado de la contaminación del 

electrodo la superficie limpia recién formada será un sitio 

más favorable para la deposición que los bordes del núcleo 

en contacto con la superficie metálica sucia. En este caso 

los bordes del núcleo no crecerán hasta que éste llegue a 

un tamaño crítico. Lo mismo sucede si el metal no es un 

buen catalizador para la nucleación. Cuando un núcleo ha 

crecido hasta tener el misma tamaño en las tres dimensiones, 

se espera que se esparza sobre la superficie como una plat£ 

leta. Los resultados experimentales indican que las pelíciu 

las que crecen directamente sobre un metal lo hacen en for­

ma de plateletas, mientras que las películas que se forman 

por transformación de otras crecen en tres dimensiones ( 1 0 1 ). 

A mayores sobrepotencial es el espesor de la película en ere; 

cimiento es menor, presumibl emente a causa de la compe ten - 

cia de más núcleos para los iones metálicos.

Se considerarán en esta sección la nucleación y cr <2 

cimiento de películas conductoras (Fig. 23a) en base a los 

modelos clásicos de Fleischmann y Thirsk (100) para d e p o s i ­

ción metálica y el ectrocristalización y a la bibliografía 

disponible sobre trabajos experimentales. Se analizarán 

los transitorios de corriente-tiempo de estos modelos y la 

información que de ellos se puede extraer.

Para el caso más sencillo del flujo de corriente 

en un centro de superficie S que crece sólo en una d i r e c ­
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ción (Fig. 24) (crecimiento en forma de aguja en dirección 

normal a la superficie) se tiene la siguiente ecuación para 

el crecimiento de los centros:

donde k es la constante de velocidad de la reacción a poten 

cial constante y los demás símbolos tienen el significado

u s u a l .

Para el crecimiento en dos dimensiones (crecimien 

to lateral, cilindros o discos) (Fig. 24) se tiene que:

i = 2zFirMhk2 t/P

donde M y p son el peso molecular y la densidad del metal o 

de las especies que constituyen el núcleo en crecimiento y 

h es la altura del cilindro.

Cuando el crecimiento es tridimensional (Fig. 24) 

(crecimiento isotrópico, hemiesfera) la ecuación c o r r e s p o n ­

diente' es:

i = 2z F* M2 k 3t 2 /P2

Estos cálculos se basan en la consideración de 

que las dimensiones lineales (r) de un centro incrementan



en función del tiempo de la siguiente manera:

dr = (Mk/p) dt 

r = Mkt/p

Teniendo en cuenta además la geometría de'la superficie de. 

los núcleos se llega a las ecuaciones para la' corriente e* ' 

función del tiempo. Si lageometría de los centros- en c r e c i - 

miento es más complicada, por ejemplo a consecuencia de di- 

ferentes constantes de velocidad para cada dirección crista, 

lográfica, se tendrán que tomar los distintos valores de r 

para el cálculo. Si la constante de velocidad k no fuera ■■ 

independiente del tiempo el crecimiento de los~centros no- 

sería uniforme y el cálculo de r se transformaría^ e n :

r = (M/r ) /° k(t) dt

donde u es la edad del centro. Este comportamiento es muy 

poco frecuente y se ha observado solamente en alguna re a c ­

ción en fase sólida.

Si consideramos los estadios iniciales de la f o r ­

mación de una nueva fase podemos suponer que los centros 

crecen independientemente uno de otro sin superposiciones.

De esta forma, es lícito combinar las leyes de crecimiento 

con las leyes de nucleación apropiadas para obtener como re 

sultado la variación total de la corriente con el tiempo.
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metal oxide

o) semisphere

b) cylinder

c) disc

metal oxide

d) oxide film 
breaking

y
e) homogeneous 

film /

f) inhomogeneous 
film /

Fig. 24: Diagrama esquemático de varios Óxidos. Las flechas indican 

la dirección de crecimiento del óxido. (Ref. 66)





Si se escribe la ley de crecimiento como

i = f (u)

y la' ley de nucleación como

N = f* (t)

la corriente total eatará dada por

i = /*f(u) ( d f / d t ) t = (t_u) du (4)

Usualmente se encuentra que los núcleos discretos
i

se forman en sitios preferenciales y si hay una p r o b ab i li ­

dad uniforme en el tiempo de convertir sitios preferencia- 

les en núcleos la ley de nucleación es de primer orden
j

B = N q |1 - exp (- A t ) | (5)

I

donde N es eT*número total de sitios y A la constante de
o

velocidad de nucleación. En la etapa inicial del crecimien 

to y nucleación esta ecuación da dos casos límites de e sp e ­

cial i nterés :
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Si A es grande todos los sitios se transforman en 

núcleos instantáneamente y

N = N (6 )
o

i i . Si A es pequeña

N = A N q t (7)

Para obtener la corriente total de nucleación y crecimiento 

en f une i ón del tiempo hay que reemplazar en la ecuación que 

da la corriente total (ec. 5) las correspondientes leyes de 

crecimiento (ecs. 1, 2 y 3), junto con las leyes de n u c l e a ­

ción (e c s . 6 y 7). Se obtienen los siguientes transitorios

i - 1 :

Crecimiento unidimensional - nucleación instantánea

- Crecimiento unidimensional - nucelación progresiva

z F N0 k S (8 a)

z F- A N S k t (8 b)

Crecimiento bidimensionaí - nucleación instantánea

2 z F u  M h N0 k2 t/p (9a)

Crecimiento bidimensional - nucleación progresiva

z F * M h A N Q k2 t 2/p (9b)
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i = 2 z F ir M 2 NQ k 3 t 2 /p 2 (10a)

Crecimiento tridimensional - nucleación progresiva

i = 2 z F tt M 2  A NQ k 3  t 3 /  p  2 (10b)

Se puede observar en estos resultados que el conocimiento 

del comportamiento de la corriente con respecto al tiejnpo 

(exponente.de t) es insuficiente para determinar el tipo de 

creci miento en un determi nado sistema. Sólo es posible ha ­

cerlo en el caso de crecimiento unidimensional con n u c l e a ­

ción instantánea (ec. 8 a) y en el crecimiento t ri d im e n s i o ­

nal con nucleación progresiva (ec. 1 0 b ) % Un método e m p l e a ­

do corrientemente para identificar el modelo de crecimiento 

es formar los núcleos a potenciales elevados y crecerlos a 

potenciales menores. Si la ley de corriente cambia disminu^ 

yendo en una unidad el ex ponente de t se trata de una n u ­

cleación progresiva ya que se logró la formación de todos 

los núcleos al elevar el potencial (104, 105).

Un estudio de la cinética de electrodeposición de 

NiOOH s*obre platino en soluciones de acetato (105) indica 

la formación de una película muy delgada por crecimiento 

tridimensional de centros con nucleación progresiva, s i ­

guiendo una ley cúbica como puede apreciarse en la figura 

25. Estos resultados son discutidos por Schultze y col. 

(6 6 ), quienes indicaron que la corriente medida en esas e x ­

Crecimiento tridimensional - nucleación instantánea
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periencias incluye la corriente de oxígeno lo que impide ex_ 

traer un modelo de crecimiento de las curvas i-t. Schultze 

y col. realizaron además medidas de capacidad que indican 

como más probable el modelo b i d i m e n s i o n a l , pero las p r o p i e ­

dades electrónicas del NiOOH permitirían el crecimiento de 

hemiesferas que podrían ser deformadas a lentes achatadas 

al aumentar el potencial dentro del óxido. Concluyen d i ­

ciendo que se necesitaría una investigación más profunda 

para llegar a una conclusión final.

La el ect ro depo s i c i ón de PbC^ en soluciones de acie 

tato en electrodos de platino (104) indicó el crecimiento 

tridimensional con nucleación progresiva después de un pe ­

ríodo de inducción llamado tQ donde la corriente aumenta 

con una potencia de t mayor que 3 (Fig. 26).

Una vez transcurrida la etapa inicial de n u c l e a ­

ción y crecimiento las ecuaciones de corriente total en fun^ 

ción del tiempo (ecs. 8 a a 10b) pierden validez por dos r a ­

zones: primero, en el caso de nucleación progresiva habrá 

un cambio en la ley de nucleación desde la aproximación li­

neal ■(ec. 7 ) hacia la ecuaci'ón general de primer orden (ec. 

5 ); segundo, en todos los casos los centros no pueden cre­

cer libremente en todas las direcciones puesto que chocan 

unos con otros. En el caso de oxidación o reducción de un 

sólido o en la formación de sales el tamaño de los centros 

estará limitado en todas las direcciones y la corriente pa->
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Fig. 25a: Curvas corriente-tiempo para Pt en solución de pH 7,3.

a = 1,10 V; b = 1,07 V; c=l,00 V; d = 0,95 V; e = 0,940 V

a

( s e c ) 3

o
Fig. 25b: Curvas corriente-(tiempo) para Pt en solución de pH 4,8 

a = 1,400 V; b = 1.390 V; c= 1,380 V; d= 1,370 V; e = 1,340 V 

(Ref. 105)
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Fig. 26a: Curvas corrí ente-tiempo en función del sobrepotencial. So­

lución: Pb^0Ac)2 1M, AcOH 1M.

Fig. 26b: Curva i -(t-tQ )3 . Solución: Pb(0Ac)2 0.01M, NaOAc 1M,

AcOH 1M; sobrepotencial: 0,250 V; tiempo de inducción 

t0 = 17 segundos. (Ref. 104)
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sará por un máximo y luego se aproximará as in tó ticamente a 

cero (101-103, 106). Para poder calcular los transitorios 

co rriente/tiempo en esta región es necesario estimar el gra 

do de superposición de centros de crecimiento para cada m o ­

delo adoptado.

Crecimiento bidimensionaí (sólo lateral) con nucleación 

progresiva:

• i = (z F ir h M A k2 t 2/p) exp (- * M 2 A k 2 t 3 /3p¿ ) (llá)

El término entre paréntesis es el factor de corrección debj^ 

do a la superposición de centros de crecimiento a medida 

que transcurre el tiempo.

Crecimiento bidimensionaí con nucleación instantánea

i = (2 z F tt h Nq M k 2t/p) exp ( - tt NQ M 2 k2 t 2 / P 2 ) (11b)

Crecimiento tridimensional con nucleación progresiva; ca^ 

so especial de crecimiento esférico sobre otra película, 

con una nucleación en un volumen considerable de la m i s ­

ma;

i = (4 z F ir M 2Nq v k3 /A 2 p2 ) . |A2t 2 - 2A t +

+ 2 - 2  exp(-A t ) | . exp í (-4 NQ M 3 k3 / 3 A 3 3 )

| A 31 3 - 3A 2 t2 + 6A t -6 + 6 exp ( - A t ) |} (12)

donde v es el espesor de la otra película previamente forma^ 

d a .
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En experiencias realizadas sobre la formación de 

sulfato de plomo y la posterior oxidación a ePbí^ ( 1 0 1 ) se 

encontró que tanto la formación de sulfato de plomo (Fig.

27) como la oxidación a Pb0 2 (Fig. 28) siguen una ley c ú b i ­

ca de crecimiento tridimensional con nucleación progresiva 

en la etapa inicial, alcanzando un máximo de corriente debi_ 

do a la superposición de centros. La zona posterior al máxi_ 

mo es diferente para cada sistema y depende del potencial.

La ecuación 12 fue derivada para el caso de la formación de 

Pb0 2 a partir de cristales grandes de sulfato de plomo.

Briggs y col. (106) estudiaron la oxidación e l e c ­

troquímica de a - Ni (O H ) £ a "Y - NiOOH encontrando curvas i-t 

como las que se observan en la Fig. 29. Adjudicaron la for

ma de estos transitorios a un proceso inicial de difusión a

n
través de la película con su correspondiente ley h i p e r b ó l i ­

ca (i = A t " ^ ^ )  y luego al crecimiento bidimensional con 

nucleación progresiva de centros de NiOOH que produce el aju 

mentó de corriente que conduce al máximo de i observado.

Otro ejemplo similar a los anteriores es la forma^ 

ción de AgO a partir de A g 20'en soluciones alcalinas (103). 

Se obtuvieron curvas i-t de la misma forma general que en 

los ejemplos anteriores (Fig. 30). La formación de AgO in­

volucra el crecimiento tridimensional de centros con nuclea^ 

ción progresiva. Al igual que en el caso del crecimiento 

de 6 - Pb0 2 en cristales de sulfato de plomo se presentan va
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4 12 2 0 28^36 2 0  6 0 iOO 140 O 2 0 4 0  
Time ¡a min ** *,c

Fig. 27: Relaciones corriente-tiempo durante la sulfatación del Pb a 25 C 

en H2S04 2N. Potenciales en base al electrodo PbS04/Pb02/2NH2S0 

a) -1,91)2 V, b) -1,884 V, c) -1,864 V (Ref. 101)

Fig. 2-8: Relaciones corriente-tiémpo durante la oxidación a 25°C de depó^

sitos de sulfato formados a 25°C en H2S04 2N. Potenciales en

base al electrodo PbS0./Pb02/2NH2S04 .

a) Sulfato formado a -1,884 V, oxidado a 0,200 V

b) -1,884 V, II 0,303 V

c) -1,884 V II 0,408 V

d) -1,902 V II 0,348 V

e) -1,864 V - II 0,253 V

f) -1,884 V H 0,368 V en H2S040,02N

y Na2S04 0,99M. (Ref. 101)
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Fig. 29: Transitorios de corriente anódica para la oxidación dea-Ni íO H^  

en KOH. 1,6 y mol Ni(OH)2 cnf2 .

o 0,450 V; t 0,445 V; A 0,440 V; 4 0,430 V (Ref. 106)

Fig. 30: Curvas corriente-tiempo para la oxidación de Ag20 a AgO en

soluciones de KOH. a) 405 mV, KOH 0,1N; b) 500 mV, KOH 0,1N; 

c) 350 mV, KOH 1N; d) 450 mV, KOH 1N; e) 365 mV, KOH 5N; 

f) 460 mV, KOH 5N. (Ref. 103)
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rias posibilidades para la velocidad de la reacción:

a. Si el núcleo de AgO ( 3 - P b 0 2 ) se forma y crece en 

cada centro discreto de A g 2 0 (PbS0 4 ) se tienen las 

siguientes posibilidades:

- centros hemisféricos, tiempos cortos

i = (2 z F * M 2NQ k3/ A 2 P 2 ) |A2t 2 - 2At + 2 - 2exp(-At) |

lo que para tiempos muy cortos (sin superposición 

de centros) se reduce a la ley cúbica (ec. 10b). 

Si en lugar de centros hemisféricos se tienen ce£ 

tros esféricos hay que multipli car por dos las 

ecuaciones anteriores.

- centros esféricos, tiempos largos

i = (4 z F M 2N0 k3 /A2P 2 )|A2t 2 S x - 2 A t max ♦

♦ 2 - 2  ex p( -A tm J x )|. exp ,-A( t - tmSx ) ,

b. Si los núcleos de AgO se distribuyen sobre un v o ­

lumen considerable de toda la capa de A g 20 y el 

crecimiento es esférico se obtiene la ecu ación 12 

que se había dado como ejemplo genérico.

Hay que agregar a todo lo dicho que en las t r an s­

formaciones s Ó 1 i d o - s ó 1 i do se observan otros comportamientos 

que podrían ser esperados en los procesos de electrocrista-



lización. Estos comportamientos diferentes se refieren

p r i n c i p a l m e n t e  a la e x i s t e n c i a  de otras leyes de n u c l e a c i ó n

2 ^
d i s t i n t a s  a las ya vistas que p r e s e n t a n  por e j e m p l o  t o t 

los cuales han sido j u s t i f i c a d o s  por r e a c c i o n e s  s u c e s i v a s  o 

por la acción de i n t e r m e d i a r i o s  para formar el núcleo (100) 

Existe una v a riedad de m o d i f i c a c i o n e s  d e p e n d i e n d o  de cada 

caso p a r t i c u l a r  que deben ser i n t r o d u c i d a s  en la e cuación 

(4) para o b t e n e r  la c o r r i e n t e  total en función del tiempo.

Todas estas leyes de crecimiento de películas s u ­

perficiales, formadas con nucleación y crecimiento de c e n ­

tros a velocidades medibles experimentalrnente, han sido d e ­

ducidas bajo la suposición de que el crecimiento de estos 

centros controla la velocidad, es decir, que la corriente 

está determinada por la expansión de la interfase de una 

nueva fase„ Si la disolución metálica controla la v e l oc i­

dad la corriente disminuye exponenci a 1mente con el tiempo a 

potencial constante |i a exp(-At)| . Finalmente, si la v e ­

locidad está dominada por la resistencia al flujo de la c o ­

rriente en cualquier parte del circuito externo ( r e s i s te n ­

cia de la solución por ejemplo) la corriente es constante 

hasta >que la película es esencialmente continua; su r e s i s ­

tencia empieza entonces a controlar el flujo de corriente y 

comienzan a regir leyes correspondientes al tipo de p e l í c u ­

la que se forma (109). Este comportamiento se observa cuan 

do la reacción de electrodo es muy rápida, cuando la r e s i s ­

tencia externa es a’l^ta, o cuando se aplica un sobrepoten-



c i a l  muy e l e v a d o .

[ 2.2 P e í í c u l as-discontinuas_£inhomogéneas)

Mecanismo de disolución precipitación ( películas 

porosas ) :

Existen dos clases muy diferenciadas de películas 

anódicas según su estructura, morfología y propiedades. La 

primera clase la constituyen las películas continuas que ci¿ 

bren la superficie del metal completamente (Sección 1.2.3). 

Muchas películas continuas son formadas en sistemas donde 

el catión no entra en la solución como ion, ya sea porque 

no existe un ion estable o porque la velocidad de formación 

.del mismo es muy baja (109). Es característico de estas pê  

lículas el tener una resistencia que aumenta con el espesor 

de las mismas, pudiendo ésta llegar a valores tan elevados 

(millones de ohms) que se necesitan cientos de volts para 

continuar la reacción. Estas películas crecen con un es pe ­

sor uniforme en toda la superficie del electrodo, c o m e n z a n ­

do con espesores de sólo una o dos moléculas. En general, 

el espesor de u#na película continua no es superior al micrón 

y su estructura es amorfa. Las transformaciones de pelí c u­

las continuas a discontinuas son frecuentes (1 0 2 ).

La segunda clase de películas anódicas son las 

discontinuas, es decir, las que no cubren la superficie com 

pletamente sino que presentan poros de distintos tamaños.
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Estas películas porosas se forman en sistemas que permiten 

que el catión entre en solución como ion. Ejemplos de p e H  

culas no continuas son las de haluros formados en Cu, Ag,

Pb y Hg; los sulfatos formados en Pb, Fe y Ni ; y las p e H  

culas de óxido o hidróxido formadas en Cd, Zn y Mg. Los 

electrodos cubiertos con estas películas tienen r es is te n­

cias muy bajas (del orden del ohm) para el pasaje de co­

rriente durante el crecimiento; por lo tanto, se forman a 

potenciales cercanos al potencial de equilibrio de la reac­

ción. Si la película discontinua cubre la mayor parte de 

la superficie su espesor tiene que ser mayor que 100 Á, ll£ 

gando a espesores de 0,1 cm. Su estructura es siempre cri.s 

talina y puede crecer como cristales grandes con caras cris^ 

talográficas bien desarrolladas o como masas irregulares de 

cristales muy pequeños. Las películas discontinuas crecen 

por difusión de los iones a través de la solución e l e c t r o H  

tica dentro de los poros.

Evans (110) tabuló un número de casos en los cua­

les crece espontáneamente una película de óxido porosa adhe; 

rente y gruesa a potencial libre sobre superficies metáli-
»

cas s'timergidas en electrolitos apropiados (Tabla 1). Estas 

películas gruesas no pueden formarse por difusión sólida a 

través de la película pues necesitaríamos potenciales muy 

elevados que no son alcanzados normalmente en oxidación an^ó 

dica. Estas películas crecen por un mecanismo que i n v o l u ­

cra la disolución del metal o la aleación y la posterior
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precipitación de la película protectora desde la solución.

De la tabla informada por Evans (110) se distinguen para es_ 

te mecanismo por lo menos tres leyes de crecimiento y se su 

g-¡ ere que estas leyes pueden derivarse de un mismo modelo 

sencillo y que cada ley depende de cual sea el paso limitar^ 

te de la velocidad.

El crecimiento de películas porosas se produce só 

lo cuando se sobrepasa la constante del producto de s o l u b i ­

lidad (K p s ) de la especie que forma la película. Los iones 

metálicos necesarios para formarla pueden provenir de la d\ 

solución directa del metal o de la disolución de otra p e l í ­

cula ya existente sobre el metal. El problema físico se 

restringe a una difusión en fase líquida (de los iones metá^ 

licos) existente en los poros de la película. Una c o n d i ­

ción esencial para el crecimiento continuo de la película 

es que exista en todo momento una cantidad suficiente de po 

ros que conecten la superficie del metal con la solución. 

Esto implica que la composición del electrolito dentro de 

los poros debe favorecer la disolución del metal y no su p£ 

s i vaci Ó n .

Siempre y cuando las concentraciones de los otros 

reactantes y productos se mantengan constantes, la c o n c e n ­

tración de los iones metálicos en la interfase permanece 

constante (cQ ). La velocidad de formación de precipitados,

o sea, la velocidad de crecimiento de la película (dx/dt),
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está determinada por el flujo de difusión de los iones metá^ 

licos que salen de los poros (j)

(dx/dt) = R j (I3 )

j depende del área de metal no cubierta y por la primera 

ley de Fick depende del gradiente de concentración de los 

iones metálicos dentro de los poros. La concentración (c) 

dentro de los poros siempre es mayor que cQ . Una vez esta­

blecida la película porosa se puede considerar como una mem 

brana a través de la cual se ha generado una diferencia de 

potencial difusional (AE), de tal manera que

AE = (RT/zF) ln (c/cQ ) (14)

Existen tres casos limites:

a. Flujo limitante

Si el flujo j es constante (dx/dt) es constante y 

esto implica que tanto x como c son directamente p r o p o r c i o ­

nales al tiempo y AE “log t

b. Concentración limitante

Cuando la concentración c es constante implica 

que a e  es constante (ec. 14). En cada momento j es inversa^
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mente proporcional a x (primera ley de Fick) y el espesor 

de la película sigue una ley parabólica

c. Cuando la velocidad de reacción no está limitada 

ni por j ni por c se puede mostrar que c, j, (dx/dt) y x au 

mentan exponencial mente con t y AE aumenta linealmente con 

t (111). Para ello es necesario que los sitios catódicos y 

anódicos estén separados, ocurriendo la reacción catódica 

en la interfase película/solución. Para que esto ocurra la 

película porosa tiene que ser conductora.

Estos tres modelos son válidos siempre y cuando 

la sección de los poros se mantenga constante durante el 

crecimiento de la película. Si la sección de los poros di.s 

minuye a medida que la película crece

i “ exp (-At) • 

y la película se co nvierte en una película homogénea.

Se concluye de lo expuesto que en experiencias a 

potencial controlado y en presencia de una película porosa, 

que mantenga constante la sección de los poros, el c re c i­

miento seguirá una ley parabólica.
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La exposición de la mayoría de los metales a o x i ­

geno gaseoso produce la formación de óxidos y éstos frecuen 

temente constituyen capas protectoras que separan el metal 

del oxígeno gaseoso inhibiendo por lo tanto la formación 

posterior de óxido. Si esta película de óxido inicialmente 

formada que cubre la superficie metálica está libre de fisu^ 

ras y de poros macroscópicos, para que pueda oc urrir cual­

quier reacción química con el metal será necesaria la d i f u ­

sión de metal u oxígeno a través de la película de óxido.

La velocidad de reacción química en esos casos dependerá 

del tiempo. En las pri meras etapas será alta, dismi nuyendo 

si gn if ic ativam en te  a medida que la película crece ya que 

las partículas tardan más en atravesar completamente las pe 

1 ículas más g r u e s a s .

Se consideran aquí todas las reacciones entre un 

metal y un gas (solución) que producen un compuesto en for­

ma de una película delgada que actúa como una barrera die­

léctrica o semiconductora que separa el metal del gas (o so 

luciórt'). Los óxidos representan sólo una categoría de c a ­

pas protectoras en metales. Además, los procesos físicos 

por los cuales la reacción química puede continuar, a pesar 

del obstáculo presentado por la capa protectora, son los 

mismos independientemente de si esta capa es de Óxido, s u l ­

furo, haluro o cualquier otro compuesto similar. Por lo

1 . 2 . 3  P e l í c u l a s  c o n t i n u a s
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tanto, el término "óxido" usado aquí se extiende a c u a l ­

quier capa protectora y el término "oxígeno" a cualquier 

gas o solución atacante.

El crecimiento de una película de óxido dieléctri_ 

ca (o semiconductora) sobre un sustrato metálico se inicia 

cuando el reactivo en fase gaseosa o en solución interaccio 

na con el metal de tal manera que puedan ocurrir la a d s o r ­

ción y la reacción química. Estos procesos están indicados 

como etapas 1, 2 y 3 en la Fig. 31 (112). Hay una gran va­

riedad de técnicas experimentales disponibles para el est u­

dio de superficies limpias y para la identificación de la 

estructura y el estado de oxidación de las películas s u p e r ­

ficiales. La resolución de muchas de estas técnicas es tan 

alta que permiten el estudio de monocapas parciales y aún 

de átomos individuales, lo cual permitió penetrar en la na 

turaleza de los mecanismos que figuran como etapa cuatro en 

la figura 31.

La continuación de la formación del óxido y el 

crecimiento de la película (etapa 5) dependen del t r a n s p o r ­

te de.%masa a través de la película inicial. Algunos de los 

mecanismos clásicos de transporte de masa son: difusión de 

defectos con carga o sin carga (vacancias, intersticiales), 

difusión superficial en la película .y en imperfécciones de 

la misma (fisuras, poros, etc.) y difusión interfacial a 

través de los bordes de grano, de fallas de apilamiento en



la película y de pasos de dislocaciones en la película. 

Ademas, puede haber emisión térmica de partículas dentro de 

la pelí cu la y efecto túnel mecano-cuántico. Determinar 

cual de estos mecanismos es el operativo depende del metal 

y la solución en cuestión, del espesor y la naturaleza de 

la película y de la presión y temperatura del sistema. P u £  

den ocur ri r  transiciones de un mecanismo a otro a medida 

que aumenta el espesor de la película protectora.

Desde el punto de vista termodinámico el d e s p r e n ­

dimiento de energía libre debido a la reacción química p u e ­

de ser considerado como la fuerza impulsora para el tran s­

porte de masa a través de la película. Desde el punto de 

vista físico el de sprendimiento de energía libre asegura 

una reacción química rápida en la interfase de la película 

de óxido. La reacción química utiliza las especies y éstas 

disminuyen en la interfase de reacción, lo que genera un 

gradiente de con ce nt ra ción a través de la película. El gr¡a 

diente de co nc entración produce la difusión de las especies 

hacia la interfase y de este modo se produce nuevamente la 

reacción química, continuando el crecimiento del óxido. Si 

las especies están cargadas el gradiente de concentración 

corresponde a una distribución no un i forme de cargas y se 

genera un campo eléctrico a través de la película. La c a r ­

ga superficial debida a las especies adsorbidas en las i n - 

terfases puede contribuir al campo eléctrico y éste f a v o r e ­

ce o retarda la difusión dependiendo de la dirección del
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31: Diagrama esquemático que ilustra las posibilidades de inco£ 

poración de oxígeno en metales y el posterior crecimiento 

de una película de Oxido. (Ref. 112)
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32: Esquema de la terminología del espesor de películas y los do_ 

minios de espesor esperados por varias teorías de oxidación 

de corrientes acopladas categorizadas por el mecanismo de 

transporte electrónico. (Ref. 112)
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mismo y del signo de la carga de las especies que difunden. 

El campo eléctrico aporta a las especies que difunden una 

fuerza adicional que se suma al efecto producido por el gra^ 

diente de concentración. Se dice entonces que el campo le 

da dirección al paseo al azar.

Se debe considerar que el transporte debido a la 

emisión térmica de electrones puede llegar a reemplazar a 

la difusión como mecanismo de transporte de electrones mayo^ 

ritario, ocurriendo esto en el límite de películas delgadas. 

Se puede observar entonces que la teoría de la formación de 

películas de óxido involucra una variedad de mecanismos com 

piejos e i n t e r r e l a c i o n a d o s . El tratamiento más exacto desa^ 

rrollado hasta ahora es el de "aproximación de corrientes 

acopladas" (112). Este implica considerar que el óxido fO£ 

mado está compues to de cantidades igual es (o casi iguales) 

de cargas positivas y negativas que deben viajar a través 

del óxido a la interfase de reacción como corrientes de d i ­

fusión u otras corrientes de transporte. Para que esto se 

produzca se requiere corrientes iguales de cargas negativas 

y pos i ti vas, siendo este requisito lo que establece el c a m ­

po eléctrico dentro del Óxido. La dirección del campo colji 

bora con el transporte de las especies cargadas más lentas 

y la magnitud del campo debe reflejar en forma cualitativa 

la diferencia en conductividades de las especies con cargas 

opuestas. Como las conductividades iónicas y electrónicas 

son distintas para un determinado óxido el requisito de
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transporte de cargas iguales sólo se puede lograr si el cam 

po el éc tr ico dentro del óxido equipara esas corrientes. Ejs 

to co nduce a la aproximación de corrientes acopladas.

Se deduce entonces que el campo eléctrico y sus 

variaciones con el espesor de la película dependerán s i g n i ­

ficativamente de las formas de transporte iónico y e l e c t r ó ­

nico operativas para un determinado espesor. La esencia de 

la "a proximación de corrientes acopladas" reside en la de ­

terminación del campo, considerando cuidadosamente y en for 

ma simultánea el transporte iónico y el electrón ico. D e b i ­

do a la pos ibilidad de existencia de diversos mecanismos en 

el transporte electrónico (efecto túnel, emisión térmica, 

difusión), habrá varios modelos diferentes para la o x i d a ­

ción metálica. El gráfico de la figura 32 da límites a r b i ­

trarios para los espesores de películas que son muy útiles 

para demarcar las regiones de crecimiento de películas de 

óxidos. En él se observan los dominios de espesor es pe ra­

dos para varias teorías de oxidación de corrientes acop la ­

das categorizadas por los mecanismos de transporte de e l e c ­

trones. El mecanismo de transporte iónico siempre es la d_[ 

fusión,* que puede ser lineal ’(campo bajo) o no lineal ( c a m ­

po alto). Se puede ver en este gráfico que la región c o ­

rrespondiente al espesor ultrafino tiene un límite superior
O

de 5 A y el diagrama de la figura 31 indica que la a d s o r ­

ción, el reordenamiento superficial, etc., predominan en es, 

ta región ya que el espesor promedio no excede valores del
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orden de una monocapa (aproximadamente 4 A) . La región s i ­

guiente, designada como películas muy delgadas, se extiende
O o

desde 5 A hasta 50 A. En esta región el efecto túnel mecano 

-cuántico de electrones debe ser considerado como el m e c a ­

nismo principal de transporte de electrones; el tr ans porte 

iónico es debido principalmente a difusión no lineal a y u d a ­

da por el alto campo eléctrico existente. La emisión térmi 

ca de electrones también puede ser importante en esta re­

gión. La región de películas delgadas se caracteriza por 

una contribución significativa al transporte electrónico 

por emisión térmica desde una interfase del óxido hasta la 

interfase opuesta. También hay que considerar en esta re­

gión las difusiones bajo campo homogéneo y modificadas por 

carga espacial, pues en los espesores superiores de esta re 

gión tiene lugar una dispersión (scattering) de electrones 

significativa. Eventualmente, el proceso de emisión t é r m i ­

ca da lugar a una difusión electrónica dentro de la p e l í c u ­

la. La región de películas intermedias es la región típica 

de difusión en campo homogéneo (sin carga espacial aprecia- 

ble). Estos mecanismos persisten en la región de películas 

gruesas (5000 - 50000 A) antes de dar lugar a las s i t u a c i o ­

nes alcanzadas en películas muy gruesas (más de 50000 A) en 

la cual cada elemento de volumen se puede considerar con 

carga espacial neutra. Cuando el óxido es muy grueso se 

pue.de considerar que el campo eléctrico en el seno del m i s ­

mo es constante, limitándose el problema a una-difusión l i ­

neal en campo homogéneo con la correspondiente 1 ey ~de creci



miento parabólica ( x « t 1//2).

Antes de introducirnos en la descripción de la 

aproximación de corrientes acopladas se dará un breve aná1i_ 

sis de las teorías anteriores a ésta, alguna de las cuales 

sigue siendo una alternativa válida para el crecimiento de 

películas homogéneas, como el mecanismo de intercambio (pla^ 

ce exchange) propuesto por Sato y col. (113).

1.2.3.1 Modelos de Mott y o t r o s :

Inicialmente Mott (114, 115) propuso un primer mo 

délo involucrando un mecanismo de transporte electrónico al 

ternativo para explicar la cinética de'crecimiento de ó x i ­

dos delgados a bajas temperaturas en metales que pr es e nt a ­

ban un espesor límite. Despreció la excitación térmica de 

los electrones por estar a bajas temperaturas. Los electro 

nes pueden moverse entonces sólo por efecto túnel. Esta co 

rriente de electrones puede ser importante sólo para partí­

culas de unas pocas decenas de A. La temperatura tiene que 

ser lo sufic ienteme nt e alta como para permitir el m o v i m i e n ­

to térmico de los iones y 1 o,suficientemente baja como para 

que no haya emisión térmica de electrones desde el metal a 

la banda de conducción del óxido (Fig. 33). La cinética de 

crecimiento que surge de este modelo es muy simple: la d i ­

fusión térmica de iones limita la velocidad de crecimiento 

en el caso de películas que son tan delgadas que en ellas
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Fig. 33: Diagrama de niveles de energía para un sistema metal/Óxido/ 

oxígeno. (Ref. 112)

<|)o : función trabajo metal-vacío

x : función trabajo metal-óxido
o

: diferencia entre el potencial de vacío y el nivel de 0 

x en el oxígeno adsorbido

: diferencia de energía entre la banda de conducción en 

el óxido y el nivel de 0" en el oxígeno adsorbido 

Ep : Amplitud de la porción llena de la banda de conducción 

en el metal

eG : Amplitud entre la banda de valencia y la banda de con­

ducción ( b a n d  gap) en el óxido.
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la corriente electrónica por efecto túnel es mayor que la 

de difusión iónica, lo que da una ley de crecimiento parabó^

1 i c a

x 2 * t

Por otro lado la corriente electrónica limita el c r e c i m i e n ­

to en películas más gruesas en las cuales la corriente elee 

trónica es menor que la de difusión iónica, dando ésto una 

ley de crecimiento logarítmica directa
»

x a ln t

Mott formuló entonces un segundó modelo (116) que fue a m ­

pliado más tarde por Cabrera y Mott (1.17). Hay dos carac t£  

rísticas principales que diferencian este segundo modelo 

del primero:

a. Se considera que los electrones viajan a través 

de la película tanto por emisión termoiònica d e s ­

de el metal hacia la banda de conducción .del ó x i ­

do como por efecto túnel y lo hacen mucho más r á ­

pidamente que la difusión de iones a través de la

» película. De está manera, se establece un p o t e n ­

cial de contacto eléctrico VM entre el metal y el 

oxígeno adsorbido sobre el óxido.

b. El campo eléctrico así creado, F = -V^/x, dismini[ 

ye la barrera de energía para la iniciación del 

movimiento iónico en la dirección directa aún a
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bajas temperaturas, haciendo despreciable de esa 

manera la difusión ordinaria

J = - D (dC/dx)

donde J es la corriente iónica de difusión normal,

D es el coeficiente de difusión y C es 1 a c o n c e n ­

tración.

Esta difusión se llama difusión nó lineal. En es^ 

tas condiciones el campo eléctrico es tan fuerte que la v e ­

locidad de movimiento de iones ya no es proporcional a él. 

Además, como el campo es muy elevado sólo se puede hablar 

de movimiento de iones en una sola dirección, la del campo, 

negando de esa manera la condición de equilibrio. Se d e d u ­

ce entonces que cada ion que se escapa del metal es e m p u j a ­

do a través de la película y no se recombina con el metal.

La velocidad de oxidación está determinada en este caso s ó ­

lo por la velocidad a la cual los iones escapan del metal.

En la Fig. 34 está representado el diagrama de 

energía de un ion según su posición en el óxido. El punto 

P representa la energía de un ion listo para moverse dentro 

del Óxido cuando se disuelva la capa superficial del metal. 

q i y q 2 son las posiciones intersticiales en el óxido y S^

v S„ la cima de las barreras de potencial. El calor de so-
J Z

lución para un ion positivo está indicado como W i y la ener 

gía de activación para la difusión como U
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Fig. 34a: Diagrama esquemático que muestra el mecanismo por el cual 

los iones dejan el metal y atraviesan la capa de óxido.
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«í
•3c
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Fig. 34b: Energía potencial de un átomo intersticial en las cercanías 

de la interfase metal-óxido. Mecanismo de Cabrera-Mott. 

(Ref. 117)
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w = w i + u

La probabilidad de que un ion se esca pe  a la posi_ 

ción Q x (Fig. 34) por unidad de tiempo en presencia del cam

po es

v exp (- W / k T ) exp (q a 1 F/kT)

donde v es la frecuencia de salto de un átomo y a' es'la 

distancia de P hasta la cima de la barrera. Por lo tanto, 

la velocidad de crecimiento de la película es:

(dx/dt) = N' n ní exp( - W / k T ) exp (q a' F/kT)

donde N 1 es el número de iones por unidad'de área s u p e r f i ­

cial en sitios como P y n es el volumen del Óxido por ion 

metálico. Esta ecuación se puede escribir

(dx/dt) = v exp (Xj/x)

donde X x = q a* U/kT y v = e xp(-*¡/kT). siendo v0 = N * Q v

X, es del orden de 1<T6 - í o i c m  y vo » 10-4 cm/seg o menor.
1 ^

Se observa que la velocidad de crecimiento es muy grande pa 

ra pequeños valores de x (x «  X ^ .  Una consecuencia impor 

tante de la ecuación anterior es que para una diferencia de 

potencial c on stante, VM , la película crece hasta un espesor 

límite aún para temperaturas bajas donde la mo vilidad es
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muy pequeña. El valor del espesor límite es

XL = VM a' q/(W - 39 kT) (15)

Vemos que existe una temperatura crítica W/39k. Para tempie 

raturas por debajo de ese valor la película crece rápidameji 

te hasta un espesor crítico y luego se detiene; mientras 

que para temperaturas mayores no hay espesor límite., En es_ 

te caso e.l crecimiento inicial rápido se transforma en un 

cr ec imiento parabólico. Integrando la ecuación diferencial 

que da la velocidad de crecimiento se obtiene una ley loga­

rítmica inversa del tipo:

( 1/x) = A - B  1n t

Se han hecho muchas extensiones a esta teoría sim 

pie de Cabrera-Mott (117) pero todas ellas conducían f in al­

mente a ecuaciones similares para la corriente en función 

del campo eléctrico

i = A exp 0 F

Una de las extensiones más importantes de la teoría de C a ­

brera-Mott fue la de Dewald (118), quien consideró los-efec^ 

tos de l.aicarga espacial y la posibilidad de que el control 

de la velocidad de crecimiento de la película podría estar 

en una de las interfases de la misma. Derivó ecuaciones pâ
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ra el campo eléctrico y la concentración iónica en la p e l í ­

cula en función de la distancia, de la densidad de c o r r i e n ­

te y de la temperatura. En particular, mostró que bajo 

ciertas circunstancias la pendiente del gráfico campo el é c ­

trico vs. log t podría ser independiente de la temperatura, 

contrariamente al resultado de C a b r e r a - M o t t .

1 2 . 3 . 2  Mecanismo de intercambio (place e x c h a n g e ) :

Sato y col. (113) encontraron que la formación 

de la película anódica formada en hierro en soluciones regu 

ladoras de borato seguían una ley logarítmica directa, en 

contradicción con la teoría de Cabrera-Mott y los trabajos 

de Vetter (119) y Weil (120) en hierro,en ácido sulfúrico. 

Nagayama y col. (121) encontraron la misma relación para el 

mismo sistema estudiado por Sato y observaron en la zona pa 

siva una película de Óxido de entre 10 y 30 A de espesor, 

dependiendo del potencial, que estaba compuesta por una c a ­

pa interna de Fe^O^ y una externa de y FegOg. Sato e n c o n ­

tró que la ecuación experimental de la corriente para este 

sistema es

* i = k ' exp ( 6 V - x / B )

donde V es el potencial, x el espesor de la pelícu<1ay k ¿ B y  

B son constantes. Ningún intento de explicar este.comporta^ 

miento pudo satisfacer todos los resultados obtenidos e x p e ­

rimentalmente excepto el de Kruger (122) basado en la teo-
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ría de Cabrera-Mott, pero de ninguna manera descarta el m e ­

canismo de Sato.

El crecimiento anódico que muestra la ecuación de 

Sato puede explicarse por un mecanismo en el cual la en e r­

gía de activ ación aumenta linealmente con el espesor. Tal 

proceso puede ser derivado de un mecanismo que involucre el 

intercambio "simultáneo" de átomos de metal y oxígeno, es 

decir, la rotación de sistemas M-0 como se puede observar 

en la figura 3 5 . Este mecanismo fue propuesto inicialmente 

para explicar la oxidación de los metales ( 1 2 3 - 1 2 5 ) .  Un 

átomo de oxígeno es adsorbido e intercambia su posición (po 

siblemente por rotación) con un átomo del metal de la super. 

ficie. Un segundo átomo de oxígeno e s a d s o r b i d o  y ahora 

dos pares de M-0 deben rotar simultáneamente-. Este proceso 

continúa y a medida que aumenta el espesor va aumentando el 

número de M-0 que deben rotar simultáneamente, con el consi 

guiente incremento de la energía de activación del proceso.. 

Usando este mecanismo de intercambio Sato llegó a obtener 

una ecuación como la experimental con las constantes e x p r e ­

sadas en función de parámetros atómicos

i = k' exp ( p V - x / B )

donde

k* = ( 2 F kT /  h ) I N " /v ( QN f e ) 2 / v l 1/2 

g = ( n F / 2 v R T )

( 1/ B ) = (l2 W Q74neRT) = (12/ 4 n e R ) | (A H * / T ) - ñ S Q \
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Fig. 35

Fig.

0
1

4

0
1
M V

V
M 0

0o_ " M M
M "m 0

M M ~M
M M

0

1
M
O

M
O

M

O

M

M

Representación esquemática del mecanismo de intercambio (place 

exchange). (Ref. 113) M ion metálico; 0 ion oxígeno.

6: Oxidación de Fe en soluciones débilmente básicas de borato 

de sodio-ácido bórico. Los datos se ajustan tanto a la 

ley logarítmica (x«log t) como a la ley logarítimica inver. 

sa (x-1<*log t). (Ref. 122)
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v es el número estequiométrico de la reacción de oxidación; 

n es la valencia del ion hierro en el óxido y z el numero 

de electrones involucrados en la reacción; W Q es la d i f e ­

rencia de potencial químico entre un ion hierro en estado 

activado y en estado normal en cualquier lugar de la red;

N es el número de iones hierro por unidad de área de óxi^
o fe

do en la superficie metálica; N $ es el número total, de s i ­

tios superficiales en el óxido para la adsorción de o x h i d H  

los; 1 es el parámetro de red del oxígeno en la red fcc;

a h * v AS* son la entalpia y entropía de activación; R es la
o o

velocidad de oxidación anódica; e la carga del electrón, T 

la temperatura en grados Kelvin y F, k y h son las c o n s t a n ­

tes de Faraday, Boltzmann y Planck, respectivamente.

Se obtiene con este mecanismo una energía de acti_ 

vación W Q de 3,5 Kcal que al ser demasiado pequeña podría 

indicar la existencia de un fenómeno cooperativo en capas y 

filas de átomos. Como se dijo anteriormente, la energía de 

activación aumenta a medida que aumenta el espesor de la pe 

lícula. Cuando éste se hace lo suficientemente grande, la 

energía de activación del mecanismo de intercambio superará 

a la de otros mecanismos (por ejemplo, el de difusión l i ­

neal a través de la película) pasando estos mecanismos a 

ser operati v o s .

Vetter y col. (108) informaron que este mecanismo 

está presente en la oxidación de monocristales de oro y lo
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d e s c r i benm ediante la siguiente ecuación:

M e - M e - 0 2 . Me-(OMe) + 2 e"
a  U

o

El espesor de la película formada es de 2 a 10 A.

Fromhold (126) propone que un mecanismo de i n t e r ­

cambio "no simultáneo" daría valores de energías de a c t iv a ­

ción más adecuadas que los valores tan bajos obtenidos por 

el mecanismo de intercambio simultáneo; este valor tendría 

que ser por lo menos un orden de magnitud superior.

Kruger y col. (122) realizaron estudios elipsomé- 

tricos para medir la velocidad de formación de la película 

formada en hierro en solcuiones básicas de borato. Lo s i g ­

nificativo de este trabajo reside en que los resultados se ­

guían igualmente bien la ley logarítmica directa (113) como 

la ley logarítmica inversa (117). Estos resultados se p u e ­

den apr ec ia r en la figura 36. Otros autores (127, 128) t u ­

vieron igual dificultad gráfica para distinguir estos dos 

mecanismos. El mecanismo de Cabrera-Mott se puede aplicar 

prefnetamente debido a la gfan cantidad de publicaciones 

que indican la existencia de una película externa de y Fe 2^3 

que al ser mala conductora electrónica puede generar un cam 

po eléctrico en su interior y hacer viable este mecanismo. 

Kruger concluye diciendo que es imposible decidir cual de 

los mecanismos es el actuante mediante estudios de v e l o c i ­

dad de reacción.
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Como se ve en la Fig. 31, en el paso 4, el m e c a ­

nismo de intercambio es uno de los posibles actuantes para 

formar películas muy delgadas de subóxido. Mediante él se 

llega a cubrir uniformemente la supercicie del metal con eŝ  

pesores de una a dos monocapas, comenzando a act ua r el m e c £  

nismo propuesto por Fromhold. En la figura 32 esta etapa 

corresponde a películas ultradelgadas .

I .2.3.3 Aproximación de corrientes acopladas (coupled 

c o u r r e n t s )

Dependiendo del espesor de la película existen 

cuatro mecanismos de aproximación de corrientes acopladas: 

i. Difusión iónica no lineal acoplada al efecto t ú ­

nel mecanocuántico de electrones, 

ii. Emisión térmica de electrones,

i i i . Ley parabólica de crecimiento, 

iv. Difusiones iónica y electrónica no lineales.

i. Difusión iónica no lineal acoplada al efecto .tú­

nel mecanocuántico de electrones:

Es una especie de síntesis de las teorías de Mott 

y de Cabrera-Mott en la región donde el transporte de ele£ 

trones tiene lugar por efecto túnel. Se incorporaron a e s ­

tos modelos las siguientes Consideraciones: a. El gradien^ 

te de concentración iónica contribuye a la corriente de d i ­

fusión no lineal, b. El potencial de equilibrio iónico con^ 

tribuye a la corriente de efecto túnel, c. Ambas especies 

cargadas tienen la capacidad de llegar a una corriente de 

e qu i1 i brio vi r t u a l .

La hipótesis de Mott que dice que el potencial de contacto
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V es const ante queda descartada y en este modelo dicho po- 
M

tencial se evalúa numéricamente en función del tiempo.

Los resultados obtenidos por computación muestran 

una primera etapa de crecimiento de acuerdo con las p r e d i c ­

ciones de la teoría de M o t t - C a b r e r a , es decir, un crecimien 

to limitado por la difusión iónica no lineal y una etapa 

posterior con una ley logarítmica directa que corresponde a 

un crecimiento de películas limitado por efecto túnel de 

electrones. En la Fig. 37 se observa que cuando no se m a n ­

tiene constante el potencial de Mott la cinética cambia 

drásticamente. Esta transición se debe al cambio de c o ­

rriente limitante mencionado anteriormente. La diferencia 

existente entre la aproximación de cort- entes acopladas y 

la de Cabrera-Mott tiene serias implicancias con respecto 

al espesor límite de la película, con la dependencia a la 

temperatura y con el signo del potencial eléctrico a través 

de la película cuando ésta ha dejado de crecer. La mejor 

•evidencia experimental que puede ser ofrecida y que c o n f i r ­

ma la transición es el hecho de que muchos datos cinéticos 

experimentales en la oxidación de películas muy delgadas 

dan leyes logarítmicas direc-tas. Vemos en la figura 37 que 

las curvas de Cabrera-Mott (primadas) siguen muy de cerca 

a las curvas de corrientes acopladas (sin primar) durante 

la fase que corresponde a la corriente de equilibrio de 

electrones por efecto túnel , o sea, en la zona donde la d i ­

fusión iónica no lineal es la etapa controlante. Por lo
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Fig. 37: Comparación entre las curvas espesor (L) - tiempo del modelo 

de Cabrera-Mott para VM =0,50 V (curvas primadas) con las co 

rrespondientes deducidas de la aproximación de corrientes 

acopladas (curvas sin primar). Curvas 1-6, T = 2Q0 K, 250 K, 

300 K, 350 K, 400 K y 450 K, respectivamente. (Ref. .112)
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tanto, en esta primera etapa los dos modelos concuerdan c o ­

mo se dijo anteriormente. En la zona donde el potencial se 

aleja del potencial constante de Mott, VM , la cinética c a m ­

bia drásticamente para el modelo de corrientes acopladas.

A causa de la gran disminución que se produce en la corrieii 

te de efecto túnel de electrones es imposible mantener cons 

tante el potencial de Mott. Esto da lugar a un potencial 

de equilibrio iónico y, por lo tanto, la velocidad es c o n ­

trolada por el efecto túnel de los electrones. Por esta ra 

zón las curvas del modelo de corrientes acopladas presentan 

una transición a un determinado tiempo, que para cada siste 

ma depende de la temperatura.

Cálculos numéricos por computación muestran que 

el tiempo (t*) y el espesor (L*) críticos para la t r a n s i ­

ción dependen de la movilidad iónica (fci-j) de campo nulo y 

por lo tanto de la temperatura (Fig. 38). El área a la iz ­

quierda de las curvas es la región de pretransición (Mott- 

Cabrera) mientras que el área a la derecha de las curvas es 

la región de post-transición (corrientes acopladas). Para
*  °

p.j >10”̂ c m 2/ V s , t^ es menor que 10 s y es menor que 20 A, 

mi entras que para v.< 10"6 c m 2 / V s , t* es mayor que 10 s y 

* ° 
es mayor que 22,5 A.

Es muy común que se presentes oxidaciones t é rm i­

cas que son inicialmente muy rápidas y luego muy lentas con
O

un espesor límite efectivo en el rango de 20 a 50 A, sobre
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todo para temperaturas menores de 30°C, aunque se han obse_r 

vado también hasta del orden de los 300°C. Lös datos 

publicados a veces concuerdan con la forma de pr et r an s ic i6 n 

de Mott y Cabrera (129) y en otros casos siguen la ley loga 

rítmica directa (130). Sin embargo, también hay casos en 

los que ninguna de las dos formas es adecuada. En el caso 

del cobre (131) se han observado grandes deformaciones en 

el óxido que modifican la cinética de crecimiento. El re­

sultado experimental más relevante que apoya la teoría de 

Mott y Cabrera es la dependencia lineal de la recíproca del 

espesor límite con la temperatura (ec. 15) (132). En la 

ap roximación de corrientes acopladas no se observa v a r i a ­

ción del espesor límite con la temperatura (Fig. 37). Han 

sido obtenidos datos experimentales que sustentan la e c u a ­

ción logarítmica directa para el crecimiento de películas 

delgadas para el hierro a 30°C (133); para Ni a 200°C (134).

Hasta el momento no se cuenta con datos experine.ii 

tales que presenten las dos zonas debido a una gran v a r i e ­

dad de inconvenientes. Entre ellos están los graves proble 

mas experimentales para implementar las técnicas de m e d i ­

ción ti¡. probl emas debidos a que la nucleación enmascara la z£ 

na de Mott y Cabrera, etc.

ii. Emisión térmica de electrones:

La emisión térmica de electrones se hace posible 

como mecanismo de transporte cuando la película de óxido so
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Fig. 38: Tiempo t* para alcanzar la transición mostrada en la Fig. 37 

(difusión no lineal - efecto túnel de electrones) y el espe­

sor de la película de transición L* en función de la movili­

dad iónica de campo nulo (Ref - ll2)

Curva x0 (eV)

1, A,B 1,5 ,-0,50

2 2,5 -0,50

3 2,5 -1,00





brepasa los 20 <5 30 A de espesor ya que el efecto túnel, 

que compite con la emisión térmica, se hace muy difícil 

cuando sobrepasa ese espesor. El espesor de la película pâ  

ra el cual el efecto túnel y la emisión térmica de e l e c t ro ­

nes se presentan simultáneamente y en magnitudes c o m p a r a ­

bles está muy limitado y por lo tanto las regiones en las 

cuales actúa cada mecanismo están muy bien definidas (Fig. 

39). Se observa en esta figura que a 300 K el espesor de 

transición está entre 28 y 47 A dependiendo de la función 

trabajo metal-óxido xq (Fig. 33). 0 sea, la emisión t é r m i ­

ca a 300 K es aplicable para espesores superiores a los va­

lores indicados arriba.

El valor límite del espesor de la película hasta 

el cual se cumple el dominio de la emisión térmica de e l e c ­

trones se estima que es un múltiplo pequeño de (camino 

libre medio electrónico en la banda de conducción del óxi- 

d o )(135). Para el caso de películas más gruesas, en las 

cuales la dispersión impide la emisión térmica de e l e c t r o ­

nes en procesos de un solo evento, se establece un g r a d i e n ­

te de concentración de electrones y comienza un control di- 

fusional (ley parabólica). ,Esta transición de emisión t é r ­

mica a difusión depende de la temperatura, la pureza y las 

deformaciones en el óxido y es por lo tanto difícil de esti_ 

m a r .

Uno de los parámetros críticos en el tratamiento 

de las corrientes acopladas en el caso de la emisión térmi-
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ca de electrones (la corriente iónica es por difusión) es 

la temperatura. Los resultados son distintos para la zona 

de bajas temperaturas y para la de altas temperaturas. Se 

an alizará brevemente sólo la cinética de oxidación de b a ­

jas temperaturas, a titulo ilustrativo. Los resultados ana^ 

lizados tienen api i c ab i 1 i dad en el rango de 30Q a 600 K en 

el cual las películas de Óxido tienen un espesor de 50 a 

1000 A y no cumplen ni la ley parabólica ni las leyes de eŝ  

pesor límite (135, 136).

Este modelo se basa en las siguientes hipótesis:

a. El paso limitante de la velocidad es la emisión 

de electrones de Schottky desde el metal hacia la 

banda de conducción de la capa semiconductora o 

dieléctrica.

b. El campo eléctrico necesario para la emisión de 

Schottky es creado por la difusión iónica que r e ­

sulta del gradiente por defecto de una de las e s ­

pecies iónicas a través de la película.

Estas dos condiciones serán válidas siempre y cuando la di-
>

ferencia de energía xQ ( F i g . 33) entre el nivel de Fermi 

del metal y el fondo de la banda de conducción del óxido sea 

el menor salto de energía para la conducción electrónica y 

a la vez sea mayor que la energía de activación para el 

mov imiento  térmico de defectos (intersticiales o vacancias 

catiónicas o anión i cas) hacia y a través del óxido.



-129-

T (°K )

Fig. 39: Espesor de la película dieléctrica al cual la corrien 

te termoiònica de electrones es igual a la corriente 

de efecto tflnel de electrones en función de la tempe­

ratura (Curvas'1-3, xo =0>5; 1,0 y 1,5 eV, respecti­

vamente) (Ref. 112)
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Las condiciones experimentales típicas son: tem­

peraturas del orden de los 300 K o superiores, campos eléc-

5
tricos del orden de 10 V/cm y espesores de capas d i e l é c t r i ­

cas suficientes como para impedir el efecto túnel. La ecua_ 

ción diferencial para el crecimiento del óxido dentro del 

marco de la presente aproximación es

(dx(t)/dt) = Re Je = y e x p ( S / x ( t ) 1 / 2 )

0 = (e 3Vg / G)1/2 kT

y = A R e T 2 e x p( -X Q/kT)

donde x es el espesor del óxido; R representa el volumen 

del óxido formado por cada electrón procedente del par cri^ 

tai-metálico hacia la interfase óxido-oxígeno; j es la co 

rriente electrónica; es el potencial de equilibrio ióni_

c o ; k es la constante de Boltzmann; e es la constante die 

léctrica y xQ es la función trabajo metal-óxido (Fig. 33). 

Integrando por partes se llega a

* y t = x ( l - B x ^ 2 ) exp ( - & x ^ 2 ) + &2 E x 1 ̂ 2 )

donde E 1 es una integral exponencial tabulada (137). Esta 

expresión fue derivada por primera vez por Fromhold (138). 

Algunos resultados numéricos obtenidos para esta ecuación 

se pueden ver en las figuras 40 y 41. La Fig. 40 ilustra
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1a marcada dependencia con la función trabajo predicha para 

la veloc idad de crecimiento. Esto explica la anisotropía 

o bs er vada en la velocidad de oxidación para diferentes 

orie ntacio ne s cristalinas de un dado metal. La Fig. 41 

ilustra la dependencia teórica de la velocidad de oxidación 

con la temperatura, encontrándose nuevamente una buena c o n ­

cordancia con los resultados experimentales.

i i i . Ley garábolica de crecimiento:

Antes de analizar este tratamiento de corrientes 

acopladas para películas gruesas se hará una breve d is c u­

sión sobre los primeros mecanismos presentados sobre la d i ­

fusión de partículas.

La ley parabólica de crecimiento de películas pro_ 

tectoras se relaciona con el fenómeno de difusión de e sp e ­

cies sin carga a partir de los trabajos de Tammann (139) y 

Pilling y col. (140), que decían que la velocidad de difu­

sión era pr op o rc i on a la l/ x . Por lo'tanto,si esta difusión cojn 

trola la velocidad de crecimiento de un óxido

(dx/dt) = (k/t)

donde k = R D ( c Q - c L ); D es el coeficiente de difusión de 

la especie en el Óxido; cQ y c L son las concentraciones en 

el óxido cerca de la interfase metal/óxido y de la interfa- 

se óxido/oxígeno, respectivamente; y R es el volumen de 

óxido formado por cada átomo que difunde a través de la p£
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Fig. 40: Emisión térmica de electrones. Curvas obtenidas por computa 

ción que muestran el espesor de la película de óxido en fun­

ción del tiempo para distintos valores de la función trabajo 

metal-óxido. (Ref. 112)

Fig. 41: Emisión térmica de electrones. Curvas obtenidas por computa 

ción que muestran la dependencia de la temperatura del espe­

sor de la película de óxido en función del tiempo. (Ref. 112)
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lícula de óxido. Si se supone que las concentraciones en 

las interfases son constantes al igual que el coeficiente 

de difusión:

x dx = k dt

Integrando obtenemos:

x 2 - x n = 2 kt
o

que es la ley de crecimiento parabólica para partículas sin 

carga. Esta puede deducirse de las leyes de difusión de 

Fi ck

j = - D (dc/dx)

donde j es la corriente de partículas. Si no hay variación 

de la concentración con el tiempo

(dc/dt) = 0

y porcia segunda ley de Fick:

(dc/dx) = ( - j/D) = constante

Integrando esta ecuación 

c - cQ = ( - j/D)
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Evaluando el resultado para x = L

1 = D( c q - cL ) / L 

según la velocidad de crecimiento de una película 

(d x / d t ) = R j

reemplazando j en esta ecuación se obtiene la velocidad de 

crecimiento obtenida por Tammann y Pilling.

Las suposiciones adoptadas para este desarrollo 

teórico son las siguientes:

a. El óxido crece por la difusión de partículas sin 

c a r g a .

b. El coeficiente de difusión D es independiente de 

la concentración c.

c. cQ y cL son independientes del espesor de la p e H  

cul a .

d. El crecimiento del óxido es un fenómeno de estado 

estacionario.

La primera de estas suposiciones fue descartada por Wagner 

y col. (141). Estos autores desarrollaron una aproximación a 

la oxidación metálica en la cual se suponía que las p ar t í­

culas que difundían estaban cargadas (iones metálicos, io ­

nes no metálicos y electrones). El trabajo estaba influen^
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ciado por las teorías de difusión iónica de electrolitos. 

Wagne r y col. utilizaron la ecuación básica de difusión li­

neal

j = - D ( d e / d x ) + y F c 

donde F es el campo eléctrico y u la movilidad.

Dentro del desarrollo de Wagner y col. el aspecto 

creativo es la manera por la cual se trata de relacionar 

las concentraciones de las especies que difunden entre sí y 

con las especies reactantes neutras necesarias para formar 

el óxido. Esto constituye en esencia la teoría de Wagner. 

Las condiciones matemáticas necesarias para los cálculos de 

la aproximación de corrientes acopladas se reducen a los re 

sultados de Wagner. La ecuación diferencial que es la velo 

cidad de crecimiento en la teoría de Wagner tiene solución 

con una ley de crecimiento parabólico sólo en condiciones 

de aproximaciones muy severas, pero no hay una forma rigur£  

sa de decidir si estas aproximaciones son válidas en el con^ 

texto de la teoría. No hay duda que la hipótesis de Wag ne r 

sobre^que el transporte a través de la película de óxido en 

crecimiento es análogo al transporte en soluciones iónicas 

es correcta. Esto ha representado un gran paso hacia ade­

lante en el entendimiento del fenómeno de oxidación m e tá li ­

ca. Esta teoría se basa en la imposición de equilibrio lo ­

cal en cada punto de la película. La pregunta que natural-
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mente surge es ¿hasta qué punto los conceptos de equilibrio 

pueden ser aplicados a un sistema que no está en equilibrio 

como una película de óxido en crecimiento? En este punto 

hay que considerar si la teoría de Wagner es autoconsisten- 

te internamente desde el punto de vista de la termodinámica 

d0 no-equilibrio. Es decir, para que ésta teoría sea signj_ 

ficativa en forma cuantitativa las relaciones de equilibrio 

locales utilizadas en la termodi námica de no-equilibrio d e ­

ben ser autoconsistentes con las ecuaciones de transporte 

de estado estacionario para la oxidación metálica. Un a n á ­

lisis detallado de esta teoría indica que los resultados 

son generalmente autoconsistentes solamente en el límite de 

un equilibrio termodinámico total. Este escueto análisis 

no se debe considerar como una prueba de que la condición 

de equilibrio local no puede mantenerse, sino que implica 

que en determinadas situaciones es inaplicable. La obje- , 

ción es el uso del postulado de equilibrio local para si m ­

plificar la integración de un sistema de transporte ca rac t£ 

rizado por ecuaciones acopladas en un sistema físico para 

el cual no es obvio que exista un mecanismo físico d o m i n a n ­

te que imponga el equilibrio local.

Posteriormente, Mott y col. (117) dedujeron una 

ecuación para la corriente iónica a través de un óxido, que 

obedece la ley de Ohm:

j = ( a F / z e )
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siempre y cuando los gradientes de concentración puedan ser 

despreciados. o es la conductividad iónica del óxido; F 

es el campo eléctrico. Si se supone que los electrones p a ­

san desde el metal a través del óxido para llenar los n i v e ­

les electrónicos en la capa de oxigeno adsorbida, se e s t a ­

blece una diferencia de potencial constante VQ .

j = - ( a/z e ) (VQ / x)

Teniendo en cuenta que la cinética de crecimiento en la 

aproximación de esta do estacionario es

(d x / d t ) = R j 

reemplazando e integrando se tiene

x 2 = - ( 2 R a VQ /z e ) t

Esta aproximación es un buen ejemplo de consideración de 

una sola corriente en la oxidación metálica, ya que se igno^ 

ra por completo el transporte electrónico. Tampoco se da 

una explicación satisfactoria sobre la suposición de que VQ 

es una constante independiente del espesor de la película. 

Estos resultados, aunque basados en hipótesis incorrectas, 

llegan a ser coincidentes con los datos obtenidos experimen^ 

talmente.
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Nuevamente en este caso se hace imprescindible el 

tr atamiento aproximado de corrientes acopladas para conside 

rar el transporte de todas las especies que difunden. Se 

co nsidera la difusión de iones y electrones a través de la 

película de Óxido bajo condiciones en las cuales hay g r a ­

dientes de conc en tra ción y un campo eléctrico en la pelícu-
O

la. Si se consideran películas de por lo menos 100 A de es_ 

pesor el valor del campo eléctrico (Fx ) será del orden de o 

menor que 105 V/cm, en cuyo caso puede aplicarse en buena 

aproximación la ecuación de difusión lineal para deducir 

tas corrientes de partículas que son responsables del creci_ 

miento del Óxido:

j = - D (dcx /dx) + y Fxc x

donde y es la movilidad de las partículas en el Óxido.

6 7
Cuando el campo eléctrico es del orden de 10 - 10 V/cm se 

produce una difusión no lineal. Como se trata de películas 

delgadas se puede despreciar el efecto de carga espacial y 

por lo tanto el campo eléctrico es constante, Fx = FQ .

Para cada especia cargada se tiene

' s  = - Ds ( d c x , s /dx)  + " s Fo c» , s  (s = 1 ' 2 ......... >

Suponiendo que la difusión está en estado estacionario y 

que Ds y son constantes independientes de la c o n c e n t r a ­

ción de defectos, y haciendo uso de la aproximación de ve-
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r
(dx/dt) = £ R j 

s = l 5

se llega a la ley parabólica de crecimiento bajo un campo 

eléctrico homogéneo (es decir, para películas del g a d a s ) (136):

]ocidad de crecimiento en estado estacionario

x 2 . x2 = 2 D t 
O o

donde

D - í V í
s = l s s

2s
Y s - ‘■s ( K T / e ) | ( c L > s - c 0 i S r,0 s ) / ( l - n 0 )| Ir. n (

no = exp (po e x / k T )

Independientemente de la especie cuya difusión sea la etapa 

limitante de la velocidad (electrones, iones, huecos, in­

tersticiales, vacancias, etc.) siempre el resultado es una 

ley parabólica d^ la misma forma con distintas constantes.

Al aplicar un potencia externo no se modifica la

naturaleza parabólica de la ley de crecimiento, pero la
i

constante de velocidad se modifica significativamente.

Una restricción importante para el cumpli miento 

de la ley parabólica es la suposición de que la carga e s p a ­

cial es despreciable. Esta restricción limita la ley para-
O

bólica a la región de películas delgadas (hasta 500 - 1000 A)
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y de bajas temperaturas, ya que a altas temperaturas la con^ 

centraci<5n de defectos aumenta, lo que incrementa s i gn i fi c a­

t iv amente la carga espacial. Por esta razón, aún con pe l í ­

culas delgadas la ley parabólica no se cumple si se trabaja 

a temperaturas muy elevadas. La concentración de defectos
17  j o  _ 2

en un sistema debe ser menor que 10 - 10 cm para que 

la ley parabólica se pueda aplicar estrictamente. De lo di_ 

cho se deduce que la ley parabólica de crecimiento se puede 

aplicar  en sistemas para los cuales el óxido formado es c o ­

herente, de modo tal que la velocidad de formación en c u a l ­

quier momento está limitada por el transporte a través del 

es pesor del óxi d o .

Se observan alejamientos de la ley parabólica 

cuando el óxido presenta deformaciones producidas por diver 

sas causa (crecimiento epitaxial, etc.). Como el d e s a r r o ­

llo de la ley parabólica está basado en la independencia de 

D y y con la distancia, cualquier perturbación que produzca 

un cambio local de la estructura del óxido lleva a una d e s ­

viación de la ley de crecimiento. Esta desviación se debe 

a que al cambia r la estructura del óxido c o n l a  distancia 

en H ,  película cambian el coeficiente de difusión D y 1 a mo 

vil i d a d vi de las partículas en el óxido.

iv. Difusiones iónica y electrón ica no lineales

La ecuación de transporte que describe la d i f u ­

sión no lineal en el límite de campo eléctrico homogéneo e£
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tá derivada en base a un modelo de saltos para c o n d u c t i v i ­

dad (142). Este modelo se puede considerar como una e x t e n ­

sión del modelo de ley parabólica de crecimiento en el r a n ­

go de grandes campos eléctricos.

Se destaca que tanto los iones como los e l e c t r o ­

nes difunden en forma no lineal y que el efecto túnel y la 

emisión térmica de electrones son despreciables frente a es 

ta difusión en campo alto. Usando la aproximación de c o ­

rrientes acopladas se llega a la siguiente ley de crecimien

t o :

( » / ‘ cr-1t> ’  2 ( x / x c r i t ) ^ 0 E2 l ( 2 m t l )  Xc r i t / x 1

v v t están determinadas por los parámetros de
crit * crit

transporte del sistema en cuestión. Cada uno de los t é r m i ­

nos de la sumatoria es una integral exponencial de segundo 

orden tabulada numéricamente (137). Esta serie de in te gr a ­

les exponenciales convergen muy rápidamente, de tal manera 

que usualmente unos pocos términos son necesarios. Como 

las cantidades t / t crit y x / * crit son a d i m e n s i o n a l e s , es p o ­

sible* tabul ar curvas universales de las cuales se pueden ola 

tener x vs. t para cada conjunto de parámetros en p a r t i c u ­

lar (Figs. 42 y 43). Se observa en estas curvas que la d i ­

fusión no lineal causa un agudo incremento en las primeras 

etapas del crecimiento en comparación con la difusión l i ­

neal. Sin embargo, en las últimas etapas de crecimiento



-144-

las curvas para difusión no lineal son asintóticas a aque-

2
lias de difusión lineal (x a t).

La discusión de estos mecanismos de corrientes 

acopladas se basó en la suposición de que el efecto de la 

carga espacial no es apreciable. El efecto fundamental que 

produciría la existencia de una carga espacial s i g n i f i c a t i ­

va (143, 144) es que el campo eléctrico dejarla de ser homo 

géneo. Al modificarse el campo eléctrico todas las ecuacio 

nes hasta ahora derivadas pierden validez. La carga esp a­

cial puede retardar, aumentar o no tener influencia signifi 

cativa en la velocidad de crecimiento dependiendo del poten 

cial desarrollado a través de la película y el signo de la 

carga espacial con respecto a las especies que limitan la 

velocidad. En general, se pueden dar las siguientes reglas:

a. La carga espacial retarda la velocidad de c re c i­

miento siempre que la carga de las especies limi­

tantes tenga el mismo signo que la carga espacial 

total de la película; la carga espacial incremen^ 

ta la velocidad de crecimiento siempre que la car 

ga de las especies limitantes no tengan el mismo 

signo que la carga espacial total de la película.

b. Para una dada carga espacial la velocidad de c r e ­

cimiento es modificada en una mag nitud que d e p e n ­

de de la magnitud del potencial.
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Fig. 42: Espesor universal (^) de la película en función del tiempo 

universal (T) para cinética de difusión no lineal (1) y pâ  

ra cinética de difusión lineal (2). (Ref. 112)

T

Fig. 43: Espesor universal de película (>) en función del logaritmo 

del tiempo universal ( t ) para cinética de difusión no lineal 

(1) y para cinética de difusión lineal (2). (Ref. 112)
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A medida que el óxido aumenta su espesor en límite del c o n ­

trol difusional puede surgir una condición que se aproxima 

a la neutralidad de la carga espacial local en el seno del 

óxido. Esto determina también una ley parabólica de c r e c i ­

miento para óxidos gruesos en ciertas condiciones (145).

Este análisis muy simplificado del efecto de la 

carga espacial en la cinética de crecimiento de películas 

está dado solamente a título ilustrativo. El caso que nos 

ocupa específicamente es el crecimiento de películas en so­

luciones electrolíticas en condiciones de potencial c o n t r o ­

lado y a baja temperaturas. Por lo tanto, nunca se llega a 

películas crecidas por difusión con espesores para los c u a ­

les haya influencia de la carga espacial. Para obtene r pe ­

lículas tan gruesas habría que aplicar potenciales muy e l e ­

vados. Sumado a ésto está el hecho de trabajar a bajas tem 

peraturas, lo cual permite llegar hasta espesores mayores 

sin tener influencias marcadas de la carga espacial . Esto 

no significa que no existan en solución películas con esp^e 

sores superiores a los 500 A. Por el contrario, es comün 

encontrar películas gruesas, pero éstas han crecido a t r a ­

vés de otros mecanismos, por ejemplo, el de di sol ución-pre^ 

cipitación (Sección 1.2.2)

Los mecanismos analizados en base a la a p r o x i m a ­

ción de corri entes acopl adas son aplicables para e x p e r i e n ­

cias a potencial libre; en el caso de aplicar tin potencial
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externo controlado determinado se elimina el efecto del 

transpor te de electrones (siempre que la película inicial ­

mente formada no cambie su estado de oxidación) ya que di ­

cho transporte se realiza por el circuito externo de la cel_ 

da electrolítica (107). Como consecuencia de esto las l e ­

yes de crecimiento a potencial controlado se limitan a la 

ley logarítmica inversa por difusión no lineal de iones p a ­

ra películas muy delgadas (en coincidencia con Cabrera-Mott) 

y a la ley de crecimiento parabólica para películas d el g a­

das. Es importante tener en cuenta esta limitación ya que 

en este trabajo todas las experiencias se realizaron apli­

cando un potencial controlado.

1.2.4 Dealeado

Cuando una aleación binaria se disuelve anódica- 

mente en una solución acuosa puede suceder que se disuelvan 

los dos componentes simultáneamente o que se disuelva prefe 

rencialmente el metal menos noble dejando una superficie ri 

ca en el metal más noble. Para que esto último ocurra t i e ­

ne que existi r una diferencia significativa entre los poten
i

ciales de electrodo de los metales puros y además el p o t e n ­

cial al cual se está disolviendo la aleación tiene que ser 

superior al del metal menos noble y bastante inferior al 

del metal más noble. Este fenómeno, denominado aleado, pue 

de ocurrir según los siguientes mecanismos:
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a. Disolución simultánea y redeposición del metal 

más noble.

b. Disolución del metal menos noble y agrega ci ón  del 

más noble por difusión superficial.

c. Disolución del metal menos noble y difusión en v£ 

lumen de ambos metales.

a. Para explicar este mecanismo se puede tomar el ejemplo 

de la aleación Cu-Zn (146). Las reacciones anódicas serán:

Zn(Cu-Zn) = Zn+ 2 (aq) + 2e (a)

Cu(Cu-Zn) = Cu+ 2 (aq) + 2e (b)

y la reacción catódica

+ 2
Cu (a q ) + 2e~ = Cu (casi puro) (c)

El potencial de equilibrio de la reacción (b) es más noble

que el de la reacción (c) pues el coeficiente de actividad

del Cu es meñor que la unidad en la aleación Cu-Zn. Si se

su pone que todas las reacciones son independientes entre sí
i

6 .

y si se a pli ca a 1 a aleación un potencial superior al de la 

reacción (b) ocurrirá la disolución de Cu de la aleación y 

éste no se redepositará (c). Sin embargo, si de acuerdo 

con los principios de la termodinámica irreversible hay una 

interacción entre las reacciones (a) y (b) la disolución de 

Cu de la aleación (reacción (b)) puede llevarse a cabo a po
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tenciales inferiores que el de equilibrio de la reacción (c). 

Si se aplica al electrodo un potencial entre los de las 

reacciones (b) y (c) el Cu disuelto de la aleación se rede- 

positará de acuerdo con la' reacción (c).

Hasta el presente no hay un modelo matemático que 

de cuanti ta ti vamente  la variación de la corriente con el 

tiempo para este mecanismo de disolución pref erenci al , debi^ 

do a la complejidad de los factores implicados.

b. La agregación de adátomos del metal más noble por medio 

de una difusión superficial conduce a la creación de islas 

monoatómicas que ayudará a la formación de cristales tridi­

mensionales si continúa la difusión superficial, llegando
t

finalmente a formarse una capa densa por crecimiento de es­

tos núcleos tridimensionales del metal más noble.

Recientemente Forty y col. (147) propusieron un 

modelo de dealeado por difusión superficial para aleaciones 

de Ag-Au y Cu-Au en ácido nítrico y cloruro férrico. La ca 

pa de oro se forma inicialmente desde núcleos aislados que 

crec^jn llegando a formar una estructura conectada, encerran_ 

do canales y picaduras cuando ) a conección entre los núcleos 

es completa. Sugieren un modelo en el cual la superficie 

de la aleación se desordene por disolución selectiva y lue­

go se reordene por difusión superficial de los átomos de 

oro residuales (Fig. 44). Finalmente llegan a una relación



-151-

de la corriente con el tiempo de la forma 

i(t) - (l/t)c/ ( 1‘2c)

donde c es la fracción del metal noble en la aleación. Por 

lo tanto, la corriente de disolución parcial disminuye con 

el tiempo a una velocidad que depende de la composición de 

la aleación, siempre y cuando c < l / 2 .  Para valores de c > l/2 

la relación de la corriente con el tiempo no se deduce del 

modelo pues para aleaciones ricas en el componente más n o ­

ble (más del 50%) los canales se cierran, dando una capa 

compacta de metal noble. La corriente de disolución selec 

ti va sería entonces la debida a la difusión del metal menos

noble a través de la capa dealeada.

•'i

c. Este mecanismo de difusión en volumen debido a Picker- 

ing y Wagner (146) es el más desarrollado y el que presenta 

mayor cantidad de evidencias experimentales. La disolución 

anódica de un metal puede seguir las etapas que se detallan 

a continuación: movimiento de un átomo de un kink formando 

un átomo adsorbido en un escalón, luego hacia la superficie 

plana, y finalmente pasaje a>la solución. La disolución di­

recta desde un kink o desde un escalón es posible pero rara 

vez ocurre. También es posibVe*-la disolución de un átomo 

en una capa de red completa (superficie plana) formando así 

una vacancia superficial, pero esto requiere una gran e n e r ­

gía de activación. En resumen, la disolución anódica de un 

metal puro tiene lugar con la formación de un átomo adsorbió
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La situación es distinta en el caso de una al ea ­

ción A-B donde A es el componente menos noble y por lo tan­

to el único que pasa a la solución (Fig. 45). Si sometemos 

esta aleación a una polarización directa pasará corriente 

anódica como consecuencia del movimiento de un átomo A d e s ­

de su posición en un kink para convertirse en un átomo a d ­

sorbido y luego pasar a la solución. El átomo B se moverá 

también y se transformará en un átomo adsorbido. Entonces 

el átomo A siguiente pasará a la solución de la misma m a n e ­

ra que el anterior, y así su ce sivamente con cada uno de los 

átomos que se encuentren en el escalón. Debido al aumento 

continuo de la cantidad de átomos B adsorbidos aumentará 

en ormemente la tendencia de éstos a volver a la posción 

kink al final del escalón. Después de un tiempo será casi 

imposible encontrar un átomo A en la posición kink y esto 

generará una polarización electroquímica, es decir, el elec 

trodo tomará un potencial superior al potencial de e q u i l i ­

brio. El aumento de la fuerza impulsora necesaria para man 

tener una corriente constante hará posible la salida de un 

átomo que no está al final de un escalón y también de áto- 

mos pertenecientes a capas de red completa, creando en a m ­

bos casos vacancias que pueden ser ocupadas por átomos a d ­

sorbidos. En el caso de una vacancia superficial en.capa 

de red completa ésta puede ser llenada por un átomo que e s ­

té por debajo de esta capa (dentro de la aleación), creando 

de esta manera vacancias y divacancias que pueden difundir

do como intermediario.
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(0)Au-RICH 
ISLAND -

A g -DISSOLUTION

1 •*~|a u ¡ [Au[Ag1 [Au

A u -RICH 
ISLAND

Ag-Au ALLOY

Au| |Au|Ag[Auf*-

Fig. 44: Dealeado por difusión superfical. Secuencia de cambios morfo 

lógicos que ocurren en una aleación que sufre corrosión por 

desordenamiento y ordenamiento superficial. (Ref. 147)

Fig. 45: Dealeado por difusión en volumen. Disolución de Cu (A) de 

una aleación Cu-Au (A-B) con átomos de Cu (A) adsorbidos co 

mo intermediarios. Ref. (146)
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hacia el interior de la aleación. La creación de un exceso 

de vacancias en las cercanías de la superficie provocará la 

difusión de los átomos A del metal menos noble desde el se­

no de la aleación hacia la superficie y la difusión de los 

átomos B en sentido contrario. De esta manera, la s u p e r f i ­

cie se enriquecerá del metal más noble B.

Pickering y Wagner hicieron un desarrollo m a t e m á ­

tico considerando una superficie plana y una difusión unidi_ 

mensional normal a la superficie para una aleación de Cu-Au. 

Supusieron que la concentración de cobre (menos noble) en 

la superficie es aproximadamente cero y que el coeficiente 

de interdifusión D del cobre a través de los átomos de Au 

es independiente de la composición y de la ubicación para 

aplicar la segunda ley de Fick en forma sencilla. La expre 

sión que obtienen para la densidad de corriente i para la 

formación de iones cobre divalentes es:

o ° i 1 / 7
1 = <N Cu 2F/ Vm> |D/2(1 ' N C u )t| 

y pare) el "espesor efectivo" <5 de la zona de i nterdi fus i ón

= j 2(1 - N°u ) D t| 1/2

O
donde F es la constante de Faraday; N Cu es la fracción m o ­

lar de cobre en el seno de la aleación; es el volumen 

molar del cobre; D es el coeficiente de interdifus ión de



-156-

cobre en oro y t el tiempo.

Las vacancias y divacancias que difunden al i nt e ­

rior de la aleación pueden ser aniquiladas <jn las d i sl o ca ­

ciones o pueden segregarse y formar vacancias múltiples 

(huecos, etc.). Entonces, la corriente calqulada por la 

ecuación anterior representa un límite superior. En la com 

paración con los resultados experimentales $e debe tener en 

cuenta el área real introduciendo el facto <|e rugosidad p a ­

ra calcularla.

Se puede observar que la ley que gobierna el dea- 

leado por el mecanismo de difusión en volumen es parabólica 

si se considera el espesor de la capa dealeada 6 en función 

del tiempo; y es hiperbólica si se considera la corriente 

de disolución en función del tiempo. Después del d e s a r r o ­

llo de este mecanismo, muchos han sido los trabajos e x p e r i - 

mentales que han corroborado la validez del mismo.

Zhdanov y Filanovskii (148) estudiaron la d i so lu ­

ción de una aleación de Pb-Cd en solución de KCl y HC1 por 

media, de las técnicas de electrodo rotante de anillo-disco 

y 11 stri ppi ng voltametry" encontrando que en los primeros m i ­

nutos se produce una disolución selectiva de Cd que luego 

es reemplazada por una disolcuión uniforme de la aleación. 

En esta primera etapa encontraron una relación lineal entre 

la densidad de corriente y la recíproca de la raíz cuadrada



del tiempo, indicando que actúa un mecanismo de difusión en 

v o 1u m e n .

Marshakov y col. (149) encontraron que el m e c a n i ^  

mo de difusión en volumen rige la disolución selectiva de 

la aleación Sn-In (5% at.) en soluciones de NaC1 04 + H C 1 0 4 

utilizando el método p o t e n c i o s t á t i c o . El coeficiente de dj_ 

fusión de In en esta aleación fue determinado ex perimental - 

mente por diversas técnicas (150).

Otros resultados que confirman la difusión en v o ­

lumen obtenidos en aleaciones de Sn-Zn (0,1% a t . ) en so l u ­

ción de NH4 C1 + HC1 (151, 152) para la disolución selectiva 

de Zn usando métodos electroquímicos combinados con métodos 

radi o q u í m i c o s . Estas mismas técnicas se usaron para el e s ­

tudio de la disolución selectiva de Zn en aleaciones de

In-Zn en soluciones de cloruro y perclorato (153) encontráii

1/2
dose para ambas soluciones una relación lineal i vs. t 

que indica el predominio del mecanismo de difusión en vo lu ­

men .

Métodos radiométrieos se usaron para el estudio 

de la disolución selectiva de Zn en aleaciones de Cu-Zn 

(154-156) con contenidos de Zn de 30 y 6% atómico en s o l u ­

ciones de cloruro. Este proceso está limitado también por 

la difusión en volumen del Zn hacia la interfase aleación/ 

solución.
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1.2.5 C i n é t i c a  de crecimiento_d e_g i_c ad ura s

A pesar de no corresponder a un modelo de forma­

ción de películas anódicas se ha incluido en esta sección 

el tema de picado con el fin de considerar todas las v a r i a ­

ciones posibles de la corriente con el tiempo para interpre 

tar las curvas de repasivación .

El picado es una de las formas más frecuentes y 

peligrosas en que suele presentarse la corrosión de metales 

y aleaciones en determinados medios. Se caracteriza por la 

loc alización del ataque en áreas muy pequeñas de la superfi_ 

cié metálica, en tanto que el resto de la misma permanece 

pasiva. El ataque se propaga hacia el interior del metal 

en forma de canales cónicos o cilídricos, denominados pi c a ­

duras, las cuales a menudo aparecen cubiertas por productos 

de corrosión. El ataque en las picaduras es muy intenso,
4 5

correspond ie nd o a velocidades de disolución de 3 x 10 o 10 

veces más altas que en el resto de la superficie pasiva (157)

Los estudios cinéticos del crecimiento de picadu- 

ras en condiciones de potencial constante fueron iniciados 

por Engell y Stolica (158), quiene supusieron que las pic a­

duras eran hemiesféri cas y la corriente dentro de ellas 

constante. Por lo tanto, el radio de las picaduras se in­

crementa proporcionalmente con el tiempo. El resultado es 

que la densidad de corriente de picado sigue la siguiente
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donde b = 2 6 3, dependiendo de si la nucleación de p i c a d u ­

ras es instantánea o progresiva. Se pueden obtener valores 

mayores que 3 si la velocidad de nucleación es proporcional 

a t 2 Ó t 3 , encontrándose valores de b de 4 y 5 (159). Los 

valores de b pueden ser menores que 2, lo que implicaría 

otros modelos de picado en cuanto a su geometría. Si se 

trata de picaduras cilindricas es posible formular la s i ­

guiente expresión general (160):

Kd2hN

1 e y :

i = k t

donde K es una constante, d es el diámetro de las picaduras; 

h es la profundidad y N el número de picaduras.

H a  + b dd ^ t

, n +bh
h ^ t

ésto conduce a que

ii = k t

donde b = 2b^ + b^ + b^ - 1

Hay falta de información que pueda explicar por que en un 

caso las picaduras se desarrollan más rápido en ancho que
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en profundidad mientras que en otros casos se observa la 

tendencia opuesta, o por que la velocidad de crecimiento es 

la misma en todas las direcciones.

Como resultado de esta cinética de crecimiento de 

picaduras cilindricas se observaron para un acero i n o x id a ­

ble C r 18 - Ni 12 - Mo2 - Ti pendientes b con valores tan bajos 

como 0,1 - 1 , 6 ,  dependiendo de la temperatura (160).

El tiempo necesario para formar la primera picadi¿ 

ra (tiempo de inducción) depende de la concentración del 

ion agresivo y en algunos casos del potencial. Una inter­

pretación del período de inducción (161) habla de una compe 

tencia entre dos procesos: pasivación y activación. La 

Fig. 46 (159) muestra el gráfico de i = f(t) para un acero 

Crl3 - Fe en solución de HC1 donde hay picado y en h^SO^ doji 

de no lo hay. El tramo AB corresponde a la pasivación y 

el tramo CD al picado. f

La conclusión es que la presencia de picado en un 

electrodo producirá el incremento de la corriente con el 

tiempo después de un perTodb de inducción. Este c r e c i m i e n ­

to sigue leyes del tipo i = k tb , donde b puede tener va lo ­

res tan bajos como 0,1 o tan altos como 5. ,
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loqt C»]

Fig. 46: Cinética de nucleación de picaduras. Relación entre la velo^

cidad de disolución de un acero 13 Cr y el tiempo en HC1 0,1M

(curvas 1 y 2) y H^SO^ (curvas 3 y 4) a potenciales de 0,6 V 

y 0,9 V, respectivamente. (Ref. 159)
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Con la información recopilada sobre películas anó 

dicas se está en condiciones de confeccionar una lista (Ta­

bla 2) de las relaciones corriente-tiempo más sencillas que 

pueden encontrarse al aplicar un potencial constante a un 

electrodo sumergido en una solución electrolítica. Esta Ta^ 

bla abarcará los resultados más comúnmente encontrados en 

las experiencias hasta ahora realizadas. Como ya se ha d i ­

cho, es común encontrar situaciones de transición entre los 

distintos mecanismos, como así también situaciones c o m p l e ­

jas, algunas de las cuales han sido detalladas en esta reco 

pilación, que no se mencionarán en esta Tabla.

Para la confección de esta Tabla partimos de la 

siguiente afirmación:

(dx/dt) = A i (16)

donde A = ( M / z F P ) ,  siendo x el espesor de la película, 

t el tiempo, i la corriente,y M y p el peso molecular y la
*>

densidad de óxido, respectivamente. Esta relación permite 

pasar de x = f(t) a i = f'(t). En todos los casos las deri 

vaciones o integraciones son sencillas salvo en el caso de 

Mott-Cabrera (117) que indica una ley de crecimiento l o g a ­

rítmica inversa ( x"l a log t).

1.2.6 Relaciones corriente_-_tiempo



-164-

Mediante la combinación de la ec.(16) y de una 

ecuación del tipo Cabrera-Mott

i = i exp (3 E/x) (I?)
o

donde E es el potencial y P e iQ son constantes. Beck (96) 

llega a una expresión reducida

dT = - |d 1/ 12 (ln I)2| (1 8 )

donde I = ( I i/ i o ) V dT = (Ai0 /B E ) d t . La ecuación (18) tiene 

una solución numérica tabulada como una integral e x p o n e n ­

cial E 2 (137) y está graficada en la Fig. 23. Beck t r a ns ­

formó estos resultados a valores de i-t para el caso de Al, 

Zr y Ti. Como se observa en la figura 48 los valores teórj_ 

eos obtenidos, además de coincidir con los resultados e x p e ­

rimentales, pueden tomarse como una línea recta sin errores 

apreciables.

Las leyes de corriente así como las de espesor 

en función del tiempo se encuentran tabuladas en la Tabla 2 

según las estructuras de las películas y los distintos meca 

nismos actuantes.
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Tabla 2

Relación de la corriente (i) con el tiempo (t) para los prin^ 

c i pal es mecanismos de formación de películas anódicas.

MECANISMO i = (f)tETAPA
LIMITANTE

TIPO DE 
PELICULA

¡Crecimiento 

de la 

película

1. Nucleación y Crecimiento

Monodimensional Nucí. * 

(norma!) Nucl_ p

Continua

o

Discontinua

Bidimensional 
(lateral)

Nucí. I 

Nucí. P

Tridimensional
(isotrópico)

Nucí. I 

Nucí. P

2. Difusión

Continua
(homogénea)

3. Campo alto

Cabrera-Mott 

Fromhold 

Empírico

4. Intercambio ( pi ace exchange)

Discontinua | 5. Disolución-precipitación 
(inhomogénea)

6. Difusión en volumen

Dealeadá
7. Difusión superficial

8. Disolución-redeposición

-1

U-l

• 1/2

. - 1/2

Flujo de co­
rriente en ciY 
¡cuito extemo:

9. Difusión en solución

Disolución 
¡del metal

10. Disolución metálica exp(-At)

Nucí. I = nucleación instantánea Nucí. P = nucleación progresiva
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Fig. 47: Gráfico de parámetros de corriente y tiempo adimensionales 

para l,a formación de una película de óxido anódica por el 

mecanismo de campo alto. (Ref. 96)

l o g  t  ( s e c )

Fig. 48: Crecimiento de óxidos por el mecanismo de campo alto. Tran­

sitorios de densidad de corriente anódica para superficies 

de Al, Ti y Zr creadas por fractura rápida, comparadas con 

la teoría (líneas discontinuas)(Al en Na2S04lM, Ti y Zr en 

HC1 3N).(Ref. 96)
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METODOS Y RESULTADOS EXPERIMENTALES

11. 1 Materiales y electrolitos

Para el estudio de la influencia de la velocidad 

de repasivación en corrosión bajo tensión se eligieron d is ­

tintos sistemas metal-el ectrol i to cuya susceptibilidad a es_ 

te fenómeno se conoce cuantitativamente.

1 1.1.1 Acero inoxidable_AISI_304

Se utilizaron alambres de acero inoxidable AISI 

304 de 0,8 mm de diámetro cortado en trozos de 25 cm de 1 on̂  

gitud. La compos ición de la aleación en porcentaje en peso 

fue :

C A P I T U L O  I I

% Determi nado por :

c 0,07 Combus t i ón

Ni 9,9 Es pect ros cop í a de absorci ón atómi ca

Cr 18,2 Espectroscopia de absorción atómi ca

Mo 0,30 Espectroscopia de absorci ón a tórni ca

Fe Balance

Los alambres fueron desengrasados con acetona y 

recocidos durante una hora a 1100°C bajo atmósfera de 120 mm 

de Hg de argón y templados en agua a temperatura ambiente.
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Este tratamiento térmico asegura la existencia de una única 

fase y (Fig. 1) que es retenida al templar la probeta, evi­

tando también así la sensitización o precipitación de carbi± 

ros de cromo en los bordes de grano (162).

Antes de las experiencias las muestras fueron pu­

lidas el ectroqu ímicamente en una solución de b u t i 1c e l l os o l- 

ve (90%) - ácido clorhídrico (10%) refrigerada con un baño 

de agua y hielo, aplicando un potencial de 36 V. El pulido 

ele ctroquímico se realizó en cuatro etapas de 60 segundos 

cada una agitando constantemente durante la aplicación del 

potencial. Las probetas se lavaron con agua destilada y al̂  

cohol y se secaron bajo corriente de aire caliente.

Las soluciones utilizadas se prepararon con d r o ­

gas de grado analítico y agua deionizada y destilada y f u e ­

ron degasadas con nitrógeno de alta pureza, eliminando el 

oxígeno existente por el método de Gilroy y Mayne (163).

La lista de electrolitos y potenciales utilizados es la si­

guiente:

Sistemas que presentan corrosión bajo tensión

HC1 1M a 0, -90, -100, -110 mV .
enh

Sistemas que no presentan corrosión bajo tensión

NaCl 1M a 300, 200, -160 mV .
’ enh

N a 2S04 0 , 5M a -140, 40, 650 m V enh



-171-

Fig. 1: Diagrama de fases temario Fe-Cr-Ni a 1100°C. El punto (•) 

indica la ubicación en el diagrama del acero inoxidable AISI 

304 a esa temperatura. (Ref. 189)

Fig. 2: Diagrama de fases binario Cu-Zn. El punto (• ) a 45Q°C 

indica la posición en el diagrama del a-latón 64/36. 

(Ref.. 164)
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Todos los potenciales se informan en base a la escala del

electrodo normal de hidrógeno (Venh 6 m V e nh^' Todas ^as e *. 

periencias se realizaron a temperatura ambiente (20°C).

1 1 .1.2 a Latón_64/36

Se utilizaron alambres de latón 64/36 comercial 

de 0,8 mm de diámetro cortado en trozos de 25 cm de l o n g i ­

tud. La composición de la aleación en porcentaje en peso

f u e :

% Determinado por:

Cu 63,7 Electrogravimetría

Sn <0,1 Espectrofotometría de absorci ón atómi ca

Pb *0,01 Espectrofotometría de abso reión atómi ca

Zn Balance

Los alambres fueron desengrasados con acetona y

recocidos durante distintos tiempos a 450°C bajo atmósfera 

de 120 mm Hg de argón hasta encontrar metalográficamente la 

ausencia de la fase B' (Fig. 2)(164). La fase a es la ú n i ­

ca pr-esente para esta composición a la temperatura de r e c o ­

cido. Se incluyeron en resina epoxi alambres de latón sin 

recocer y con recocidos de 90 minutos, 24 horas y 36 horas. 

Se pulieron mecánicamente hasta diamante de 0,25y y luego 

el ectroquímicamente con una solución de lOO^ml de 1^0, 20 mi 

de HC1 y 5 g de FeClg. Esto permitió el revelado de las fâ  

ses presentes. Para las probetas sin recocer o con recoci-
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do de 90 minutos se encontró una segunda fase ( 6‘) en los 

bordes de grano (Figs. 3 y 4), con mayor cantidad en el pri 

mero que en el segundo. Para los alambres recocidos d ur a n­

te 24 y 36 horas no se encontró una segunda fase con el m i ­

croscopio Óptico. Estudios realizados por rayos X dieron 

el mismo resultado. Se eligió en consecuencia el tiempo de 

24 horas para el recocido de las probetas para asegurar la 

presencia de una fase única (a) que se retiene al templar 

la probeta. A las probetas recocidas 24 horas se les r e a M  

zó un ataque químico con solución de persulfato de amonio 

al 10% para determinar el tamaño de grano (Fig. 5). El t a ­

maño de grano promedio es de ap ro xi madamente 50 micrones.

Antes de las experiencias las muestras fueron p u ­

lidas químicamente en una solución de 25% de ácido acético, 

55% de ácido fosfórico y 20% de ácido nítrico a temperatura 

ambiente, sumergiéndolas con agitación unos pocos segundos. 

Se lavaron con agua destilada y alcohol y se secaron bajo 

corri ente de aire caliente.

Las soluciones utilizadas se prepararon con d r o ­

gas <te grado analítico y agwa deionizada y destilada y fue­

ron degasadas con nitrógeno de alta pureza al cual se elim^ 

nó el oxígeno por el método de Gilroy y Mayne (163). La 

lista de electrolitos y potenciales utilizados es la siguieji 

t e :
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Fig. 3: Micrografia del revelado de fases presentes en un alambre de 

latón sin tratamiento térmico. Se observa fase e' en los 

bordes de grano. (400 x)

Fig. 4: Micrografia del revelado de fases presentes en un alambre de 

latón con recocido a 450°C durante 90 minutos. Se observa 

fase e‘ en los bordes de grano. (400 x)
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Fig. 5: Micrografia del revelado de granos en un alambre de latón con 

recocido a 450°C durante 24 horas. Tamaño promedio: 50 ym. 

(600 x)
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Soluc iones Potencial (mVérTh)

NaNo2 1M 

NaN02 0,1M 

NaN02 0.01M

(pH 10) 70; 125; 150; 200; 250

(pH 10) 125; 150; 200; 250; 325

(pH 10) 70; 125; 150; 200; 250; 350; 500

NaN02 lM + Na2S04 0,5M (pH 10) 70; 125; 150; 200; 250 

NaN02 0,lM+Na2S04 0,5M (pH 10) 70; 125; 150; 200; 250 

NaN02 0,01M+Na2S04 0.5M CpH 10) 70; 125; 150; 200; 250

N'a2S04 0,5M'+H3B03 0,2M (pH 9,2) 200;, 250; 300; 325; 335; 350; 375

Na2S 0,01M + Na2S04 0,5M -200; 200; 300; 350; 400; 550

Na2S 0,05M+Na2S04 0,5M -200; 200; 300; 350; 400; 55Q‘ 650; 800

En estos medios el latón se fisura dependiendo del potencial 

que se aplique. A potenciales suficientemente bajos es posj[ 

ble detener la fisuración en algunos de ellos. La informa­

ción detallada de su comportamiento se dará en la sección de 

resultados experimentales. Todos los potenciales se infor­

man en base a la escala del electrodo normal de hidrógeno

(Venh 0 m V e n h ^‘ T°das las experiencias se realizaron a tem 

peratura ambiente.

Como ya se dijo anteriormente en este trabajo se 

utiliza como técnica principal la de tracción rápida de 

alambres a fin de romper la película superficial existente

II.2 Técnicas experimentales

II.2.1 rápida
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en los mismos y seguir la variación de la corriente con el 

tiempo como una medida de la velocidad de rep asivación del 

sistema. Con este objeto se diseñó y construyó una máquina 

de tracción rápida que permitió estirar los alambres un 10% 

a una velocidad de aproximadamente 10 s - 1 . Esta máquin a de 

tracción rápida (Fig. 6 ) consta de un esqueleto de hierro 

ángulo (a) por cuyo centro se hizo pasar por medio de bujes 

de bronce (b) una barra o eje de acero-plata perfectamente 

centrada (c) que es la parte activa del sistema. En el e x ­

tremo de este eje se adosó una mordaza (d) de,medida,s a d e ­

cuadas para el diámetro del alambre. Enfrentando este e x ­

tremo de la barra y alineado con e l l a s e  colocó una mordaza 

fija (e) que sujeta la otra punta del alambre. En el otro 

extremo del eje se instaló un sistema de traba (f) que li­

bera un resorte de compresión (g) el cual es comppi'itido por 

una palanca de hierro (h). El recorrido del eje ( p o r c e n t a ­

je de elongación) es regulado por un sistema de tuercas (i) 

adosado a él. También en este extremo del eje se encuentra 

un sistema de descontactación metálico (j) que dispara el

sistema de medición de la corriente una vez iniciada la
l

tracción. Entre las dos mordazas que sujetan el alambre se 

encuentra una caja de lucite (k) que sir^e de soporte para 

la celda electrolítica por la cual pasa el alambre.

La celda electrolítica (Fig. 7) se construyó en 

vidrio Pyrex y consta de dos compartimientos; uno es el 

cuerpo de la celda donde pasa la proheta a traccionar
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k d g i j

b f c

Fig. 6a: Vista general de la máquina de tracción utilizada en este 

trabajo.

a. esqueleto de hierro

b. bujes de bronce

c. eje de tracción

d. mordaza móvil

e. mordaza fija

f. traba

g. resorte de compresión

h. palanca que comprimé el resorte

i. tuercas que regulan el recorrido del eje 

j. sistema que activa los equipos de medición

k. caja de lucite donde se ubica la celda electrolítica





I \

f i

Fig. 6b: Vista parcial de la máquina de tracción.

d

Fig. 6c: Vista parcial de la máquina de tracción.





Fig. 7

g.

Celda de tracción

a. probeta de alambre

b. contraelectrodo de Pt

c. cierres laterales de teflón

d. cierres laterales de lucite

e. soporte de teflón del contraelectrodo

f. comportamiento del electrodo de referencia

- h. entrada y salida de gases

i. trampa de salida de gases
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(electrodo de trabajo) Ca) alrededor de la cual se encuen-r 

tra el contraelectrodo de alambre de platino (b). Este com 

partimiento tiene cierres laterales de teflón (c) y lucite 

(d) que permiten el deslizamiento del alambre dentro de la 

celda, sin pérdida de solución. A través del cierre de t e ­

flón que soporta el contraelectrodo (e) se introduce el com 

partimiento del electrodo de referencia (f) que termina en 

un capilar de Lugging que enfrenta a la probeta. Para las

soluciones de cloruros se utilizó un electrodo de calomel
•1 ’

saturado y para las demás uno de sulfato mercurioso sat ur a­

do. El cuerpo de la celda está provisto de unat entrada (g) 

y una salida (h) de gases (nitrógeno en este caso) y a esta 

última se le introdujo una trampa de salida (,1 ) que se lle­

naba con la solución utilizada en cada experiencia.

El transitorio de corriente obtenido al traccionar 

el alambre fue registrado simultáneamente por tres equipos 

con distintos rangos de tiempo de medición cada uno. Entre

0 y 60 milisegundos se utilizó un sistema de adquisición 

de datos a alta velocidad Hewlett P-ackard 3051 A (una lectjj 

ra cada 60 m i c r o s e g u n d o s ). Este sistema está compuesto 

por:

- Una unidad de control constituida por una computa^ 

dora HP 9825 B con una capacidad de me moria de 23 

Kbytes que utiliza un lenguaje HPL. La computado 

ra posee un sistema térmico impresor de datos y 

ofrece la posibilidad de grabación en cinta m a g n £
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t i c a .

- Un graficador digital XY HP 9872 B.

- Un muí ti programador HP 6942 A compuesto por un ntá 

dulo que actúa como voltímetro rápido convertidor 

analógico digital, capaz de tomar? 33.Q00 lecturas 

de potencial por segundo. Un módulo de memoria 

con capacidad de almacenar 1.Q24 palahras de 16 

bits y un módulo que genera ondas cuadradas con 

un número de pulsos y frecuencia p r o g r a m a b l e s .

Entre cero y un segundo se utilizó un osciloscopio Tektronix 

5115 con memoria que es disparado internamente por la señal a 

medir (trigger interno). Entre 0 y 400 segundos se utilizó 

un registrador mecánico XY Houston 2Q00 disparado manualmeji 

t e .

Para aplicar el potencial elegido se utilizó un 

potenciostato PARC modelo 173 con módulo rtiedidor de corrien^ 

te modelo 176 de alta velocidad de respuesta (1 Volt/micro- 

s e g u n d o ) .

En la Fig. 8 se puede observar un diagrama del 

circuito eléctrico utilizado. Los datos de estos tres equi_ 

pos de medición se introdujeron en la computadora 9825 B y 

mediante un programa adecuado (Ver Apéndice) se elaboraron 

los datos para graficarlos luego en la forma deseada.

La teCnica de medición consistió en lo siguiente:
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Fig. 8 : Diagrama esquemático del circuito de medición utilizado.

Fig. 9: Diagrama esquemático del proceso de creación de área nueva 

por deslizamiento durante la tracción. (Ref. 165) 

a: radio del alambre 

Al: crecimiento de la longitud del alambre con cada escalón 

de deslizamiento
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Se degasó la solución con nitrógeno hasta alcanzar un pote£ 

cial de corrosión estable. Luego se aplicó el potencial 

deseado hasta alcanzar una corriente constante y se liberó 

el resorte de la máquina de tracción produciendo la ruptura 

de la película formada en la superficie.

Para poder calcular la densidad de corriente so­

bre la superficie del metal expuesta a la solución durante 

la tracción es necesario conocer dicha área de metal d e s n u ­

do. Se utilizó para ello un modelo teórico (165) que tiene 

en cuenta los escalones de deslizamiento que aparecen en la 

superficie al traccionar el alambre y supone que la pe lí cu ­

la superficial es perfectamente adhere.nte (Fig. 9). Se con^ 

sidera que

S - tt r Al /sen 45°

donde S es el área descubierta durante la tracción; r es el 

radio del alambre y Al = l Q e , siendo 1Q la longitud inicial 

del alambre dentro de la celda y e~la deformación (fracción). 

Introduciendo una corrección que co'nsidere que al ser trac- 

ciona'tio el alambre parte de'él sale de la celda, el afea ex 

puesta dentro de la misma es:

S b = (irr 1/sen 45°) | T0 /(^0 + I

Para calcular la densidad de corriente del metal desnudo
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(ib ) se parte de la corriente total medida que es '(166):

S$ es el área cubierta por la película superficial e i es 

la densidad de corriente de esa área (estado estacionario). 

Si SQ es el área inicial de la probeta dentro de la celda,

• S s ■ ( S o V ’o * 4 1 ) = V < 1 + Eo>

y de allí

i = l - ! sS „ / ( l + e )

6 (n rlQ /sen 45°)|1 / ( 1 +  e)|

Otros modelos para evaluar el área expuesta durante la tra£ 

ción, como el de Vermilyea (167), no consideran los e scalo­

nes de deslizamiento sino que toman al alambre como una g o ­

ma que se estira con una película superficial perfectamente 

adherente

s b = 1 - I V f V 4 1 »1 " 2

Esta aleación da resultados similares al modelo de Gravano 

(165) para deformaciones tan bajas como el 10%, que es la 

utilizada en este trabajo. Las diferencias se hacen s i g n i ­

ficativas para porcentajes de deformación superiores.
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La densidad de corriente así calculada está compuesta por

■i = i + i = i + i + Í/-I +
'b ’c a e p O 2 d x

donde i es la densidad de corriente catódica, ia la anódijr 
c

ca, i Va de repasivación (reformación de la película superí 

ficial), Íq la de evolución de oxígeno, id la de d i s o l u ­

ción e i la de oxidación de componentes del ele ctrolito 
X

(6 6 ). En'los sistemas de este trabajo se puede descartar

sin error i , ift e i¥ pues se trabaja a potenciales donde 
c u 2 *

tanto la reacción catódica como la evolución de oxígeno son 

despreciables y los componentes de las soluciones son e s ta ­

bles a los potenciales de trabajo. Cuando se forman pelícu 

las protectoras se puede suponer que la corriente de disoljj 

. ción es despreciable excepto cuando se produce una ruptura 

de la pasividad por picado o corrosión en rendijas. E n t o n ­

ces en una buena aproximación se supone que

i. - i 
b P

Esta densidad de corriente incluye la densidad de corriente

aportada por el cargado de la doble capa resultante de expo

ner una superficie nueva a la solución. La capacidad de la

doble capa de platino como la de mercurio y la de otras su-

2
perficies pulidas es de valores que van desde 10 mi cr oF /cm 

hasta 40 m i c r o F / c m 2 (99). Estos valores dependen de la con^ 

centración del electrolito, de su composición y del poten­

cial aplicado. Se supone que en el caso de las aleaciones 

utilizadas en este trabajo los valores de capacidad están
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c omprendidos en este rango. Para poder realizar un Cálculo 

de la carga (Q) utilizada en la doble capa en las expe ri e n­

cias de tracción se considera que instantáneamente se le

aplica al metal expuesto un sobrepotencial formado por 

1 
í

donde E es el potencial aplicado y Eb el potencial de corro 

sió.i del metal desnudo. En el caso de acero inoxidable AISI 

304 en HC1 1M (166) este potencial de corrosión está u b i c a ­

do a menos de 100 mV por debajo del potencial de corrosión 

normal de la aleación, de manera que para los potenciales 

utilizados el a E  no sobrepasa los 200 mV. To ma n d o entonces 

el máximo valor de la capacidad de doble capa y una d i f e ­

rencia de potencial a E  de 1 V se obtien e un valor de Q s o ­

br ee stimado de

Q = C a e = 40 microC c m ~ 2

Este valor es muy pequeño en comparación con los calculados 

por integración de las curvas i-t obtenidas en las t r a c c i o ­

nes y corresponde a los primeros milisegundos de la trac-

* ' 
ción. De lo expuesto se concluye que es lícito desprec iar 

el aporte del cargado de doble capa a la densidad de c o ­

rriente calculada.

En la figura 10 se puede ver un transitorio de co 

rriente típico para la formación de una película protectora. 

En él se observan dos tramos: el primero es una subida dé-



-195-

Fig. 10: Transitorio de corriente típico para la formación de una pê  

lícula protectora donde se indica la posición del tiempo 

cero escogido.

i ,  A/cm^

Fig. 11: Curva de polarización potenciodinámica.
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1 a corriente aproximadamente lineal con el tiempo y corres- 

ponde a la tracción de la probeta, indicando el máx im o de 

corriente la finalización de la tracción (aproximadamente 

10 mi 1 i s e g u n d o s ); el segundo tramo corresponde a la r e f o r ­

mación de la película protectora, siendo és.te el tramo de 

interés en este estudio.

De lo expuesto en el Capítulo I en la sección 1.2 

(películas anódicas) se infiere que la forma más práctica 

de exponer los resultados experimentales para deter minar qué 

leyes rigen el comportamiento de la corriente es la grafica 

ción en escala logarítmica. Las pendientes obtenidas en eŝ  

te tipo de gráficos pueden aclarar los mecanismos actuantes. 

Para pasar las curvas i-t a la forma logarítmica es n e c e s a ­

rio fijar con precisión el tiempo cero de la tracción pues 

su elección modifica significativamente la forma de la cur­

va en la primera etapa de la caída de corriente. Hay a u t o ­

res (5 9 , 9 7 , 98) que tomaron el tiempo cero como aquel al 

cual comienza la subida de la corriente, pero este punto es 

muy impreciso. Otros en cambio eligieron como tiempo cero 

la finalización de la tracción (44, 6 8 ), pero de esta mane- 
*

ra no se tiene en cuenta la carga circulada durante la tra£ 

ción. Hay también quienes eligieron un tiempo cero interm^ 

dio entre los dos anteriores (75) sin fundamentar su e l e c ­

ción en forma explícita. En este trabajo se determinó el 

tiempo cero trazando una recta desde la corriente máxima 

hasta cortar el eje de tiempo de modo de encerrar la misma



-198-

área (carga) que la curva experimental de tracción (_Fi,g. it>). 

De la discusión de los resultados obtenidos se desprende 

que la elección del tiempo cero de la repasivación no m o d i ­

fica las conclusiones finales pues de las primeras etapas 

de la repasivación no se pueden extraer resultados fehacieji 

tes por las caracterteristicaá del a técnica y de los proce* 

sos electroquímicos actuantes.

Todas las experiencias de tracción se realizaron 

como mínimo por triplicado.

ii.2.2 i^n

Se realizaron curvas de polarización po t en ci od in^ 

micas anódicas de todos los.sistemas en los cuales se hici 

ron estudios de repasivación a fin de determinar las c a r a c ­

terísticas electroquímicas generales de cada sistema.

Las curvas se realizaron en celdas electrolíticas 

convencionales de tres electrodos. El electrodo de trabajo 

era un alambre de la aleación en estudio de 1 c m 2 de área, 

cubierto en los extremos con resina epoxi. El c o n t r a e l e c ­

trodo era un alambre de platino de 0,5 mm de diámetro que 

rodeaba circularmente la probeta. En las soluciones de cío 

ruros se utilizó un electrodo de referencia de calomel sat]¿ 

rado y en las demás soluciones un electrodo de sulfato mer- 

curioso saturado. Las soluciones se degasaron con nitróge-
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no de alta pureza y se eliminó el oxígeno del mismo por el 

método de Gilroy y Mayne (163). Todas las experiencias se 

realizaron a temperatura ambiente y por duplicado como mínj_ 

m o .

Se utilizó un potenciostato PARC, modelo 173, 

con un módulo conversor logarítmico de corriente, modelo 

376, acoplado a una rampa de potencial PARC, modelo 175.

Las curvas se registraron en un registrador mec án ic o XY 

Houston 2000. Se utilizó una velocidad de barrido de

0,2 mV s " 1 . Una vez obtenido un potencial de corrosión es ­

table se aplicó el barrido anódico a partir de un potencial 

de 50 mV por debajo del potencial de corrosión.

II.2.3 Otras técnicas

Las demás técnicas experimentales utilizadas, c o ­

mo rayos X, espectroscopia electrónica para análisis q u í m i ­

co ( K C A ) ,  microscopía electrónica de barrido (MEB), etc., 

empleadas como técnicas accesorias, se describirán en los 

casos en los cuales fueron aplicadas.
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II. 3 Resultados experimentales

II.3.1 Acero inoxidable AIS I_ 304

Con el acero inoxidable austenítico AISI 304 se 

trabajó en soluciones de N a 2S 0 4 , NaCl y HC1 a distintos p o ­

tenciales como se indicó en la sección anterior. A fin de 

determi nar las características electroquímicas generales 

del material se realizaron curvas de polarización en los 

electrolitos mencionados. En las figuras 11, 12 y 13 se 

pueden observar las curvas de polarización para este acero 

en soluciones de N a ^ O ^  0,5M, HC1 1M y NaCl 1M, r e sp e c t i v a ­

mente. Como ya se señaló, se el igieron estos sistemas para 

poder comparar las velocidades de repasivación en s o l u c i o ­

nes que inducen fisuración y en soluciones que no lo hacen.

La curva de Na^SO^ 0,5M presenta una zona pasiva

- 7 2
muy amplia con corriente del orden de 10 A/cm hasta e v o ­

lución de oxígeno a potenciales superiores a 1 volt.

En NaCl la zona pasiva es muy pequeña, con densi-

-  6 2
dades de corriente de 10" A/cm . A potenciales de a p r o x i ­

madamente 0 mV comienzan a producirse fluctuaciones ab ru p ­

tas de la corriente debido a la formación y subsecuente re­

pasivación de picaduras. Finalmente se produce la subida 

rápida de la corriente al llegar al potencial de picado, el 

cual varía signif icativamente en cada experiencia.
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¡ , A / c m 2

3. 12: Curva de polarización potenciodinámica anòdica.

A / c m 2

Fig. 13: Curva de polarización potenciodinámica anòdica.
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¡ , A / c m

Fig. 12: Curva de polarización potenciodinSmica anòdica.

Fig. 13: Curva de polarización potenciodinámica anòdica.
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En HC1 1M el comportamiento inicial corresponde 

a una disolución activa de la aleación, pero como fue demos 

trado anteriormente (166) en esta zona de disolución activa 

hay formación de una película poco protectora. A p o t e n c i a ­

les cercanos a 70 mV se produce una pasivación de la su pe r ­

ficie donde las densidades de corriente llegan a valores 

del orden de 10‘5 A / c m 2 pero inmediatamente tiene lugar la 

ruptura de la pasividad por picado. Tanto en NaCl como en 

HC1 la presencia de picado fue confirmada por microscopía 

ópti ca (65).

En las primeras etapas del estudio de la cinética 

de repasivación para AISI 304 se consideró que era suficien 

te el análisis de los primeros milisegundos (60 mseg) en el 

comportamiento de la corriente después de destruida la pelí^ 

cula superficial. Se realizaron tracciones en los electro 

litos mencionados obteniéndose curvas de repasivación t í p i ­

cas como las mostradas en la descripción de las técnicas ex 

peri mental e s . Para poder caracterizar estas curvas m e d i a n ­

te parámetros medibles en forma sencilla se las llevó a e s ­

cala logarítmica (únicamente la zona de repasivación) y se 

las descompuso en tres zonas lineales que seguirían por lo 

tanto una ley del tipo i = A t*5 . De este modo, una curva 

de repasivación completa está representada en forma aproxi_ 

mada por i = A t^n, donde "n" va de 1 a 3; para cada n 

hay un rango de tiempo para el cual esa ecuación tiene va­

lidez (Fig. 14). Las pendientes b n se determinaron por
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cuadrados mínimos y cada experiencia se r e a l z ó  por lo m e ­

nos por triplicado. Al no encontrarse diferencias s i g n i f i ­

cativas entre las pendientes como tampoco entre las densida 

des de corriente máximas en estos medios se realizaron a d e ­

más tracciones en soluciones más concentradas. Si se su p£  

ne que en el fondo de la fisura hay acumulación iónica, al 

au mentar las concentraciones de los electrolitos tendrían 

que surgir las diferencias en las velocidades de repasiva- 

ción de los distintos medios, siempre y cuando esta v e l o c i ­

dad sea la determinante de la susceptibilidad a la corrosión 

bajo tensión. Los resultados se muestran en las figuras 15 

y 16. En estas figuras se observa que dentro del error e x ­

perimental no hubo variación significativa de las p e nd i en ­

tes al variar el medio electrolítico utilizado y sus conceji 

traciones respectivas. La gran dispersión observada en la 

determinación de las pendientes bj se debe a que éstas c o ­

rresponden a la parte inicial de la caída de corriente, la 

cual es muy abrupta y de muy corta duración (1 ms) por lo 

que se hace difícil la determinación experimental del valor 

de la pendiente en esta zona. De todas maneras, por su e s ­

casa duración las pendientes' bj no tienen influencia m a r c a ­

da en el comportamie nt o general. En relación a la densidad 

de corriente máxima (Fig. 16) ésta es similar en los di.sti 

tos electrolitos usados, lo cual no justifica el diferente 

comportamiento de la aleación en ellos (se fisura en H C 1 ; 

no se fisura en ^ £ 5 0 ^  y en N a C l ) . Todos los resultados se 

encuentran dentro del mismo orden de magn.itud y las diferen^



-205-

F1g. 14: Descomposición de las primeras etapas de una curva de repa*i 

s1vac16n típica de una película protectora én tres rectas 

que cumplen con la ecuación i=At^, siendo b la pendiente 

de este gráfico log i - log t.

Fig. 15: Pendientes de las curvas de repasivación log i - log t en 

función del electrolito y su concentración.
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cias que pueden verse no corresponden a la existencia o no 

de fisuración. En la Tabla 1 están listados los valores 

estadísticos de estos parámetros, indicándose los valores

de V i  * %V r

Como consecuencia de estos resultados se decidió 

ampliar el rango de tiempos en los cuales se registra la 

caída de la corriente a fin de encontrar entre los d i s t i n ­

tos medios diferencias atribuibles a la presencia de co rro­

sión bajo tensión. Se registró entonces la caída de c o ­

rriente hasta tiempos del orden de 400 segundos, puesto que 

en la técnica de tracción intermedia desarrollada por Galve 

le (168) con tiempos de este orden es posible predec ir  la 

velocidad de propagación de fisuras y el aspecto de las mis^ 

mas. Tiempos similares fueron utilizados por Ford (4) en 

su estudio de la cinética de repasivación en aceros inoxida^ 

bles a alta temperatura.

Se estudiaron además los transitorios i-t para dî  

ferentes potenciales. Las soluciones y potenciales estudia 

dos ett esta segunda etapa fueron:

HC1 1M a 0, 90, -100, -110 m V eph

NaCl 1M a -160, 200, 300 m V gnh

Na^SO^ 0»5M a 40, 650 m V e n ^

En la Fig. 17 pueden observarse los resultados obtenidos en



-208-

las tracciones rápidas. Al analizar todas estas curvas se 

ob serva una semejanza entre las obtenidas en HC1 y NaCl .

En la Fig. 18 se han seleccionado sólo algunas curvas a fin 

de observar con mayor claridad las diferencias y s im i l i t u ­

des en los distintos medios. En N a 2S 0 4 0,5M el c om p o r t a ­

miento es sencillo y la corriente cae rápida y monotónica- 

mente con el tiempo. Para HC1 y NaCl las curvas siguen

ap roximadamente la forma de la curva de sulfato en las pri-
i ' ,
meras etapas, para luego disminuir la velocidad de caída de 

la corriente llegando a producirse un aumento de la misma 

con el tiempo. En las curvas elegidas en la Fig. 18 se n o ­

ta el comportamiento casi idéntico de NaCl 1M a -160 mV con 

el de HC1 1M a -110 mV. Es conveniente recordar que en HC1 

1M a -110 mV el AISI 304 sufre de corrosión bajo tensión 

(65), mientras que en NaCl 1M no se encontraron fisuras en 

las experiencias de tracción lenta.

II.3.2 aLatÓn_64/ 36

En esta sección se expondrán los resultados obte-
I

nidos en latón 64/36 ordenados según la solución e l e c t r o l í ­

tica utilizada.

11 . 3 . 2.1 Soluciones de NaNo o

Se trabajó con solucioes de N a N 0 2 a distintas con^ 

centraciones y pH y con el agregado de N a 2 S 0 4 0,5M como se
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Tabla 1

Tabla de valores estadísticos de las pendientes y la c o r r i e n ­

te máxima obtenidos de las curvas log i - log t para las prim£ 

ras etapas de la repasivacifin del acero inoxidable AISI 304.

SISTEMA PARAMETRO MAGNITUD O in - 1 % %_;[

bl 7,5 0,5 6,5
HCl 1M b2 1,8 0,1 5,6

200 mV b3 0,91 0,05 5,5

im 0,5 0,06 11,5

bl 7,5 1,6 20,7
HCl 1M b2 2,25 0,03 1,3

-90 mV b3 1,1 0,2 16,8

im 0,1.10 0,06 5,5

bl 8,5 0,7 8,7
HCL 1M + NaCl 1M b2 2,2 0,2 8,5

-90 mV b3 1,05 0,03 3,0

i m 0,12 0,01 9,8

bl 9,3 0,6 Q,8
HCl 1M + NaCl 2M b2 2,3 0,1 5,4

-90 mV b3 0,87 0,05 5,3

im 0,28 0,09 3,2

bl 7,3 0,3 4,2
NaCl 1M b2 2, 29 0,07 2,94

200 mV b3 1,12 0,04 3,59

i m 0,31 0,04 11,6

bl 9,9 1,7 16,9
NaCl 2M b2 3,0 0,4 14,9

200 mV b3 1,3 0,3 20,4
i m 0,33 0,03 9,1

bl 10,8 2,0 18,7
NaCl 3M b2 2,8 0,4 15,5

200 mV b3 1,5 0,1 8,9
im 0,32 0,02 6,8

bl 9,5 1,4 14,6
JNa2 S04 0, 5M b Z 3,7 0,3 7,6

-140 mV b3 1,21 0,04 3,3
im 0,13 0,02 13,0

bl 10,0 0,6 6,1
N a 2 S04 1M b2 3,1 0,2 6,4

-140 mV b3 1,5 0,2 14,0
i m 0,14 0,02 14,3

bl 10,1 0,8 8,3
N a 2 S0 4 1, 5M b2 3,2 0,3 7,9

-140 mV b3 1,29 0,02 1,9
i m 0,13 0,01 10,6

b,, b 0 , b 0 = pendientes del gráfico logarítmico
I c o  2

i = densidad de corriente máxima (A/cm ) 
m





CONCENTRATION, mol/l

Fig. 16: Corriente máxima (i de pico) de los transitorios de 

corriente en función de la concentración para los d| 

ferentes electrolitos utilizados.

Fig. 17: Curvas de repasivación que muestra el comportamiento del 

acero inoxidable AISI 304 en todos los electrolitos uti-
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Fig 18* Curvas de repasivación escogidas del acero inoxidable AISI 

304 que muestran las diferencias y similitudes más signify 

cativas entre los distintos electrolitos utilizados.

i ,  A / c m

Fig. 19: Curvas de polarización potenciodinámicas anódicas.

-----  pH 12 -----pH 11 ------ pH 10

.,... pH7 --- 1 pH6
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i. Curvas de polarización:

Para todas las soluciones indicadas se realizaron 

curvas de polarización anódicas de la manera descriptas en

1 a sección 1 1 . 2.2

En la figura 19 se pueden observar las curvas de 

polarización del latón en soluciones de NaNO 2 1M para pH 6, 

7, 10, 11 y 12. Una observación general es la disminución 

del potencial de corrosión a medida que aumenta el pH, sien^ 

do éste de 40 mV a pH 6 y de -160 mV a pH 12. Para los 

tres pH superiores las curvas presentan un máximo de c o ­

rriente a potenciales que disminuyen al aumentar el p H .

Luego de este máximo la corriente disminuye hasta valores 

del orden de 10'6 A / c m 2 y se mantiene este valor en un r a n ­

go de más de 200 mV a pH 12, mientras que a pH 10 esta zona 

pasiva es muy estrecha. En estas curvas existe un poten- ¡ 

cial, que disminuye al disminuir el pH, para el cual se pro^ 

duce un  incremento abrupto de la corriente con formación de 

una película negra sobre la probeta que la cubre totalmente 

a pH 10 y sólo parcialmente a medida que sube el p H . Para 

pH 6 y 7 no se observa el primer pico de corriente; una 

vez superado el potencial de corrosión la corriente sube rá 

pidamente cubriéndose la probeta de un color marrón parduz- 

c o .

indica en la sección II.1.2.
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Se detuvo la curva de polarización a pH 12 una 

vez formadas las primeras manchas negras sobre la s u p e r f i ­

cie y se observó la probeta en el microscopio electrónico 

de barrido ( M E B ) , encontrándose islas de productos de corro 

sión de aspecto amorfo (Fig. 2.0). Estos productos de corro^ 

sión fueron eliminados sumergiendo la probeta en una s o l u ­

ción de HC1 al 5% durante unos segundos. Se observó 'nueva­

mente la probeta en el MEB encon trándose la superficie in ­

tensamente atacada por picaduras, en su mayoría de formas 

geométricas definidas, en la zona donde se habían d e p o s i t a ­

do los productos de corrosión (Fig. 21). A partir de estos 

resultados se determinó que el incremento abrupto de la den 

sidad de corriente y la consig uiente formación de productos 

de corrosión oscuros corresponde a una ruptura de la p a s i v i  

dad. Por lo tanto, la forma de la curva de polarización 

después de este potencial de ruptura no tiene una i n t e r p r e ­

tación sencilla e inmediata, escapando al interés de este 

e s t u d i o .

Se realizaron curvas de polarización en s o lu c io ­

nes de N a N O 2 0,1M y 0,01M a pH 10 (Fig. 22). Comparando di 

chas curvas con la de N a N 0 2 1M se observó que el potencial

de corrosión es bastante más anòdico, que se pierde el pri-
j-i

mer pico anòdico de corriente y que el potencial df ruptura 

de la pasividad se desplaza también hacia potenciales más 

anódi e o s .
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(a) 200 x

(b) Detalle 1600 x

Fig. 20: Latón NaN02 1M pH 12. Productos de cor^sión formados al p£ 

tencial de ruptura de la pasividad.
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(b) Detalle 1600 x

Fig. 21: Idem Fig. 20. Los productos de corrosión fueron elimina­

dos sumergiendo la probeta en solución de HC1 al 5%. Se 

observan picaduras debajo de los productos de corrosión.
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log i ,  A / c m 2

Fig. 22: Curvas de polarizaciôn potençiodinémicas anôdicas.

Fig. 23: Curvas de polarizaciôn potenciodinâmicas anôdicas.
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A estas mismas soluciones de nitrito a distintas 

concentraciones se les agregó sulfato de sodio, manteniendo 

el pH 10, con el fin de aumentar la conductividad de la s o ­

lución y evitar posibles problemas de caída óhmica en las 

experiencias de tracción rápida. Las curvas de p o la ri za­

ción obtenidas (Fig. 23) muestran muy pequeñas variaciones 

hasta la zona de ruptura de la pasividad en comparación con 

las soluciones sin sulfato. El ion sulfato es un ion a g r e ­

sivo en sí mismo y produce picado en latón (169) y de a l g u ­

na manera elimina el efecto pasivante que tienen los produc 

tos de corrosión formados al potencial de ruptura para las 

concentraciones menores (0,1 y 0,01M) pues no se observan 

posteriores disminuciones de la densidad de corriente. En 

todos los casos la formación de productos de corrosión oscu 

ros, que pueden o no cubrir toda la superficie, se produce 

una vez alcanzado el potencial de ruptura de la pasividad.

ii. Estudios de la película superficial:

Para determinar la composición de los productos

de corrosión que forman la película superficial del latón
t

en soluciones de Na N 02 se realizaron estudios de difracción 

de electrones por haz rasante a la superficie con el micros^ 

copio electrónico de transmisión (MET) y estudios medi an te 

la ténica de espectroscopia electrónica para análisis quími^ 

co (ESCA).
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Análisis por MET (170) : En todo microscopio 

ele ct ró nico es posible observar y fotografiar diagramas de 

difracción provenientes de láminas delgadas cristalinas o 

amorfas. En el caso particular del microscopio Philips EM 

300 esta posibilidad se puede extender utilizando un d i s p o ­

sitivo auxiliar denominado PW 6524/01. Es posible obtener 

asf diagramas de difracción de muestras masivas, evitándose 

la preparación de láminas delgadas. El dispositivo se m o n ­

ta debajo de la lente proyectora del microscopio y las l e n ­

tes del mismo se utilizan solamente para producir un haz 

coherente de electrones de sección muy pequeña, que incide 

directamente sobre la muestra y da origen al diagrama de dj[ 

fracción. Este diagrama se observa directamente en la p a n ­

talla fina 1 del microscopio, sin que intervenga ninguna otra 

lente. Por lo tanto, se puede calibrar esta cámara de d i ­

fracción con gran precisión pues desaparecen los errores de 

reproducibi 1 i dad debidos a posibles ciclos de histéresis en 

las lentes magnéticas. Partiendo de la ley de Bragg

2 d ^  sen 0 = X

que relaciona el ángulo total 20 de difracción con la longl 

tud de onda \ del haz electrónico incidente y con los e s p a ­

ciados i n te rpl a na res de la muestra observada. Si se

llama r, , , a los radios de los anillos de difracción de una 
nkl

muestra policristalina
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r h k 1 =  L  t g  2 9

donde L es la distancia muestra-placa fotográfica. Como 

los ángulos 0 son muy pequeños en difracción de electrones

entonces

y finalmente

Se pueden individualizar de esta manera las distintas r e ­

flexiones que caracterizan la sustancia observada, conoci en 

do los espaciados cristalinos a través de los radios

rhkl ^0S a n ill°s de difracción correspondientes. La m a£  

n i t u d ^ L  se suele llamar constante de difracción de la cáma 

ra y depende dir ectamente de la longitud de onda de los 

electrones, que a su vez depende del voltaje acelerador de 

los mismos. En este caso L vale 353,5 mm y la longitud de 

onda * correspondiente a la tensión de aceleración de 80 kV
O

utilizada es de 0,04177 A. En la figura 24 se pueden obser 

var los anillos de difracción obtenidos de una muestra de 

latón 64/36 potenciostatizada durante 60 minutos a 250 mV 

en solución de N a N 0 2 1M a pH 10. En la misma figura están
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tabulados los valores de r ^  medidos y sus c o r r e s p o n d i e n ­

tes calculados. Por comparación de estos resultados 

con los patrones clasificados de los productos que puede 

formar la película se encontró que el diagrama de Cu^O (óxi_ 

do cuproso) es el que se ajusta mejor a las líneas o b t e n i ­

das. El diagrama patrón de CuO tiene tal complejidad de H
*

neas de difracción que puede ser eliminado como posible com 

ponente de la película superficial. Se observan también al_ 

gunas líneas correspondientes a la aleación base.

Análisis por ESCA ( 1 7 1 ) : Esta técnica - además 

del nombre de ESCA suele ser designada como XPS (X-ray Pho- 

toelectron S p e c t r o s c o p y ) - puede analizar muy pequeñas c a n ­

tidades de muestra sólida y es aplicable, en principio, a 

cualquier elemento de la tabla periódica (excepto H y He). 

La información que proporciona está directamente r e l a c i o n a ­

da con la estructura electrónica de la molécula y la i nt er ­

pretación es relativamente sencilla. La muestra a analizar 

es e xpuesta  a un flujo de fotones monoenergétieos de e n e r ­

gía h\¿_. El especimen emitirá fotoelectrones, electrones 

Auger y electrones secundarios. En el caso de analizar s ó ­

lo fotoelectrones se pueden determinar sus energías c in é ti ­

cas y en una distribución dada de energías cinéticas es p o ­

sible determinar las posiciones de los picos de fotoelectro 

nes, características de los elementos de la muestra, y sus 

intensidades relativas. La técnica ESCA consiste en d e t e r ­

minar las energías de ligadura de los electrones, tanto de 

las capas interiores como de valencia, midiendo las ener-
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Fig. 24: Anillos de difracción observados en el microscopio electró 

nico de transmisión con la técnica de haz rasante sobre la 

película formada en latón en solución de NaNOg 1M pH 10 po/ 

tenciostatizado a 250 mV durante 60 min. En la tabla infe^ 

rior se detallan los valores de los radios de los anillos 
»

de difracción r ^  y sus correspondientes espaciados inte£ 

planares d ^ . Estos concuerdan con los valores de tablas

rhkl(cm) dhkl(A)

0,510 2,895
0,618 2,389
0,701 2,106
0,864 1,709
1,001 1,475
1,177 1,255
1,327 1,113
1,418 1,041
1,544 0,956
1,590 0,929
1,739 0,849
1,839 0,803
2,098 0,704
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gías cinéticas de los electrones eyectados por la molécula 

al ser excitada por un haz de rayos X. La profundidad del 

análisis es de 1 a 8 monocapas.

Se analizaron superficies de probetas de latón p<) 

tenciostatizadas en solución de N a N 0 2 1M pH 10 a p o t e n c i a ­

les de 70 y 250 mV. Se comprobó la ausencia de CuO en la 

película superficial y la presunción de la existencia de 

C u 20 y ZnO. Estos últimos se infieren por la presencia de 

los picos de energía correspondientes a oxígeno, pero es im 

posible distinguir entre los picos de C u 20 y Cu met álico y 

entre los de ZnO y Zn metálico pues sus energías son muy 

cercanas y la diferencia es del orden del error experimen- 

tla. En las figuras 25 y 26 se pueden ver los perfiles de 

concentración (% atómico) en función de la profundidad del 

análisis y las concentraciones existentes en la superficie 

de un blanco. En estos gráficos se observa que la c o n c e n ­

tración de Cu en la superficie es menor que en el seno de 

la aleación, aumentando a medida que se avanza en la p r o ­

fundidad del análisis. En eí caso del Zn la concentración 

en la superficie es mayor que en el seno de la aleación y 

ésta disminuye a- medida que se avanza en la profundidad 

del análisis. El único resultado concreto en este a n á l i ­

sis es que no se encuentran rastros de CuO pues no fueron 

observados sus picos satélites característicos. No es cO£ 

veniente efectuar otras deducciones cuantitativas debido a 

los errores experimentales implicados en esta técnica.
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iii. Curvas de regasivación:

Una vez conocidas las curvas de polarización se 

realizaron experiencias de tracción rápida en estos medios 

a distintos potenciales que se indican en la sección II.1.2. 

En las figuras 27 a 32 pueden observarse los transitorios 

i-t obtenidos para los distintos sistemas expuestos en for­

ma logarítmica.

Al realizar tracciones en N a N 0 2 aplicando una pe­

queña tensión inicial se encontraron fisuras transgranula- 

res en el microscopio electrónico de barrido (Fig. 33) debi 

do a la alta velocidad de propagación de fisuras (64). Al 

no aplicar la tensión inicial desaparecieron casi por c o m ­

pleto las fisuras una vez terminada la experiencia. Con el 

propósito de poder calcular una densidad de corriente real 

a través de un área conocida sin fisuras se realizaron t o ­

das las tracciones en latón en los distintos medios sin 

aplicarles la tensión inicial.

i

En las curvas log i - log t para N a N 0 2 1M (Fig.

27) se observa que para 70 mV la ley de caída de la corrien 

te con el tiempo es una ley sencilla i = A t"b con una pen­

diente b aproximadamente igual a -1. Para potenciales supe 

ñ o r e s  se pierde este comportamiento lineal log i - log t.

Si bien la densidad de corriente disminuye con el tiempo 

hay una zona intermedia donde esta disminución es muy peque 

ña, ma nt eniéndose la corriente en valores elevados del or-
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Fig. 25: Análisis por XPS de la composición de la película superfi­

cial en función de la profundidad. Los símbolos llenos mues^ 

tran la composición de la probeta sometida al tratamiento in 

dicado en la figura. Los símbolos vacíos muestran la compo­

sición de una probeta sin tratamiento posterior (blanco).

Fig. 26: Idem Fig. 25, con la película formada a otro potencial.
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Fig. 27: Curvas de repasivación log i -log t

Fig. 28: Curvas de repasivación log i -log t.
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Fig. 29: Curvas de repasivación log i - log t.

Fig. 30: Curvas de repasivaciön log i -log t.
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Fig. 31: Curvas de repasivación log i -log t.

Fig. 32: Curvas de repasivación log i - log t.





Fig. 33a: Alambre de latón traccionado a 250 mV en solución de 

NaNO2 1M pH 10 al cual se le aplicó una pequeña tensión 

inicial antes de la tracción. Vista de la superficie. 

(200 x)
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Fig. 33b: Corte longitudinal. (500 x)

Fig. 33c: Corte longitudinal con revelado de grano. (500 x)
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den de 0,1 A / c m 2 o mayores dependiendo del potencial.

Las curvas de N a N 0 2 0,1M y 0,Q1M (Figs. 28 y 29) 

son similares. A potenciales bajos la corriente presenta 

comportamientos semejantes a los obtenidos a 70 mV en N a N 0 2 

1M, aunque su caída no es lineal en todo su recorrido. Al 

subir el potencial se llega a un potencial en el cual a 

tiempos del orden del segundo la corriente comienza a aumeji 

tar produciendo un máximo de intensidad que varía con el po 

tencial y el electrolito.

Para los potenciales más elevados en NaNO 2 1M se 

encontraron superficies cubiertas por una película r esque­

brajada en las líneas de deslizamiento (Fig. 34). Para d e ­

terminar el grado de descascaramiento de esta película se 

cubrió la probeta con una resina acrílica, la cual al ser 

despegada extrajo de la superficie las partes de la p elícu­

la no adherida a ella. En la figura 35 se pueden observar 

zonas donde se extrajeron trozos de la película no adherida 

fuertemente a la superficie., Este descascaramiento puede 

llevar a un error en el cálculo de la densidad de corriente, 

pero la corrección (imposible de calcular en forma exacta) 

no cambia el orden de magnitud de los resultados y mucho n\e 

nos la tendencia observada al variar el potencial y el m e ­

dio. Para 70 mV, en cambio, se observaron superficies más 

limpias donde se distinguen las líneas de deslizamiento con
*

mucho menos ataque (Fig. 36) y que presentan un leve revel£
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do de los bordes de grano.

Al observar las probetas traccionadas en N a N 0 2 

0,1M en el MEB se encontró que la superficie estaba limpia 

en todos los potenciales inferiores al potencial de ruptura 

con revelación de los bordes de grano en los cuales se d i s ­

tinguen nítidamente las familias de líneas de deslizamiento. 

No se detectan fisuras ni zonas con película superficial 

descascarada (Fig. 37).

En el caso de NaNO 2 0,01M se produce la revela­

ción de granos. Se observa una superficie muy limpia con 

líneas de deslizamiento, sin ningQn tipo de ataque evidente 

ni existencia de fisuras (Fig. 38). A partir de 125 mV apa 

recen en la superficie picaduras distribuidas al azar de 

formas irregulares que presentan planos cristalográficos 

(Figs. 39 y 40). Para 350 mV, es decir, a un potencial más 

anódico que el potencial de ruptura se encuentra el mismo 

aspecto observado en el caso de N a N 0 2 1M con líneas de d e £  

lizamiento que evidencian una película gruesa y d e s c a s c a r a ­

da (Fig. 41) .

>

Con el agregado de N a 2S 0 4 0.5M a las soluciones 

de nitrito se observa una cambio en la respuesta de la c o ­

rriente con el tiempo después de la tracción, pero sólo p a ­

ra la solución de nitrito 1M (Figs. 27 y 30). En este caso
»

se producen aumentos de corriente con el tiempo similares a



-245-

Fig. 34: Alambre de latón traccionado a 200 mV en solución de NaN02 1M 

a pH 10. Vista de la superficie que muestra la película su­

perficial resquesbrajada. (12500 x)

Fig. 35: Idem Fig. 34, con trozos de película superficial extraída 

con resina acrílica. (1600 x)





Fig. 36: Vista de la superficie de un alambre de latón traccionadó 

a 70 mV en solución de NaN02 1M pH 10 que muestra una supej^ 

ficie limpia donde se distinguen nítidamente las líneas de 

deslizamiento. (1600 x)
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150 mV (b) 1600 x

Fig. ‘37: Vistas de la superficie de alambres de latón traccionados en 

solución de N a t ^  0,1M pH 10. Superficies limpias de bordes 

de grano. Se distinguen claramente las familias de lineas 

de deslizamiento.





Fig. 38: Vista de la superficie de un alambre de latón traccionado 

en solución de NaN02 0.01M pH 10 a 70 mV. Superficie muy 

limpia con líneas de deslizamiento sin ataque químico. 

(6400 x)
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(b) Detai le 1600 x

Fig. 39: Picaduras formadas en la superficie de un alambre de latón 

traccionado en solución de Naftf^ 0,01M pH 10 a 150 mV.
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(a) 6400 x

(b) 6400 x

Fig. 40: Idem Fig. 39, a 200 mV
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Fig. 41: Vista de la película superficial gruesa y descascarada forma

da en un alambre de latón traccionado en solución de NaNOg

0,01M pH 10 a 350 mV. C6400 x)
f
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1 os observados en N a N 0 2 0,1 y 0.01M. El agregado de N a 2S 0 4 

a las soluciones de nitrito 0,1 y 0.01M no modifica signifi_ 

cativamente las curvas (Figs. 31 y 32). En cuanto al aspee, 

to superficial, a diferencia de las soluciones sin sulfato, 

se observa una gran variedad de productos de corrosión t a n ­

to amorfos como con aspecto cristalino (Figs. 42 y 43). P£ 

ra N a N 0 2 1M con sulfato se encuentran también líneas de de£ 

lizamiento donde se ha roto una película gruesa (Fig. 44). 

Para potenciales muy elevados (325 mV) se observan zonas 

donde la película superficial se ha descascarado y debajo 

se ha producido un picado muy intenso (Fig. 45). En N a N 0 2 

0 , 1M con sulfato se observan superficies un poco más lim­

pias con líneas de deslizamiento sin película rota y se d e ­

tecta la presencia de picaduras (Fig. 46). Para N a N 0 2 

0 ,01M con sulfato se encuentran nuevamente, como en NaNO 2

0 , 0 1 M , picaduras de formas irregulares que parecen presen­

tar caras cristalográficas (Fig. 47). A potenciales altos 

(250 mV) la superficie presenta un ataque intenso y una pe­

lícula superficial totalmente descascarada (Fig. 48).

1 1 .3 . 2 . 2 2S 0 4 0 , 5M + H 3B 0 3 0 .2M pH = 9.2

i. Curva de p o 1a r i z a c i ó n :

En la figura 49 se puede observar la curva de po­

larización de latón en solución de sulfato con borato a pH

9,2. Esta curva presenta un máximo inicial de corriente a

- 5 2
85 mV, subiendo luego a valores del orden de 10 A/cm don^
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de se mantiene constante hasta potenciales cercanos a 400 mV. 

A este potencial tiene lugar la ruptura de la pasividad con 

un aumento brusco de la corriente. Una vez terminada la 

curva de polarización se observó en la probeta, por microsco 

pía electrónica de barrido, la presencia de picaduras cris­

talográficas en una superficie llena de productos de corro­

sión ( Fi g . 50) .

ii. Curvas de r e p a s i v a c i Ó n :

Todos los potenciales aplicados en las tracciones 

caen dentro de la zona pasiva de la curva de polarización.

Al potencial más bajo aplicado ( 200 mV) la caída de corriein 

te sigue una ley sencilla log i - log t con pendiente de -1 

hasta alcanzar la corriente de base (10‘5 A / c m 2 ) donde p e r ­

manece constante. Que la corriente del metal desnudo alcaji 

ce valores cercanos a la densidad de corriente del metal eŝ  

tático impide el cálculo correcto de la densidad de corrieji 

te sobre el metal descubierto ya que la diferencia entre la 

corriente total y la corriente de base es muy pequeña, e in̂  

ferior al error experimental. Al aumentar el potencial co­

mienza el fenómeno observado en las soluciones de menor con 

centración de nitrito y en las que tienen agregado de sulfa 

to. Después de una etapa inicial de rápido descenso de la 

corriente ésta aumenta con el tiempo. Se debe recordar que 

en esta solución el latón sufre corrosión bajó tensión a po 

tenciales a partir de 300 mV, como se indica en la Fig. 51 

(169). En todos los casos se encontró que la probeta esta-



-261-

Fig. 42: Vista de los productos de corrosión formados sobre la super 

ficie de un alambre de latón traccionado en solución de 

NaN02 1M + Na2S04 0,5M pH 10 a 70 mV. (3200 x)

Fig. 43: Idem Fig. 42, en solución de NaN02 0,1M + Na2S04 0,5M pH 10 

a 125 mV. (1600 x)
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Fig. 44: Vista de la película superficial formada en un alambre de 

latón traccionado en solución de NaN02 1M + Na2S04 0,5M 

pH 10 a 150 mV. Esta película gruesa se rompió por la apa^ 

rición de escalones de deslizamiento., (12500 x)

Fig. 45: Película descascarada, bajo la cual se observa un picado iji 

tenso. Superficie de un alambre de latón traccionado en so 

lución de NaN02 1M4+ Na2S0^ 0,5M pH 10 a 325 mV. (1600 x)
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(a) 100 x

(b) Detalle 3200 x

Fig. 46: Vista de la superficie de un alambre de latón traccionado 

en solución de NaNOg 0,1M + Na2S0^ 0,5M pH 10 a 200 mV. 

Picaduras tapadas por productos de corrosión.
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(b) Detalle 3200 x

Fig. 47: Picaduras cristalográficas encontradas en la superficie de 

un alambre de latfin traccionado en solución de NaNOg 0,QIM 

+ Na2S04 0,5M pH 10 a 125 mV.
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(b) Detalle 800 x

Fig. 48: Aspecto superficial de un alambre de latón traccionado en 

solución de NaNO^ 0.01M + Na2S04 0,5M pH 10 a 250 mV.
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¡ , A / cm^

Fig. 49: Curva de polarización potenciodinámica anòdica.

Fig. 50: Picaduras cristalográficas encontradas en la superficie de 

un alambre de latón en solución de ^ S O ^  Q,5M + H^BO^ o,2M 
pH 9,2, al finalizar la curva de polarización anòdica.

(800 x)
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F1g. 51: Curvas de repasivación. La flecha indica el potencial más 

bajo en el cual se encontró corrosión bajo tensión (SCC).

Fig. 52: Aspecto de los productos de corrosión encontrados en un alam 

bre de latón traccionado en solución de NagSO^ 0,5M + HgBOg

0,2M pH 9,2 a 280 mV. (6400 x)
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ba cubierta con una gran cantidad de productos de corrosión 

(Fi gs . 52-54) .

II.3. 2.3 Soluciones de N a ^S + N a ^SO^

i. Curvas de polarización:

En la Fig, 55 se observan las curvas de polariza­

ción realizadas en soluciones de sulfuro de sodio con sulfa 

to de sodio. A partir del potencial de corrosión aumenta

rápidamente la corriente hasta valores del orden de

- 4 2
10 A/cm , donde permanece produciendo algunos picos en un 

amplio rango de potenciales hasta la ruptura de la p a s i v i ­

dad . Para sulfuro 0,05M este rango pseudopasivo es mayor 

que para sulfuro 0,01M, extendiéndose en el primer caso has^ 

ta valores cercanos a 1 V mientras que para el segundo la 

ruptura se produce a potenciales cercanos a los 400 mV.

Una vez producida la ruptura de la pasividad se detecta so­

bre la probeta la formación de un producto de corrosión ne­

gro y espeso con aspecto barroso que se desprende de la su­

perficie al ser ésta lavada una vez terminada la curva de 

polarización. Debajo de est.e producto de corrosión espeso 

se encontraron picaduras cristalográfi cas como puede o b s e r ­

varse en la Fig. 56. Aparentemente el ion sulfuro actúa co 

mo un inhibidor del picado, acercándose el potencial de ru£ 

tura a potenciales más nobles a medida que se aumenta su 

concentración. Lo contrario parece observarse en Cu puro 

en soluciones de sulfuro con hidróxido de sodio o con solu­

ciones de carbonato ácido (172) donde el ion sulfuro favore
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ce la formación de picaduras más fácilmente a medida que a^ 

menta su concentración.

ii. Curvas de regas i y a c i ó n :

En las figuras 57 y 58 pueden verse los t r a n s i t o ­

rios log í - log t para la tracción de alambres de latón en 

las soluciones de sulfuro mencionadas. En las curvas c o ­

rrespondientes a la mayor concentración de sulfuro se obser 

va casi el mismo comportamiento lineal para los potenciales 

inferiores a 400 mV presentando una pendiente de apro ximad^ 

mente -0,5. A los potenciales de 550 mV y 800 mV las densj_ 

dades de corriente son muy elevadas y no siguen un compo r t a  

miento sencillo. A diferencia de lo que indica la curva de 

polarización en estos potenciales se formó el producto de
*

corrosión negro en la experiencia de tracción. Para la s o ­

lución de menor concentración de sulfuro el comportamiento 

es similar, sin embargo, el alejamiento de una ley sencilla 

de decaimiento de la corriente con el tiempo se produce a 

potenciales más bajos. A partir de 350 mV se producen in­

crementos de la corriente con el tiempo similares a los ob- . 

servados con las soluciones de nitrito de sodio y en acero 

inoxidable AISI 304 en soluciones de cloruros..

Como está indicado en la figura 57 el latón sufre 

corrosión bajo tensión (SCC) a potenciales de 400 mV y supe^

riores. Observando esta figura vemos que no hay diferen-
t

cias entre la curva de 400 mV, donde hay corros ión / bajo tejí’
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Fig. 53: Idem Fig. 52, a 300 mV, (800 x)

Fig. 54: Idem Fig, 52, a 375 mV, (1600 x)-
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Fig. 55: Curvas de polarización potenciodinámicas anódicas.
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(b) Detalle 12500 x

Fig. 56: Picaduras cristalográficas encontradas en la superficie de 

un alambre de latón en solución de Na2S 0,05M + Na2S0^ 0,5M 

al finalizar la curva de polarización anódica.
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Fig. 57: Curvas de repasivación. La flecha indica el potencial más 

bajo al cual se encontró corrosión bajo tensión (SCC).

Fig. 5$: Curvas de repasivación.
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Fig. 59: Aspecto de los productos de corrosión encontrados en un 

alambre de latón traccionado en sol culón de Na2S 0,05M + 

Na2S04 0,5M a 200 mV. (1600 x)





Fig. 60: Picaduras cristalográficas encontradas en la superficie de 

un alambre de latón en solución de ^ . S  0.01M + NágSO^ 0,5M 

a 550 mV. (800 x)

Fig. 61: Picadura cristalográfica encontrada en la superficie de un 

alambre de latón en solución de Na$S 0,01M + NagSO^ 0,5M a 

400 mV. (1600 x) 4
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sión, y las d‘e potenciales inferiores, donde no se presenta

i
este fenómeno.

En todos los casos la superficie de las probetas 

se encontró cubierta de productos de corrosión (Fig. 59).

En los potenciales más elevados, a partir de 550 mV para 

0,05M y a partir de 400 mV para 0,01M, se encontraron p i c a ­

duras cristalográficas y ataque preferencial en las maclas 

(Figs. 60 y 61). Es a partir de estos potenciales donde se 

encuentra la formación del producto de corrosión negro y es 

peso en las curvas de tracción.
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C A P I T U L O  III 

DISCUSION Y CONCLUSIONES

En este capítulo se analizan los resultados ob t e ­

nidos para cada aleación estudiada, detallándose en cada ca 

so las conclusiones parciales y se presentanfi nal mente las 

conclusiones generales extraídas del estudio de la cinética 

de repasivación en estos sistemas.

III .1 Acero inoxidable AISI 304

II I.1.1 Discusión

Entre los trabajos publicados sobre medidas de re 

pasivación en aceros inoxidables hay uno presentado por 

Ford (4) en el cual se estudia aceros inoxidables austeníti_ 

eos ( F e - 1 8 C r - 8 N i  y F e - 1 2 C r - 1 0 N i )  en solución diluida de 

N a 2 S 0 ̂  •OjOlM a 97°C. El trabajo se basa en que los mecanis 

mos más aceptados de corrosión bajo tensión por disolución 

anódica ( 26, 27, 34, 35, 42 , 45) relacionan fa rada icamente 

la velocidad de propagación de fisuras con la velocidad de 

oxidación total en el fondo de la fisura, donde la película 

protectora está siendo rota mecánicamente debido a cambios 

en el campo de tensiones concentrado allí. Entonces, la ve 

locidad de propagación de fisuras dependerá de la velocidad
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de disolución de la superficie descubierta (sin película 

protectora), de la velocidad de repasivacifin en el fondo de 

la fisura, de la perioricidad de la ruptura del óxido y, fj_ 

nalmente, de la velocidad de transporte de masa de las molé 

culas de agua de solvatación a la superficie en disolución 

y del flujo de cationes metálicos solvatados desde la supe£ 

ficie (Fig. l)(Capítulo I).

»

La velocidad de propagación promedio V puede ser 

calculada si se conoce la relación entre la densidad de car 

ga de oxidación Q y el tiempo existente después de la puptu^ 

ra de la película y conociendo además la perioricidad de la 

ruptura del Óxido. Aplicando entonces la ley de Faraday:

V = (M/ f'Fz)(Qf/ 1.f) ; t f = ( ef/é)

donde M y p son el peso atómico y la densidad del metal, 

respectivamente, z es el cambio de valencia en el proceso 

de oxidación, F es la constante de Faraday (96500 Coul.), 

tf es la perioricidad de la ruptura de la película, es 

la densidad de carga de oxidación pasada en t^ después de 

la ruptura de la película, es la deformación de ruptura 

de la película y ¿ es la velocidad de deformación en el fon^ 

do de la fisura. La deformación de ruptura de películas

_ 3
pasivas adherentes se encuentra en el orden de 10 (173,

174), aunque Ford lo determinó experiment almente mediante

-3 -1
la técnica de tracción lenta (1,5.10" s ) (Fig. 2).
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s u r f a c e
DISSOLUTION

OXIDE RUPTURE

< v ? '

Fi g . 1: Variación esquemática de la densidad de caraa de oxidación 

con el tiemoo durante la propagación de la fisura que mues­

tra los parámetros relevantes en el modelo de disolución 

anòdica y deslizamiento. (Ref. 4)

S TR A IN  < I 0 J

Fig. 2: Variación de la densidad de corriente con la deformación api i

cada durante un ensayo de tracción en Fe 12% Cr 10% Ni en Na2S04 

a 193 mV, 98°C. De este gráfico se determina la deformación 

de ruptura del óxido r (Ref. 4)
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La técnica utilizada por Ford para obtener la va ­

riación Q con el tiempo fue la de tracción de alambres m e ­

diante la caída libre de un peso (97) y las velocidades de 

propagación obtenidas con esta técnica, suponiendo válido 

el modelo de disolución anódica y deslizamiento (35, 42) 

concuerdan razonablemente con las observadas experimental - 

mente con la técnica de Parkins de tracción lenta (175) a

una velocidad de 2,1 . 10”® s”* (F i g . 3).

\

Se realizaron estos cálculo para acero inoxidable 

AISI 304 en los distintos medios estudiados y se compararon 

con los obtenidos por la técnica de tracción lenta (65).

Los valores de los parámetros utilizados fueron los siguien 

tes :

F.f = 0,001 M = 55,20

1 = 4 .  10”6 s " 1 p = 7,8 g c m ' 3

t^ = 250 s z = 3

Estos resultados están tabulados en la Tabla 1 y en la figu^ 

ra 4 en comparación con los resultados obtenidos por t r a c ­

ción lenta. Como era de esperarse, no se observan d i f e r e n ­

cias en las velocidades de propagación de NaCl y HC1 por eŝ  

te tipo de cálculo ya que no hay deferencias apreciables en̂  

tre las curvas i-t para estos medios. Para el caso de H C 1 , 

donde hay fisuración, los valores obten i dos son i n fe ri ores 

a los experimentales y la diferencia se acentúa a medida
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que dismi nuye el potencial. Aunque para el caso d»l HC1 la
I

tendencia de aumentar la velocidad de propagación al au me n ­

tar el potencial es predicha por el cálculo de t r a n s f o r m a ­

ción faradaica propuesto por Ford, éste no predice cua nt i to  

tivamente los valores correctos en todos los potenciales y, 

fundamentalmente, no puede explicar la ausencia de corrosión 

bajo tensión en el caso de N a C l . Si el mecanismo actuante 

fuera de disolución anòdica habría que considerar otros pa­

rámetros que den cuenta de los hechos 'experimentales o b s e r ­

vados.

Burstein ( 7 5 - 7 8 ) r e a l i z ó m e d i d a s  de repasivación 

en un acero inoxidable 304 L a distintos pH utilizando la 

técnica de raspado en un electrodo de disco rotatorio. Un 

disco de 0,5 cm 2 de área fue rotado a 100 Hz y las r a s p ad u ­

ras fueron hechas por una punta de diamante movida r á pi d a­

mente por un electroimán. Se encontraron en este trabajo
è

densidades de corriente de metal desnudo (cprriente de p i ­

co) del orden de 10 A / c m 2 , un orden de magnitud superiores

a las encontradas en las técnicas donde Tal solución estuvo
»> i

*f

estanca (4). Esto indicaría que la corriente inicial está

controlada por difusión. Las curvas obtenida^s grafi cando

log i vs. log t (Fig. 5) dan una línea recta con pendiente

apr oximadamente igual a -1. Burstein supone válido en priji 
, t 

cipio un mecanismo de crecimiento de óxido impulsado por un

campo eléctrico elevado que sigue la siguiente ecuación ge ­

neral :
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Tabla

Comparación entre las velocidades, de propagación de fisuras 

experimentales obtenidas en ensayos de tracción lenta y las 

teóricas calculadas a través de la carga circulada entre 

eventos de ruptura de la película superficial de acero inoxj 

dable AISI 304.

Soluci ón Potencial 
mV(enh)

V P
Experim.

m/s

VP
Teóri ca

Q
2

A . s/cm

HC1 1M -110 9 , 1 7 . 1 0 " 10 1, 50.10"  ̂ 1 2 , 55.1Q" 2

HC1 1M -100 SCC 4 , 2 0 . 10"11 4,30.. 10"2

HC1 1M - 90 SCC 1 , 8 9 . 1 0 " 10 1 , 9 3 . 1 o " 1

HC1 1M 0 3 . 10"9 (*) 1 ,2 1 .10"9 1,24

NaCl 1M -160 No SCC 2 , 4 6 . 10" 11 2 ,52.1 0 " 2

NaCl 1M 200 No SCC 2 , 1 3 . 1 0 ' 11 2 ,18.10"2

NaCl 1M 300 No SCC 1 ,0 1 .1 0 " 10 1,04.1 0 " 1

N a 2S0 4 0, 5M 650 No SCC 0 , 9 0 . 1 0 " 11 9 .2 5 . 1 0 " 3

Vp = Velocidad de propagación de fisuras

Q = Densidad de carga

SCC = Corrosión bajo tensión

(*) : disolución generalizada





-301-

Fig. 5: Decaimiento de la corriente de un acero inoxidable 304 L ras 

pado en solución de KOH 1,0M a un potencial de -605 mV.

(Ref. 75)

Fig. 6 : Decaimiento déla densidad de corriente de acuerdo al mecanis^ 

mo de conducción iónica en campo alto para acero inoxidable 

304 L en KOH 1,0M a potenciales de 95 mV (x), -155 mV (a) y 

-605 mV (o). (Ref. 75)





-299-

Fig. 3 Comparación entre velocidades de propagación de fisuras obse£ 

vadas y calculadas según el modelo de disolución anódica y 

deslizamiento (tf = 475 s) (Ref. 4)

Fig. 4 Velocidad de propagación de fisuras en función 

del potencial aplicado.

• Vp experimental por tracción lenta é 4xl0-6s_1

o teórica cala latía a través de Qx - t J-= 250 s
H T  T
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A y B son constantes, V es el potencial y x el espesor de 

la película. Suponiendo que toda la carga anódica que f lu ­

ye de la raspadura sirve para la formación de la película 

(no hay disolución significativa durante la formación de la 

película) se puede relacionar x a la densidad de carga que 

ha fluido desde la raspadura

x = ( M Q / z F p )

donde p es la densidad de la película, M su peso molecular, 

z el número de electrones por el cual cada átomo metálico 

fia sido oxidado, Q la densidad de carga y F la constante de 

Faraday. Introduciendo este valor de x en la ecuación de 

campo alto

log i = log A + (B V z F p / 2,3 M Q)

Así, si se grafica log i vs. Q " 1 se tendría que ob tener una 

recta sf se cumpliera este mecanismo. Los resultados o b t e ­

nidos por Burstein se pueden ver en la Fig. 6 . A altas den 

sidades de corriente es tos gráficos están curvados y esto 

es causado por un crecimiento del espesor de la película po 

co uniforme. Esta falta de uniformidad en el crecimiento 

surge porque la raspadura no se genera ins tantáneamente y 

así la parte raspada inicialmente presenta un espesor mayor.

i = A exp (B V / x )



Todos los valores de Q reg i s trados_ en esta región son altos

comparados con la densidad dt ca'rg»a "espnerada para i a  ft>rma-

‘ 2 *■' 
ción de una monocapa ( 330 a . .microC/cm )(78, fJlf) indepejn

dientemente de qué óxido se f ^ ;e primero. R Por lo tanto,

■ * > ^ 
no se asocian estos datos a la formación de la pcimeríi mono 

capa sino al crecimiento de la película formada . *<s*iA r^c o n t i- C 

nuar la caída de la corriente se distinguen dos p^rc'iones *
rj ú  . v  * ■

lineales. Estas dos leyes de crecimiento de Cĵ jnpt) alto ob-

( ' * 
tenidas en ese gráfico no representar la formación de.una

t i . •
segunda película más resistiva sobr.; una menos r^$fsti<v4 -

formada a densidades de corriente si peri o r e s , ,s i no que *todá
I ̂ ^

esta última película es alterada al jasar de uns. k y  a o'tra. 

Esta deducción está basada entre otras cosas en T-a- s u p o s i ­

ción de que la diferencia de potencial V existente a través

*, •
de la película se mantiene constante durante^la tex'peri entl a, 

ya que la pendiente de la recta resultante dfe gra<f i car' 

log i vs. Q~ * es

(B z F p / 2 , 3  M) V 

Se supuso que V = ( E - E g ) donde E e ^ e l  poten’c-1.aT>d'é• el et-

*
trodo aplicado y E - E  es el sobrepotencial para el cfeci-

9 ;r . . ' > .
miento de la película. Esto implica que las d i f e r e n c i a s t e

potencial meta 1 - pel í cui a y película-s olución sonk des.pr.eci ci­

bi es o al menos constantes e independientes del potenci'al E 

y del espesor x. Esto nunca es así*para la diferencia de 

potencial en la interfase pel í cui a-sol u-c i ón y so 1 amente^-fes



válido par«»Ja diferencia de.potencial metal-peí f cul a cuan-
•>> t  -¿J). ' ' * •» ' / ib

do la c o r r i s t e  de intercambio del proceso de transferencia 
*. ~ . » • '¿s-’* 009

de iones'" metal icos-entre el letal y el óxido es muy elevada

( 107)> ^Vemos-entonées que, dependiendo del espesor de la
r'i *

película vT*de la corriente que circule, la diferencia de po

■a, ■ . ■ ■ *

tenciaj a’ través de la eelicula tiene que variar para com- 

p e n s a d  las j^íriaciones'de las diferencias de potencial.en
£©' '« ' ' „ J

fas interfases. Es • «.»; npl ica que un gráfico log i vs. Q , 

en e s t a g .condiciones *1 da una línea recta.

Se realizaron estos gráficos con los resultados 
* * *1

del a6ero inoxidable AISI 304 en los distintos medios estu- 

diados no observándose ninguna recta sino un cambio c o n t i ­

nuo-de pendiente. En la figura 7 se puede ver el gráfico

del, acero i.noxi d'abl e AISI 304 en sulfato de sodio . Estos

’ . ■'/■ * f .
rebultados ño descartan el mecanismo de campo alto pues hay 

que*-considerar las limitaciones que tiene este método. Si- 

guíendo-el camino de Burstein se podrían obtener varias rec 

tas,, aproxi madas de-estos gráficos, pero ello implicaría su- 

posicitfhe.s muy arriesgadas como por ejemplo el cambio de r£
, V'”’ . v

sistó-vidad de toda uñf película ya formada para seguir la 
t .  • » * *• * • * • 
misma ley con otras constantes

Se observa hasta ahora que el análisis de la rep.a 

sivación a través de la medición de la carga circulada des- 

pués de la tracción no conduce a resultados que concuerden 

con los datos experimentales disponibles. El análisis del
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tipo de películas superficiales formadas y la ley de creci-# 

miento que las gobierna puede ser de mayor utilidad para eŝ  

te análisis.

De los métodos para determinar el espesor de p e H  

culas superficiales el de elipsometría es el más utilizado
t

( 128, 176 - 182). S m i a l o w s k a y  Lukomski- (183) midieron el 

espesor de la película formada en función del tiempo en el 

acero inoxidable AISI 304 en HC1 1M 'a temperatura ambiente 

utilizando la técnica de elipsometría. El pro cedimiento ex 

perimental consistió en aplicar una polarización catódica 

fuerte y luego liberar el potencial y medir el espesor de 

la película que se forma en esas condiciones. La pol a ri za ­

ción catódica del acero no induce la reducción de la pelícu^ 

la. En este estudio, como en otras investigaciones elipso- 

métricas de las películas superficiales en aceros i n o x i d a ­

bles, la polarización catódica se usa para obtener un e s t a ­

do de referencia óptico. Durante el tiempo que duró la m e ­

dida del espesor el potencial varió muy poco (sólo 20 mV) ; 

por lo tanto, se puede considerar como una buena a p r o x i m a ­

ción que se trabajó a potencial constante. El resultado se 

puede ob se r va r  en la figura 8 , donde el espesor de la pe l í­

cula en HC1 1M a aproximadamente 20 minutos de exposición
O

es de aproximadamente 100 A. Además, la relación entre el 

espesor y el tiempo sigue una ley del tipo

x = A + B 1og t
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1/Q, cm^/C

Fig. 7: Decaimiento de la densidad de corriente en función de la 

inversa de la densidad de carga pasada para acero inoxi­

dable AISI 304 traccionado en solución de Na2S04 0,5M a 

650 mV.





- 3 0 9 -

Fig. 8 Efecto del tiempo sobre el espesor de la película superficial 

de acero inoxidable AISI 304 en soluciones ácidas de cloruro. 

Mediciones realizadas por elipsometría. (Ref. 182)

t, m i n

Fig. 9: Influencia del tiempo sobre la recíproca del espesor (d) de 

la película superficial del acero inoxidable AISI 304 en so 

lución de HC1 1M. Datos extraídos de la Fig. 8 .
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que es la ley logarítmica directa propuesta por Sato para 

hierro en borato (113). Hay varios trabajos publicados en 

los cuales no se puede distinguir gráficamente entre los m£ 

canismos que proponen una ley logarítmica directa y la in­

versa (x_1 = A - B  log t) pues ambas dan una recta ( 122, 127, 

128, 184). Al graficar en base a los datos de (183) 1/x vs. 

log t el comportamiento se aleja si gni ficativamente del l i ­

neal (Fig. 9), lo cual eliminaría la posibilidad de un meca^ 

nismo como el de Mott y Cabrera (117), pero puede ser apli­

cable el mecanismo propuesto por Fromhold (.112) de tr a ns mi ­

sión electrónica por efecto túnel ya que las medidas se rea[ 

lizaron a circuito abierto y el flujo de electrones puede 

ser la etapa limitante. Además, como ya se mencionó, el mjj 

canismo de intercambio de Sato (place exchange) puede a c ­

tuar en este sistema.

Cualquiera sea el mecanismo real actuante es posj^ 

ble a través de esta recta pasar a una curva log i - log t 

suponiendo la formación de una película en particular. Si 

se supone que se forman óxidos estequiométrieos y anhidros 

de FeO y CrO y partimos de la ley logarítimica directa que 

cumple el sistema anterior

x = A + B 1 n t;

(dx/dt) = B/t
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(dx/dt) = ( i  M / z F p )  

i = (z F o/ M) B t" 1 = B 1 t -1

donde A y B son constantes. B es la pendiente que e x t r a e ­

mos del gráfico x - In t y en el caso de HC1 1M vale 

9,27 . 10~ 7 cm. Tomando z = 2, p = 5,7 g cm"^ y M = 70, vale)

_ ?
res compatibles con FeO y CrO, se tiene que B' = 1,457 . 10

2
As/cm . Queda entonces

i = 1,457 . 10' 2 ( A s /  c m 2 ) t" 1

Si este valor es llevado a la curva log i - log t que se ob^ 

tuvo en tracción rápida para HC1 1M a -110 mV y se traza 

una recta con pendiente - 1 , se encuentra que los valores de 

corriente necesarios para la formación de una película p r o ­

tectora homogénea y anhidra de FeO y CrO son muy superiores 

a los obtenidos experimentalmente por tracción rápida (Fig. 

10). Si se considera la formación de NiO además de los óxi_ 

dos anteriores, el resultado no cambiaría sirnificativamen- 

te pues el NiO tiene valores similares de H y p , Se de s ­

prende de este resultado que la película formada sobre a c e ­

ro inoxidable AISI 304 en HC1 1M no puede ser un .-óxido es t£ 

quiométrico anhidro sino otro tipo de compuesto de densidad 

inferior o mayor peso molecular de manera de tener el e s p e ­

sor dado por elipsometría con la densidad de corriente o h t £

y como
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Fig. 10: Comparación de la curva de decaimiento de la densidad de co­

rriente experimental con curvas calculadas teóricamente a par­

tir de una ley de crecimiento logarítmica directa para la for­

mación de películas superficiales de FeClg.^HgO y FeO-CrO.
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n i da en la tracción rápida. En la misma figura se puede ob 

servar el cálculo realizado para la formación de otro com­

puesto superficial FeCl2 > 4 H 20 con los parámetros correspon 

dientes: z = 2, M = 198,81 y p = 1,93 g/cm3 . De todas m a n e ­

ras no es suficiente para llegar a la curva experimental 

log i - log t (Fig. 10). Otra de las razones por las c u a ­

les la transformación faradaica del espesor en densidad de 

corriente no concuerdan es que la película puede ser porosa 

y por lo tanto a una misma cantidad de carga pasada c o r r e s ­

ponda un espesor mucho mayor que el de la película continua 

pues tienen una densidad macroscópica mucho menor.

Este análisis tiene la limitación de estar basado 

en un dato de espesor medido por elipsometría tomando como 

cero un espesor de película previamente formada e imposible 

de reducir catódicamente. Es de suponer que para espesores 

tan grandes como 100 A, el espesor de esta película previa 

sea despreciable. Si no lo es.se toma este espesor como M  

mite inferior para este sistema.

Aunque no hay datos en la bibliografía en cuanto 

al espesor de las películas formadas en N a 2 S04 0,5M y en 

NaCl 1M para comparar con la formada en HC1 1M, se i n f or m a­

rán los resultados obtenidos en estos medios a concentracio 

nes diferentes a las estudiadas en este trabajo como una 

aproximación para el análisis cualitativo.



-316-

Matsuda y col. (185) hicieron medidas elipsométri_
C

cas en probetas de acero inoxidable AISI 304 en una so 1 u-> 

ción de N a 2S 0 4 1M. Después de un hora de exposición m i d i e ­

ron espesores de entre 13 y 38 Á en la zona pasiva, d e p e n ­

diendo del potencial (Fig. 11). Estos resultados no son dj_ 

rectamente comparables con los de Smialowska pues los a ut o ­

res determinaron las constantes ópticas de la superficie li_ 

bre de película del acero midiendo los parámetros elipsomé- 

tricos de la superficie del acero en metanol deshidratado 

inm ediatamente después de haber eliminado la película super 

ficial por medio de una solución de bromo-metanol fuera del 

contacto con el aire. Estos autores realizaron también m e ­

didas el ipsométricas de la película formada al aire o b t e ­

niendo un espeso r de 22 A. Estudios de la composición de 

la película superficial por medio de ESCA mostraron que la 

película está formada principalmente por óxidos de Fe y Cr 

mientras que la intensidad del pico correpondiente al NiO 

era muy débil. El contenido de Fe fue mayor en la película 

formada en aire respecto a la formada en N a 2S 0 4 1M y t a m ­

bién en la película formada en solución neutra respecto a 

aquella formada en solución ácida.

La misma técnica fue utilizada por los autores 

para determinar el espesor de la película formada en acero 

inoxidable AISI 304 en soluciones de cloruros (186). D e s ­

pués de una hora de potenciostatizar la probeta por debajo 

del potencial de picado en solución de NaCl 0,1M se encon-
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Fig. 11: Cambios en el espesor de la película superficial, formada en 

acero inoxidable 18-8 (AISI 304) en solución de Na2S0^ 1M a 

varios pH en función del potencial. Las medidas fueron rea­

lizadas por elipsometría. (Ref. 184)
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Fig. 12: Cambios en A, en y en la densidad de corriente en función 

del potencial, para el crecimiento de una película superfi­

cial en el acero inoxidable AISI 304 en solución de NaCl 0,1M 

a pH 6,45. En el eje de A se encuentran señalados los puntos
O

equivalentes a 12 y 18 A de espesor de la película. (Ref. 185)
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traron espesores que aumentaban de 12 a 18 A a me di da  que 

se aumentaba el potencial (Fig. 12).

Estos autores realizaron medidas también en N a 2S 0 4 

0 , 1M obteniéndose espesores similares a los obtenidos en 

N a2S04 1M y en NaCl 0,1M en la zona pasiva.

Estos valores de espesor coinciden a p r o x i m a d a m e n ­

te con los obtenidos por transformación faradaica de la ca£ 

ga en las experiencias realizadas en este trabajo en N a 2S0 4 

0 , 5M (Fig. 13):

_ 3
x = (M Q / z  F p )  z = 2 p = 5 , 7  g cm

M = 70 F = 96500 C

donde x, M y p son respectivamente el espesor, el peso mole 

cular y la densidad de la película de Óxido, suponi en do  FeO 

y CrO como los componentes de la película. Q es la carga, 

z la valencia y F la constante de Faraday.

De esta recopilación de datos se desprende que 

los espesores de las películas formadas en acero inoxidable 

AISI 304 en soluciones de sulfato y cloruro son mucho m e n o ­

res que los espesores formados en soluciones de HC1 . Esto 

implica diferentes mecanismos de formación, con formación 

de películas esencialmente distintas en HC1 respecto a los 

otros medios.



Análisis de las curvas log i - log t en los dife- 

tes e l e c t r o l i t o s :

En las figuras 14 a 18 se pueden observar algunas 

de las curvas log i - log t obtenidas en las tracciones rápi_ 

das del acero inoxidable AISI 304 y su descomposición según 

los valores de pendientes que dan los mecanismos más c o m u ­

nes detallados en el Capítulo I.

El caso más sencillo es el de N a 2S 0 4 0,5M (Fig.

14) donde el comportamiento es lineal con una pendiente cer^ 

cana a -1 a partir de tiempos de 20 ms. Este tiempo corres^

O
ponde a un espesor de óxido de aproximadamente 3 A (Fig. 13)}

valor corr espodiente al espeso r de una monocapa. El valor de

2
la carga es de 436yC/cm y corresponde perfectamente a los vâ

lores señalados para la transformación de una momocapa (3 00 -

o
400 yC/cm )(75). Por lo tanto, la variación de la c o r r ie n ­

te con el tiempo en los primeros 20 ms corresponde a la for 

mación de la primera monocapa, incluyendo la corriente de 

cargado de doble capa que como ya se demostró es d e s p r e c i a ­

ble. Se debe recalcar además la imposibilidad de analizar 

el comporta mi en to de la densidad de corriente en esta etapa 

inicial debido a las inexactitudes provenientes de las c a ­

racterísticas de la técnica experimental utilizada. Entre 

estas inexactitudes se encuentra el hecho de que la t r a c ­

ción no es instantánea y por lo tanto se crean zonas de m £  

tal nuevo (sin película superficial) a distintos tiempos, 

lo que trae aparejado diferencias en la etapa de repasiva- 

ción de cada zona. Este efecto se hace despreciable a tiem
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Fig. 13: Variaciones de la densidad de corriente i, densidad de carga 

Q y espesor de la película superficial x, calculada por 

transformación faradaica en función del tiempo para acero 

inoxidable AISI 304 en distintos medios.

-----  Na£S0^ 0,5M a 650 mV

..... NaCl 1M a 200 mV

....  HC1 1M a -90 mV

Fig. 14: Curva de decaimiento de la densidad de corriente con el tiem 

po (continua). La línea discontinua indica una pendiente de 

-0,9.
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Fig. 15: Descomposición de la curva de repasivación en rectas que in 

dican mecanismos de crecimiento de películas anódicas de 

pendiente -1 y -0,5 y mecanismo de nucleación y crecimiento 

de picaduras (pendiente + 1).

Fig. 16: Descomposición de la curva de repasivación en rectas que in̂  

dican mecanismos de crecimiento de películas anódicas (per[ 

dientes -1 y -0,5) y mecanismo de nucleación y crecimiento 

de picaduras (pendiente +0,5).
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Fig. 17: Descomposición de la curva de repasivación en rectas que in 

dican mecanismos de crecimiento de películas anódicas (pen­

dientes -1 y -0,5) y mecanismo de nucleación y crecimiento 

de picaduras (pendiente + 1).

fig. 18: Descomposición de la curva de repasivación en rectas que in̂  

dican mecanismos de crecimiento de películas anódicas (pen_ 

dientes -1 y -0,5) y mecanismo de nucleación y crecimiento 

de picaduras (pendiente +1)
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pos mayores. Asociado a estos problemas puede estar el de 

una caída óhmica debida a las altas corrientes iniciales.

El comportamiento lineal observado en acero inoxidable AISI 

304 en solución de sulfato con pendiente cercana a -1 es tí_ 

pico de los metales válvula (45, 85, 95, 96), para los cua­

les se propone un mecanismo de crecimiento de la película 

protectora regulado por la difusión iónica no lineal c o j t i o  

consecuencia de un alto campo eléctrico a través del óxido 

(Capítulo I). Este mecanismo parte de una ley logarítmica 

inversa para el espesor en función del tiempo (x"^ = A-B lnt) 

y puede dar una ley apr oximadamente lineal log i - log t (96). 

También se ha obtenido una ley log i - log t lineal para el 

caso de hierro en soluciones neutras de boratos (113) que 

corresponde a una ley logarítmica directa del espesor con 

el tiempo (x = A + B In t) , que ha sido explicada por medio 

de un mecanismo de intercambio (place exchange). C u a l q u i e ­

ra de los dos mecanismos puede ser aplicado en el análisis 

de este comportamiento, no pudiendo ser distinguidos uno de 

otro con medidas cinéticas.

Para el caso de HC1 1M (Figs. 15 a 17) el c o mp or ­

tamiento no es tan simple como para el de sulfato. Pre se n­

ta una etapa inicial de caída muy rápida de la corriente de

bido a la formación desuna monocapa y con las imprecisiones
l '

mencionadas anteriormente. Después de esta etapa inicial 

se encuentra una etapa lineal con pendiente -1. El interv^ 

lo de tiempo para el cual se cumple esta ley aumenta al au­



men tar el potencial, y la carga circulada en él indica un 

esp esor de película superior a dos monocapas, siempre consj_ 

derándolas como monocapas homogéneas y compactas (Fi g. 13). Para 

tiempos superiores hay un cambio de pendiente de -1 a -1/2, 

que se mantiene hasta aproximadamente 10 s después de la 

tracción, independientemente del potencial. A partir de 

allí la pendiente disminuye rápidamente llegando a aumentar 

con el tiempo. Si se supone que la ley con pendiente -1/2 

continúa actuando en esta etapa este alejamiento de la c o ­

rriente indica la presencia simultánea de algún otro m e c a ­

nismo. Se puede observar que para este sistema se cumple 

una ley log i - log t lineal con pendiente +1 en la primera 

etapa de aumento de la corriente para los potenciales -90 y 

-110 mV, mientras que para -100 esta pendiente se acerca 

más a +0,5. Como está indicado en el Capítulo I, en la s ec ­

ción de películas anódicas, este tipo de aumentos de la c o ­

rriente puede atribuirse a la nucleación y creci miento de 

picaduras en las cuales pueden obtenerse pendientes tan p e ­

queñas como 0,1 o tan altas como 5, dependiendo de su geome;
»

tría.*" El aumento de la corriente con el tiempo no s i g n i f i ­

ca neces ar ia mente la presencia de picaduras pues este e f e c ­

to puede deberse a 1 a nucleación y crecimiento de una nueva 

fase. Sin embargo, se ha detectado la existencia de picado 

en estos sistemas al observarlos al microscopip Óptico (65). 

Para 0 mV gran parte de la corriente medida se debe a la di_ 

solución observada experimental mente (65) lo cual impide d <2

terminar la corriente de formación de la película.
* .
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En el caso de NaCl a -160 my la curva log i - log t 

(Fig. 18) es similar a las obtenidas para HC1 1M. Los po­

tenciales de 200 y 300 mV se encuentran prácticamente sobre 

el potencial de picado determinado por la curva de polariza 

c i fin y el análisis se dificulta debido a la com plejidad de 

las curvas resultantes.

Luego de la formación de las primeras monocapas 

de película homogénea (en las soluciones con cloruro) c re ­

cidas a través de un mecanismo de campo alto o similar, se 

produce una ruptura de esta película o una transformación 

de la misma en una película porosa (111) que brinda un paso 

optativo (paralelo) más rápido para el movimiento de los iô  

nes responsables de la formación de la película. Este cami_ 

no paralelo constituye la difusión que, como se vió en el 

Capítulo I, da una ley hiperbólica independientemente de la 

especie que difunda y de si la difusión se produce en e s t a ­

do sólico, líquido, etc. Esto da como resultado una zona 

de pendiente -1/2 en los gráficos log i - log t. A través 

de los valores de corriente obtenidos en esta región domina^ 

da por la difusión se realizaron cálculos de los c o e f i c i e n ­

tes de difusión correspondientes a películas hipotéticas 

formadas por FeO y CrO. Si bien ya se vió a través de la 

relación faradaica entre la corriente y el espesor de las 

películas analizadas que las mismas no son homogéneas para 

el caso de HC1 1M, este cálculo aproximado sirve para con­

firmar la característica porosa de las películas obtenidas



en estos medios.

Partiendo de la primera ley de Fick

j = - D (dc/dx)

y considerando que 

i = z F j

se tiene

i = - z F D (dc/dx)

Integrando entre los límites '0'y 'x'y sus correspo ndientes 

'Cq y

i x = z F D CQ (*)

Conociendo que

(d x / d t ) = (M i / z F P )

e integrando entre los límites '0' y 'x' y sus c o r r e s p o n ­

dientes '0' y 't‘

x = ( M i / z F p )  t

combinando con (*) queda finalmente

i = ( p D CQ / M ) 1/2 z F t 1/2

-330-
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donde j es el flujo de la especie que difunde, D el c o ef i­

ciente de difusión, c la concentración de la especie que di_ 

funde, CQ la concentración de la especie que difunde en la 

interfase metal/óxido, x, M y p el espesor, el peso m o l e c u ­

lar y la densidad de la película formada, respectivamente, 

t el tiempo, z la valencia y F la constante de Faraday.

Los valores utilizados para estos parámetros son los ya us¡a 

dos anteriormente en el cálculo de la corriente a través 

del espesor de la película formada. Los valores de los coe^ 

ficientes de difusión obtenidos se muestran en la Tabla 2.

Según los coeficientes de autodifusión informados 

en la literatura para óxidos*se obtienen unos valores infe-
j

riores a los obtenidos por*-estos cálculos. En la figura 19 

(187) se pueden observar los coeficientes de difusión en el 

punto de fusión para varias clases de sólidos cristalinos 

(el espesor de la franja es dos a cuatro veces la d e s v i a ­

ción standard de la media geométrica). A temperaturas tan 

elevadas como son las temperaturas de fusión se obtienen 

coeficientes de difusión en i*n rango entre 1Q“̂ 3 y l Q ”̂ m 2/s. 

Esto indicaría que los coeficientes de difusión que se ohtu 

vieron a partir de las curvas log i - log t a temperatura am 

biente son demasiado altos como para tratarse de una difu­

sión en un sólido. Un cálculo de coeficientes de difusión 

a temperaturas ambiente en un sólido no puede realizarse ex 

perimentalmente debido a la extremada lentitud de la d i f u ­

sión. La dependencia de las velocidades de reacción con la
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temperatura está gobernada por una relación exponencial co 

nocida como la ecuación de Arrhenius. De acuerdo con esta 

ecuación la relación de la velocidad de difusión con la tem 

peratura

D = Dq exp (-Q / RT)

donde D Q y Q son constantes, D es el coeficiente de difusión,

R la constante de los gases y T la temperatura en grados

Kelvin. Esta ecuación ha demostrado tener validez en los

rangos de altas temperaturas en los cuales se han realizado
i

mediciones. Las extrapol aciones a tan bajas temperaturas 

como la temperatura ambiente ( n°C) pueden llevar a grandes 

errores si por ejemplo hay un cartuio de fase sólida. Si se 

toma el ejemplo de FegOg» que puede existir como hematita o 

magnetita siendo ambas estables a temperaturas ambiente y 

hasta temperaturas del orden de 14Q0°C (Fig. 20), el c á l c u ­

lo de D según las constantes de la ecuación dé Arrhenius dâ  

das por Kubaschewski (188) da D = 1,45 . 10 ^  m^s El

Al 2°3 es estable hasta su temperatura de fusión (alrededor

-54 2 -1
de 2000°C) en la forma <* romboédrica: D = 4,693 . 1 0  m s

El C U 2O se presenta sólo en fase & (cúbico) y es estable

-32
hasta temperaturas superiores a los 1200°C: D = 1,39 . 10 

m^s~* (188, 189). Con estos resultados se ve que los v a l o ­

res de D para temperatura ambiente en óxidos son muchos ó r ­

denes de magnitud inferiores a los obtenidos a través de 

las curvas log i - log t, confirmando que la difusión respojn 

sable de la pendiente - 1/2 obtenida no es difusión en un só̂



T a b l a  2

Coefientes de difusión extraído de las curvas de repasiva- 

ción (log i - log t) para acero inoxidable AISI 304.

Solución Potencial de Difusi(5n

(m s )

HC1 1M - 90 1,11 x 10"19

HC1 1M -100 7,65 x 1 0 " 20

HC1 1M -110 2,53 x 10"20

NaCl 1M -.160
- 20 

5,80 x 10 ¿
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l(KX BROWN ASI» ASH BY: CORIU-LATIONS H )R  O IK FU SIO N  CO N STA N TS

19: Valores de los coeficientes de autodifusión para varios só 

lidos cristalinos a la temperatura de fusión. (Ref. 186)

F*-0 trofl-0»yg«n

20: Diagrama de fase Fe - 0 - t°C en función del % en peso. 

(Ref. 188)
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lido cristalino. Esto refuerza la idea de que se trata de 

una película porosa en la cual la difusión puede ser relatj_ 

vamente rápida.

II 1.1.2 Conclusiones

Las primeras etapas de la repssivación (60 m s ) no 

ofrecen diferencias significativas en los distintos medios 

estudiados debido a la similitud entre los procesos que ti£ 

nen lugar en los distintos medios: formación de la primera 

monocapa y crecimiento de una película homogénea de unas po 

cas monocapas.

En N a 2S 0 4 0,5M hay formación de una película homo 

génea y delgada, probablemente de óxidos de Fe y Cr. El me^ 

canismo de formación de esta película protectora puede ser 

el de Cabrera-Mott de campo alto o el de Sato de inte rcam­

bio (place exchange), siendo imposible diferenciar uno de 

otro por medidas cinéticas.

Entre NaCl 1M y HC1 1M no hay diferencias signifj^ 

cativas en las curvas log i - l o g  t a los potenciales donde 

no hay gran disolución y que son bastante menores que el p£ 

tencial de picado. En el caso de NaCl, donde no se observa 

corrosión bajo tensión, el cambio de mecanismo de formación 

de la película superficial con respecto al caso de N a 2 S04 

se debe indudablemente a la presencia de los iones agres i-



vos cloruros. La existencia de corrosión bajo tensión en 

HC1 se debe a la acción conjunta dé los iones cloruros y 

protones, si bien no es claro su mecanismo de actuación.

La existencia de fisuración no se ve representada en las 

curvas i - t. Sin embargo, los datos de espesor de las p e M  

culas en HC1 y NaCl indicarían un espesor mayor en HC1 1M,

lo que indicaría que hay diferencias en las películas super
)
ficiales, si bien ambas son inhomogéneas. En estos medios 

se producen aumentos de la corriente atribuible a la e x i s ­

tencia de picado aún a potenciales inferiores al potencial 

de picado determinado por las curvas de polarización.

Estos resultados indican que la velocidad de repj[ 

sivación no es criterio suficiente para explicar la existen^ 

cia de corrosión bajo tensión en el acero inoxidable AISI 

304 en presencia de cloruros.

La existencia de una película gruesa y tal yez m£ 

nos protectora en HC1 hace pensar en la necesidad de este 

tipo d-e películas para que se propague la corrosión en f o r ­

ma de fisuras.
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III.2 a Latón

1 11 . 2.1 Discusión

111.2.1.1 Soluciones de N a N O p

De los resultados obtenidos en las curvas de pola_ 

rización se desprende claramente la aparición del fenómeno 

de picado por efecto del ion agresivo nitrito. Es c o n o c i ­

do que en muchos sistemas el potencial de picado aumenta al 

aumentar el p H , pudiendo incluso llegar a inhibirse la a p a ­

rición de picaduras (190-192). Los potenciales de picado 

obtenidos para las soluciones de N a N 0 2 1M han sido grafica- 

dos (Fig. 21) sobre un diagrama de Pourbaix para el sistema 

Cu - H 20 - 1M N a N 0 2 (25°C) calculado por Galvele (193). Se 

observa aquf como el potencial de picado aumenta en forma 

aproximadamente lineal con el pH, fenómeno encontrado repe­

tidas veces en otros sistemas como se mencionó anter i or m en ­

te. En esta misma figura se han graficado los valores de 

los potenciales de los picos de corriente obtenidos en ¡ 

N a N 0 2 1M a los distintos p H . También está incluidp el v a ­

lor del potencial del pico obtenido en la curva de polariza 

ción de latón en solución de N a ^ O ^  0,5M con solución re gu­

ladora de borato a pH 9,2. Puede observarse que el p ot en ­

cial del pico aumenta al disminuir el pH siguiendo aproxima^ 

damente la línea de equilibrio termodinámico C u 20/Cu0. Por

lo tanto, podría atribuirse este pico de corriente a la o*X 

dación del C u 20.
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Los potenciales de ruptura de la pasividad se e n ­

cuentran dentro de la zona de estabilidad del CuO. Sin e m ­

bargo, como se vió en los estudios realizados con ESCA y 

KET la película oscura formada a partir del potencial de 

ruptura está compuesta principalmente por C ^ O .  Esto indi­

caría que aún siendo el CuO más estable termodinámicamente 

bajo estas condiciones experimentales, la formación de ( ^ 0  

debe estar controlada cinéticamente. Comportamientos sim i­

lares se observan en latón en la solución de Mattsom, en la 

cual a determinados pH se observa la formación de una pelí ­

cula oscura (tarnish film) sobre la superficie de la pr ob e­

ta. En el diagrama de Pourbaix para este sistema la fo rm a­

ción de esta película se encuentra dentro de la zona de e s ­

tabilidad termodinámica del CuO. Sin embargo, ya ha sido 

suficientemente confirmado que ésta película es esenci al meji 

te C U 2O epitaxial. La determinación de la composición de 

Va película se ha realizado por difracción de electrones 

(28), por difracción de rayos X (194), por microsonda e l e c ­

trónica (195), por coulometría (196) y por elipsometría 

(197). No se han realizado estudios similares en NaN0£ 

pues es muy reciente el descubrimiento de la fisuración de 

latones en este medio (198). En estudios recientes de c o ­

rrosión bajo tensión de latón en NaN0£ (199) se encontró 

que en potenciales en la zona de estabilidad termodinámica 

de Cu^O la fisuración es intergranular, mientras que a p o ­

tenciales más anódicos', en la zona de estabilidad del CuO, 

la fisuración es t r a n s g r a n u l a r . Es incorrecto inferir la



Fig. 21: Diagrama de Pourbaix para el sistema Cu - ̂ 0  - NaNO^ 1M.

(Ref. 192). En este diagrama se indican los valores de po­

tencial correspondientes a los picos de corriente obtenidos 

en las curvas de polarización de NaN02 1M a distintos pH 

(t) y en la de Na2S04 0,5M + H3B03 0,2M (■ ). También es­

tán indicados los valones de los potenciales de ruptura de 

la pasividad en las soluciones de NaNOg 1M (o).
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forma de fisuración a través del tipo de Oxido presente en 

la superficie sin un análisis previo de la composición del 

mismo pues su formación puede no seguir el orden t e r m o d i n à ­

mico sino estar regulada por problemas cinéticos. Este h a ­

llazgo de corrosión bajo tensión intergranular es el único 

informado hasta la fecha y no coincide con las experiencias 

realizadas en este trabajo.

De los datos de velocidad de fisuración obtenidos 

por 1.a técnica de tracción lenta de Parkins para N a N 0 2 1M, 

0,1M y 0,01M (64, 200) se puede observar que la forma de 

las curvas de velocidad de propagación de fisuras en fun­

ción del potencial aplicado es similar, si bien para un n m  

mo potencial las velocidades de propagación de fisuras d i s ­

minuyen con la concentración del electrolito. Sin embargo, 

las velocidades de propagación de las fisuras comparadas pa 

ra los diferentes potenciales de ruptura de la pasividad 

son similares. Esto indica que una vez rota la pasividad y 

formada la película porosa de Cu 20 sonre la superficie la 

veloc4dad de propagación de fisuras es independiente de la 

concentración del electrolito.

Como se hizo para el acero inoxidable AISI 304 se 

probó para latón la validez del modelo de disolcuión a n ò d i ­

ca y deslizamiento (35, 42) mediante el cálculo de cargas 

de los transitorios i - t y su transformación faradaica a ve 

locidad de propagación de fisuras. Recordando las ecuacio-
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nes utilizadas por Ford (4)

V = (M/p F z ) ( Q f/ t f ) 

t f = ( ef/¿)

donde M (64,20 g/mol) y p (8,47 g/cm ) son el peso atómico 

y la densidad del metal, respectivamente, z (2) el cambio 

de valencia en el proceso de oxidación, F la constante de 

Faraday (96500'*C), la densidad de carga de oxidación p a ­

sada en t^ después de la ruptura de la película, t^ la pe- 

rioricidad de ruptura de la película, (0,001) la deforma^ 

ción de ruptura de la película y é (2 . 10“̂ y 1,7 . 10“̂ ) 

la velocidad de deformación en el fondo de la fisura. Se 

calcularon así las velocidades de propagación de las fi su ­

ras y se compararon con los valores reales publicados (64, 

200) y se representaron en las figuras 22 a 24. Se ve que 

en todos los casos (al igual que para el acero inoxidable 

AISI 304) las velocidades predichas por el modelo de disoli¿ 

ción anódica y deslizamiento son inferiores a las experimen^ 

tales, acentuándose esta diferencia en las soluciones más 

diluidas y en los potenciales más elevados. Además de un 

problema de caída Óhmica en las concentraciones menores, 

nec esariamente tiene que existir otro proceso en el fondo 

de la fisura que no es tenido en cuenta por este cálculo a 

partir de las curvas de r e p a s i v a c i ó n .
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Fig. 22: Velocidad de propagación de fisuras en función del potencial 

aplicado. Las líneas continuas muestran el rango de veloci­

dades experimentales obtenidas por tracción lenta a distin- 

tas velocidades de tracción (Ref. 65). Las lineas disconti­

nuas indican los valores calculados a través de 0^.

(•) t^ = 5 seg (o) t^=58,8 seg
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^  m ',fe n h

Fig. 23: Velocidad de propagación de fisuras en función del potencial 

aplicado. Las líneas continuas muestran el rango de veloci­

dades experimentales obtenidas por tracción lenta a distin­

tas velocidades de tracción (Ref. 200). Las líneas dtsconti^ 

nuas indican los valores calculados a través de 0^.

(•) t^=5 seg (o) t^=58,8 seg
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Fig. 24: Velocidad de propagación de fisuras en función del potencial 

aplicado. Las líneas continuas muestran el rango de veloci­

dades experimentales obtenidas por tracción lenta a distin­

tas velocidades de tracción (Ref. 200). Las líneas discont^ 

nuas indican los valores calculados a través de 0f .

(•) t^ = 5 seg (o) t^=58,8 seg
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Las velocidades de propagación de fisuras para 

las soluciones de NaNC^ con Na^SO^ son las mismas que para 

las soluciones sin sulfato ( 200). Se realizaron también los 

cálculos de velocidad de propagación de fisuras mediante 

la transformación faradaica de la carga circulada en un 

tiempo determinado (4) y los resultados fueron muy s i m il a­

res a los obtenidos en las soluciones sin sulfato. La c on ­

cordancia de estos resultados en las distintas soluciones 

indica que los valores de intensidades de corriente o b t e n i ­

dos no están limitados por una baja conductividad de la so­

lución (gran caída òhmica) que deformaría las curvas sin 

sulfato. Este comportamiento de la corriente tiene que ser 

analizado entonces por procesos característicos de la forma^ 

ción y destrucción de películas superficiales.

De las observaciones superficiales en el microsco 

pio electrónico de barrido se desprende que en estos, medios 

y potenciales las películas superficiales son gruesas y por

lo tanto formadas necesariamente por un mecanismo de disolu
«

ció n-precipitación (Capítulo I). Para potenciales por deba 

jo del potencial de ruptura en las soluciones sin sulfato 

la superficie $e presenta limpia con revelación de los b o r ­

des de grano, no pudiendo inferirse por simple observación 

con el MEB si hay o no una película superficial gruesa.

En las figuras 25 a 29 se puede observar la compo 

sición de las curvas log i - log t según rectas que dan los



mecan i sino s de formación de películas anódicas más frecuenta 

mente encontradas en la bibliografía. Eliminando del análj^ 

sis la primera parte de la curva correspondiente al cargado 

de doble capa (despreciable) y a la formación de la p ri me ­

ra monocapa se observa que durante tiempos muy pequeños y 

variables con el medio y el potencial se puede encontrar 

una zona .con pendiente -1 correspondiente a un crecimiento 

bajo campo eléctrico elevado o a un mecanismo de in te rcam­

bio. Luego se produce un cambio de pendiente de -1 a -1/2, 

que se puede atribui r tanto a mecanismos de difusión en fa­

se sólida o de disolución-p re ci pitació n como a mecanismos 

de dealeado por difusión en volumen. En la Tabla 3 se c a l ­

cularon los coeficientes de difusión suponiendo que la p e M  

cula superficial está formada principalmente por C u 20 y 

ZnO y según la ecuación

D = (i2 t M / p  CQ z 2 F2 )

Se tomaron los siguientes valores pafa los parámetros utilj[ 

zados

p = 6,209 g/cnr* densidad del óxido

M = 80,20 g/mol peso mol ecular del óxido

z = 1,36 cambio de valencia en la oxidación*'

F = 96500 C ' constante de Faraday

3 ' ' ' V  '
CQ = 0,129 m.ol/cm concentración del ion metálico en la in-

terfase meta 1/ ó x i d e  ;
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Fig. 25: Descomposición de las curvas de repasivación en rectas que 

indican mecanismos de crecimiento de películas anódicas 

(pendientes -0,84; -1; -0,5) y mecanismo de nucleación y 

crecimiento de picaduras (pendiente + 1).

Fig, 26: Descomposición de las curvas de repasivación en rectas que 

indican mecanismos de crecimiento de películas anódicas 

(pendientes -1 y -0,5) y mecanismo de nucleación y creci-
1 > ‘ -

miento de picaduras (pendientes + 1).
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Fig. 27: Descomposición de la curva de repasivación en rectas que 

indican mecanismos de crecimiento de películas anódicas 

(pendientes -1 y -0,5) y mecanismo -de nucleación y creci_ 

miento de picaduras (pendiente + 1).

Fig. 28: Descomposición de las curvas de repasivación en rectas oue 

indican mecanismos de crecimiento de películas anódicas 

(pendientes -1 y -0,5) y mecanismo de nucleación y creci­

miento de picaduras (pendientes + 1).
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Fig. 29: Descomposición de la curva de repasivación en rectas que in̂  

dican mecanismos de crecimiento de películas anódicas (pen­

dientes -1 y -0 ,5) y mecanismo de nucleación y crecimiento
»

de picaduras (pendiente +1).
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Tabla 3

Coeficientes de difusión extraídos de las curvas de repasi- 

vación (log i - log t) para latón.

Solución 

NaNOp 1M pH 10
¿ II 

II 
II

N a N 0 9 0 , 1M pH 10
¿ II 

II 

II

N a N O 9 0.01M pH 10
¿  II

II
II
II
II

N a N 0 ? 1M + N a 2S 0 4 0,5M pH 10£ íj

NaNOg 0.1M + N a2S 0 4 0, Í5M pH 10

N a N 0 2 0.01M + N a 2$ 04 0,5M pH 10

N a 2S 0 4 0 , 5M + H 3B O 3 0,2M pH 9,2

Na 2S 0 , 05M + N a 2S0 4 0,5M

E D

V enh>
(m 2s - 1 )

•1

125 4,6 .X 1 0 "^
15Q 2,2 X 1 0 ":
200 9,6 X 1 0 ":
250 2,5 X 1 0 ':
125 4,3 X 1 0 ':
200 2,6 X 10"'
250 8,6 X 10“
350 7,1 X 10“
70 7,8 X 10“

125 2,2 X 10"
150 2,8 X 10"
200 2,6 X 1 0 "
250 2,1 X 10"
350 1,4 X 10"
70 7,1 X 10"

150 8,2 X 10'
200 7,8 X 10"
250 2,3 X 10"
325 2,2 X 10"
70 7,1 X 1 0 "

125 1,9 X 10"
150 2,6 X 1 0 "
200 1,0 X 10 "
250 1.2 X 1 0 "
70 8,3 X 10“

125 2,3 X 10“
150 2,2 X 10“
200 3,8 X 10"
200 7,8 X 1 0 '
250 9,4 X 1 0 "
300 5,7 X 1 0 "
325 2,3 X 1 0 '
335 4,1 X 1 0 '
350 3,9 X 1 0 '

-200 7,1 X 10'
200 6,5 X 10'
300 3,1 X 1 0 '
350 3,4 X 10'
400 1,6 X 10 '

1 6

1 5

21
20
20
19 
21
20 
20 
20 
20

- 1 8

-20
19
19

-18
-19
-21
- 2 0
-20
19 

-19 
- 2 1
20 
20

-20 
21 

-20 
-20 
19 

-19 
-18 
-18 
17 

-16 
-16 
-16

E = Potencial

D = Coeficiente de difusión
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Los valores obtenidos son similares a los mostrados en a ce ­

ro inoxidable AISI 304 aunque en algunos casos son bastante 

mayores. Como se dijo anteriormente, estos valores son muy 

elevados para tratarse de una difusión en fase sólida homo­

génea. Esta conclusión ya se suponía por el aspecto de la 

película superficial observada en el MEB pues al ser tan 

gruesa necesariamente tiene que haberse formado por un meca^ 

nismo de disolución-precipitación, lo que da como resultado 

en la mayoría de los casos una película porosa.

Luego de esta etapa de difusión la caída de la co 

rriente se desacelera llegando a aumentar dicha corriente 

con el tiempo. Si se supone que la ley con pendiente -1/2 

continúa actuando en esta etapa este aumento de la c o r r i e n ­

te indica la presencia simultánea de algún otro mecanismo.

En general, se encuentra una ley de aumento de la corriente 

con pendiente positiva +1 y en algunos casos +2 ó +1/2. Eŝ  

te comportamiento puede ser atribuido a la nucleación y crie 

cimiento de picaduras pues éstas siguen leyes con p e n d i e n ­

tes tan bajas como 0,1 o tan altas como 6 (Capítulo I). Eŝ  

ta suposición está basada en el hecho de haber encontrado 

picaduras en las probetas al ser examinadas en el m i c r o s c o ­

pio electrónico de barrido. La posterior disminución de la 

corriente después del picado se debe a que las picaduras se 

cubren con productos de corrosión al superarse el producto 

de solubilidad en las zonas de picaduras.
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La excepción a estos comportamientos se produce 

para Na N0 2 1M a 70 mV, donde se encuentra que en todo el 

rango de tiempos se cumple una sola ley de crecimiento de 

la película superficial con pendiente de -0,84, o sea, muy 

cercana a - 1 , lo que correspondería a un crecimiento bajo 

campo eléctrico elevado o a un mecanismo de intercambio.

Se puede decir entonces que se forma una película muy pr o­

tectora. Sin embargo, experiencias de tracción lenta (64)

muestran la presencia de fisuras en este potencial con una

- 9
velocidad de propagación un poco menor que 10 m / s . Si 

bien estas velocidades son bajas con respecto a las ve lo ci ­

dades encontradas a los potenciales por encima del p o t e n ­

cial de ruptura de la pasividad, no hay ausencia de fisuras 

como se supondría si se comportara como el acero inoxidable 

AISI 304 en N a 2S 0 4 0,5M. Esto indica que para este sistema 

la formación de una película delgada y protectora formada 

en condiciones de un campo eléctrico elevado no asegura la 

inmunidad a la corrosión bajo tensión.

II 1.2.1.2 Soluciones de N a 2S 0 /[ 0,5M + ^ 3 ^ 3

En la curva de polarización para este sistema apa^ 

rece un pico de corriente anódico antes del potencial de pî  

cado cuyo valor de potencial coincide con el c o r r e s p o n d i e n ­

te al equilibrio C u 20/Cu0 del diagrama de Pourbaix (Fig. 21) 

si bien no se hicieron medidas de la composición de la p e M  

cula superficial.
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A través de los transitorios i - t  se hicieron los 

cálculos de velocidad de propagación de fisuras propuestos 

por Ford (4). Los resultados son similares a los obtenidos 

en los otros medios (Fig. 30). En esta figura se muestran 

también las medidas experimentales obtenidas pdr tracción 

lenta (169). Las velocidades predichas por la integración 

de cargas y transformación faradaica son menores que las 

reales, aunque siguen la misma tendencia de aumentar con el 

potenci al .

En la figura 31 se pueden ob.servar dos de las cur 

vas de repasivación obtenidas en este medio (200 y 300 mV). 

Para 300 mV y para todos los potenciales inferiores se nota 

que la pendiente -1 se mantiene durante períodos p r o l o n g a ­

dos de tiempo, disminuyendo notoriamente los valores de la 

densidad de corriente. Esto indica que las películas forma^ 

das en estos medios son más protectoras que las obtenidas 

en otras soluciones. A potenciales superiores a 250 mV la 

descomposición de las curvas muestra una zona de pendiente 

-0,5 que se hace más evidente a medida que aumenta el poteii 

cial. Los elevados coeficientes de difusión obtenidos para 

esta región hacen suponer la existencia de un mecanismo de 

disolución-p recipitación (Tabla 3). Este crecimiento c o n ­

trolado por difusión, asignable a un mecanismo de d i s o l u ­

ción-precipitación, se ve interrumpido por el aumento de la 

corriente atribuible a la nucleación y crecimiento de pica­

duras con pendiente +1. La existencia de picaduras fue com
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probada por observación de las superficies con el MEB. P a ­

ra el caso de 200 mV la descomposición de la curva (Fig. 31) 

muestra un crecimiento de una película protectora a través 

de un mecanismo de campo alto o de intercambio con p e n d i e n ­

te -1 que actúa hasta tiempos del orden de los 10 segundos. 

Si guiendo el análisis realizado para los demás potenciales 

se puede co nstruir el resto de la curva mediante la suma de 

una recta de pendiente -0,5 y otra de +0,5, atribuible esta 

última a un proceso de picado. Sin embargo, la validez de 

la des composici ón  de la curva en esta zona es discutible 

pues el valor de la corriente total registrada está muy 

próximo al de la corriente de base, lo que introduce gr an ­

des errores en el cálculo de la denisdad de corriente sobre 

el metal desnudo. Se podría decir en este caso que la ley 

con pendiente -1 continúa actuando en todo el rango de tiem 

pos (96), indicando que a este potencial se forma una p e l í ­

cula protectora del tipo de las propuestas por los m e c a n i s ­

mos de campo alto de Cabrera-Mott o de intercambio de Sato. 

Sin embargo, la superficie de la probeta para este p ot en ­

cial muestra una gran cantidad de productos de corrosión 

dando un aspecto poroso a la película.

Algunos potenciales para los que se encontró expe 

rimentalmente corrosión bajo tensión en este medio (169)

(300 mV y superiores) presentan las mismas curvas i - t  que 

los potenciales a los cuales no se produce fisuración. Es­

to indica que la velocidad de repasivación así determinada
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10,-6

Latón

10
,-7 NaoS0. 0,5 M + H B0_ 0,2M ¿ 4  3 3

pH 9,2

10"
\

E

> -9 10

10r10

0,2 0,3 0,4
E , Venh

0,5

Fig. 30: Velocidad de propagación de fisuras en función del poten^ 

cial aplicado.
-5 -1

(o) V experimental por tracción lenta ¿ 1,7x10 s (Ref. 169) 
P

(•) Vp teórica, calculada a través de - t^ = 58,8 seg.
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Fig. 31: Descomposición de las curvas de repasivación en rectas aue 

indican mecanismos de crecimiento de películas anódicas 

(pendientes -1 y -0,5) y mecanismos de nucleación y creci­

miento de picaduras (pendiente +1 y +0,5).

Fig. 32: Curva de repasivación (línea continua). La línea disconti­

nua indica una pendiente de -0,55.
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no detecta la presencia de corrosión bajo tensión.

II 1.2.1.3 Soluciones de N a 2$ + N a ^SO^ 0,5M

A diferencia del ion nitrito, el ion sulfuro se 

presenta como un inhibidor tanto del picado como de la c o ­

rrosión bajo tensión. En las curvas de repasivación se o b ­

serva que el potencial de picado se hace más noble a medida 

que aumenta la concentración de sulfuro y que es superior 

al obtenido en soluciones de sulfato sin sulfuro. En c u a n ­

to a la corrosión bajo tensión este fenómeno se presenta en 

las soluciones con Na^S a potenciales superiores que en so­

luciones de sulfato sin sulfuro, si bien no se modifica sus 

tancialmente el orden de magnitud de la velocidad de p r o p a ­

gación de fisuras (169).

La figura 32 presenta la curva log i - 1 og t o b t e ­

nida en N a 2S 0.05M a 350 mV, obs erv án do se un comportamiento 

sencillo con control difusional pues su pendiente es de 

-1/2. Este comportamiento sencillo se produce también a po 

tenciales infe rio res. A potenciales superiores a 350 mV se 

forma una película gruesa con picaduras debajo de ella y el 

comportamiento se aleja de la linealidad. Este c o m p o r t a ­

miento es similar al observado en soluciones de nitrito 1M 

donde se produce un alejamiento de la linealidad al r o m p e r ­

se la pasividad. Nuevamente la pendiente de -1/2 se atrib]¿ 

ye a la formación de una película porosa crecida por un me­

canismo de disolución-precipitación.



Como se mencionó en el Capítulo II no se e n c u e n ­

tran en este medio diferencias entre algunas curvas c o rr e s­

pondientes a potenciales en los que hay corrosión bajo t e n ­

sión (400 mV) y aquellas a potenciales que no presentan fi- 

suración (350 mV e inferiores).

Se desprende de estos resultados que en este el e£ 

trolito el crecimiento de una película gruesa y porosa, for 

mada por un mecanismo de disolución-precipitación, no impli^ 

ca la presencia de corrosión bajo tensión. Nuevamente se 

destaca que la velocidad de repasivación no es criterio s u ­

ficiente para explicar la existencia de fisuración.

II I. 2.2 Conclusiones

El ion nitrito es un ion agresivo para el latón 

que produce picado y corrosión bajo tensión. E s t a‘ultima 

se acelera enormemente a partir de potenciales cercanos al 

potencial de ruptura de la pasividad y su velocidad es inde 

pendiente de la concentración una vez alcanzado este p o t e n ­

cial para las concentraciones estudiadas.

La película superficial formada a distintos poten 

ciales está compuesta princ ipalmente por C U2O, si bién los 

potenciales por encima de la ruptura de la pasividad se e n ­

cuentran en zona de estabilidad termodinámica de CuO.
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En las curvas de repasivación se observa que para 

los potenciales estudiados, exceptuando 70 m V , el mecanismo 

que parece dominar el crecimiento de las películas s u p e r f i ­

ciales es principalmente un mecanismo controlado por difu-> 

sión. El más probable es el mecanismo de d i s o l u c i ó n - p r e c i ­

pitación pues la superficie presenta evidencias de p e l í c u ­

las gruesas. Este crecimiento es interrumpido rápidamente 

por la aparición de picaduras. A 70 mV se encuentra una 

ley de repasivación típica del mecanismo de Cabrera-Mott de 

campo alto o el mecanismo de intercambio de Sato (place ex- 

c h a n g e ) . Pero a diferencia de lo que sucede en el acero 

inoxidable AISI 304 en sulfato en este caso se produce c o ­

rrosión bajo tensión. Esto descarta la suposición anterior 

en relación a que una película tan protectora como la forma^ 

da por estos mecanismos imposibilite la propagación de f i s 

r a s .

En el caso de las soluciones de sulfato con bor a­

to se observa la formación de una película protectora crecj[ 

da por un mecanismo de campo alto o de intercambio ( p e n d i e n ­

te -1) para el potencial más bajo estudiado (200 mV). A me 

dida que aumenta el potencial la caída de corriente p r e s e n ­

ta una zona atribuible al crecimiento de la película a t r a ­

vés del mecanismo de diso lución-precipitación (pendiente

0,5) que luego es interrumpido por la nucleación y el creci_ 

miento de picaduras (pendiente +1). En este medio la ve lo ­

cidad de repasivación no se modifica al pasar de potencia-
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les donde no hay corrosión bajo tensión a potenciales en 

los cuales se produce este fenómeno.

Para sulfuro de sodio el mecanismo predominante 

en un rango de tiempos muy amplio es el de difusión en una 

película porosa crecida por di s o l u c i ó n - p r e c i p i t a c i ó n , cuya 

formación se ve interrumpida en los potenciales más e l e v a ­

dos por la aparición de picaduras. Este sistema demuestra 

que es posible el crecimiento de películas gruesas y p o r o ­

sas sin la presencia de corrosión bajo tensión. La existen^ 

cia de fisuración no se ve reflejada en este caso por un 

cambio en la forma de las curvas de r e p a s i v a c i Ó n .

En todos los sistemas se encuentran evidencias de 

picado que puede tener relevancia en la aparición de c o r r o ­

sión bajo tensión.

De lo expuesto se concluye que además de no s e r *  

la velocidad de repasivación un criterio suficiente para la 

dete rminación de la susceptibilidad a la corrosión bajo tejx 

sión es posible que se formen películas muy protectoras y 

se produzca este fenómeno (NaNC^ 1M a 70 mV) como así t a m ­

bién que existan películas gruesas y^porosas y no se o r i g i ­

nen fisuras (Na2S 0,05M + ^ £ $ 0 ^  Q,5M a 350 mV e in fe r i o­

res).
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III.3 Conclusiones generales

Siendo la intención de este trabajo dete rm in ar la 

relación existente entre el fenómeno de corrosión bajo ten­

sión y la velocidad de repasivación se considera c o n v e n i e n ­

te recordar, antes de presentar las conclusiones finales, 

los postulados genera les sobre la velocidad de repasivación 

en el que se basan las teorías de disolución anódica en c o ­

rrosión bajo tensión (Capítulo I):

- Si la repasivación es muy rápida la fisuración se 

detendrá cualquiera sea el mecanismo actuante.

- Si la repasivación es muy lenta se producirá un

ataque generalizado (o picado) en toda la superfj[
l

cié impidiendo la formación de fisuras agudas.

- Sólo a una velocidad de repasivación "intermedia" 

(no determinada) es posible mantener la p r o p a g a ­

ción de fisuras, sea o no la velocidad de r e p a si ­

vación la etapa limitante de la velocidad de pr o ­

pagación de las fisuras.

Los resultados del presente estudio contrarían lo 

esperado a partir de Tos postulados anteriores:

- Se han presentado situaciones en las cuales una 

aleación traccionada en dos soluciones distintas

o en una misma solución a dos potenciales diferen
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tes presenta igual velocidad de repasivación, o b ­

servándose en un caso fisuración y no en el otro.

- Se ha encontrado fisuración en condiciones de v e ­

locidad de repasivación elevada.

- Se ha observado que aún cuando la repasivación es 

muy lenta y se mantiene la denáldad de corriente 

en valores altos durante un período de tiempo pro^ 

longado (debido a la formación de picaduras) las 

fisuras se propagan a velocidades elevadas.

- Ha quedado demostrado también que la ausencia de 

fisuración es pos i ble en aleaciones que presentan 

películas gruesas y porosas donde la repasivación 

no es inmediata. ,

Por lo tanto, se descarta la creencia general y
&

amp liamente difundida que afirma que una velocidad de re p a ­

sivación "intermedia" es condición necesaria y suficiente 

para que se propaguen las fisuras.

Los datos obtenidos en latón, en el cual se fo r ­

man películas gruesas y porosas y no se observa corrosión 

bajo tensión, no confirman la suposición deducida en este 

trabajo a partir de los resultados obtenidos para el acero 

inoxidable AISI 304 en relación a la necesidad de la e x i s ­

tencia una película gruesa y poco protectora para que se
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produzca la fisuración. Esto implica que el espesor y la 

homogeneidad de las películas superficiales tampoco pueden 

ser utilizados como parámetros determinantes de la susceptj[ 

bilidad a la corrosión bajo tensión. Sin embargo, no es pô  

sible descartar la necesidad de la formación de películas 

superficiales para que se produzca este fenómeno.

De todo lo expuesto se deduce que o bien la d i s o ­

lución anódica no forma parte del mecanismo por el cual se 

produce la corrosión bajo tensión, en cuyo caso las teorías 

que así lo proponen son totalmente incorrectas, o estas teo^ 

rías deben redefinir la relación de la velocidad de propaga 

ción de fisuras con la velocidad de repasivación para que 

sean aplicables a los casos concretos de fisuración.





APENDICE

Programa de computación para la lectura y el proce 

samiento de los datos obtenidos en las experiencias de trac­

ción. Lenguaje HPL.

0: dim A ( 1000)

Dimensionamiento de la variable A() que albergará los valores 

de potencial tomados por el raulti p r o g r a m a d o r .

1: "M":clr 723;wait 5000;dsp " C O N T A C T O " ;stp 

2: wrt 723 ," S F , 2,3,3, .5.12T"

3: wrt 723,"MI,2,1000,T,WF,3,999,T"

4: wrt 723,"AC,3 T, WF ,0,1 0 00 , .2 , 60 ,T "

5: "wa i t " : i f r d s ( 723)#64;gto "wait"

6: gsb "Checker"

7: if V#0;gto "end,"

8: i f W = 0 ;gto "wai t"

9: red 72312 ,A 

10: wrt J2  3 ," D C ,3 T "

11: dsp "DATOS TOMADOS" ;wai t -3000

12: for 1 = 1 to 1000;red 72305 ,A( I ) ;A( I)/ 1000 -> A( I )

13: if-A( I ) >2;0+A( I )

14: n e x t I

15: dsp "DATOS LISTOS"; clr 723;stp 

16: fxd 3;prt max(A(*))
* A.

Comandos de lectura para el muí ti p r o g r a m a d o r . Tomará un dato 

cada 60 p s . Además imprime el valor máximo de potencial que 

ha sido tomado.
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17: dsp "PREPARE P L O T T E R " ;stp 

18: ent " X m a x (seg)", X ;if flgl3;jmp 0 

19: ent "Y m a x (V o 11 )",Y ;i f f 1g l 3 ;Jmp 0 

20: wrt 705, " IN ; IP1100, 1100, 15720,10380;"

21: sel 0 ,X ,0 , Y 

22: pen# 1

23: fxd 2 ; x a x 0,.01,0,X,1 

24: fxd 1 ;yax 0 , . 1,0,Y ,1 

25: for 1=1 to 1000 

26: A( I ) + 1. 3e-2->A( I)

27: pltl.2e-4I,A(I);pen 

28: next I

29: plt X ,Y ; ds p "MARCAR P2"

30: "e n d " :end

Ingreso de los parámetros necesarios para el gráfico i - t. 

Comandos para la realización del mismo en el graficador.

31: " C h e k e r " :red 72310 ,U , V ,W , X ,Y ,Z

32: i f V = 0 ;ret

33: prt "error list:";spc

34: for J=1 t o V ;r e d 7 2 3 1 1,r 1;prt rl;next J

35: spe ;ret

Subrutina que controla el funcionamiento del multi programador. 

36: "LECTURA DE C U R V A S " :

37: dim T ( 200) , I ( 200) ,S (4),R ( 2),L (1)

38: dim T $ ( 4 0 ) , F $ ( 8 ) ,X f 2 ) , Y ( 2 ) ,p(2)

Dimensionamiento de variables para la lectura manual de las 

curvas i-t de los distintos registradores.
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39: ent " E x p . # ? " ,E ;i f f l g 13;jmp 0

40 : ent "Titulo(40 1e t .m a x .)?", T $ ;if flgl3;jmp 0

41: ent "Fecha?" ,F$;if flgl3;jmp 0

42 : f xd 0;prt " E x p .N O. " ,E

43: prt T$,F$

44: s pe 2;enp " A rea (cm +2) ?", S (1 ) i f flql3;jmn 0

45: en p "1ongi tudí cm) ?" ,S(2) ;if flgl3;jmp 0

46: enp " e l o n g a c i o n (f r a c c i o n )?",S( 3 ) ; if flgl3;jmD 0

47 : pnt "potencial de R e f .(V )? " ,P ( 1 ) ;if f l g l 3 ;jmp 0

00 ent "ootencial a api i car( V r e f ) ?", P ( 2) ; i f flgl3;^mp 0

49 : enp "R para I de base (ohm)?",R(l)»if flgl3;.imp 0

50: enp "I de base(V)?",S(4) ;if flgl3;jmp 0

51: S ( 4) / R( l.)/S(l)-S(4)

52 : fl t 3 ;spe 2 ; prt " is (A/cm + 2 ) = " , S (4)

53: s pe ;enp "R de tracc i on (o hm) ?", R( 2) ; i f flgl3;jmp 0

Ingreso de los parámetros necesarios para la elaboración de 

los datos obteni d o s .

54: gsb "A"

Desvío a la subrutina A que ingresa los valores límites del 

gráfi co i - t a 1 e e r .

55: for 1=1 to 200 

56: dig T ( I ) , I ( I ) ; f x d 0;dsp I;beep 

57: if Y <0 ; i -r> I ( I ) 0;gsb " A".; I - 1-*I 

58: if Y > 0 ; i f < I ( H  0;gsb "A";I-1->I 

59: n e x t I

Lectura manual de las curvas i - t 

6f5: " B " : S p. c ;fxd 0;prt
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61: I + L U )

62: ent "CINTA DE D A T O S # ? " , D ;1f f1 g 13 ; j mp 0

63: ent "T r a c k # ? " , T ;if f1 g 13 ; jmp 0

64: ent " F i 1 e# ?" , F ; i f flgl3;jmp 0

65: spc ;prt " D a to s# " , D T r a c k # " ,T F i 1e#" , F

66: dsp "DATOS LISTOS-DESTRABE CINTA" ;stp

67: trk T;rcf F , T ( * ) , I(*),S (*),R(*) ,L (*)

68: dsp "ASEGURE CINTA" ;stp

Introducción de los valores de potencial de'las curvas i - t  

en cinta magnética.

69: for 1=1 to L (1)

70: ( I( I)/R(2)-S(4)S(l)/( 1 + S ( 3) ) ) /ir. 045 ( 3) S( 2 )*s i n( 45 ) ( 1 + S( 3)) 

+1(1)

71: next I

72: spc ;f 1 t 3;prt "i m a x ( A / c m + 2 ) = " , I (1)

73: prt " t m a x (s ) = " ,T (1)

Transform ación de los datos de potenc*ial leídos,en densidad 

de corriente del metal desnudo. Impresión en cinta térmica 

de los valores de corriente y tiempo correspondientes al 

máximo de la curva i - t..

74: ent "Y max ( A/cm +2 ) ?", Y ( 2 ) ; i f flgl3;jmp 0 

75: ent "Y mi n . #0( A / c m +2) ?" , Y( 1) ; i f flgl3;jmp 0 

76: ent "X m ax (s eg )?",X( 2) ;i f flgl3;jmp 0 

77: ent "X mi n . #0( seg ) ?" , X ( 1) ; i f flgl3;jmp 0 

78: wrt 7 0 5 , " IN ; IP 1300,800 , 10000 , 6800 ;"

79: sel log(X( 1)) , 1o g (X (2)) , 1 o g (Y (1)),1o g (Y (2))

80: ent " E j es ? (1 - 0 )*', J ; i f J = 0; gto "C"

81: len(T$)-*T;csi2 2.5,1.7,11/17,0
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82: ent "líisto pl otter? (s i = 1, no = 0 )", J ; if flgl3;jmp 0

83: pen# 1

84: plt log (X (l ))+log(X(2)/X(l))/2,log(Y(2)),l

85: cplt (- T - 3 8 ) / 2 ,1 ; 0-̂ 1

86: ent "ANOTA EL PO TENCIAL? ( 1 - 0 ) " , I

87: fxd 0; 1 b 1 T$," - ";if l#0;fxd 3;lbl "E(Venh) =",P(2)+P(1)

88: fxd 0 ;yax 1 o g ( X (1)) , 1,1 o g ( Y (1)) , 1 o g ( Y ( 2)) ,1

89: xax 1 og ( Y (1)), 1,1 og ( X (1)), 1 og (X (.2)), 1

90: plt lo g(X(2) /X(l))/2+log(X(l)),log(Y(l)),l

91 : cplt - 5 , - 2 ; 1 b 1 "logt,s"

92: csiz 2.5,1.7,11/17,90

93: plt log(X(l)),log(Y( 2) /Y (l))/2+ lo g( Y(l)),l

94: cplt -6,3

95: lbl "log i ,A/cm"

96: cplt 0 ,.3 ;1bl "2";csiz 2.5,1.7,11/17,0
*

97: "C":ent "Pen#?" ,-P ;pen# P;for 1 = 1 to L(.l)

98: plt log(T( I) ),1 o g ( I ( I) ) ;pen

99 : next I ;pen#

Ingreso de parámetros y trazado del gráfico log i - l o g  t 

mediante el graficador.

100: ent "Cuantas pe n di e n t e s ?",B ;if flgl3;jmp 0

101: for J=1 to B

102: ent "Punto inicial #?",P;if flgl3;jmp 0

103: ent "Punto final #?",Q;if flgl3;jmp 0

104: 0->-r0vrl-*r2-*r3->-r4->-r5

105: for I=P to Q

106: log(T(I))logCl(l)) + r0->r0
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107: log(T(I) ) + rl-*-rl 

108: log( 1 ( 1 ) )+r2-r2 

109: log(T( I)) + 2+r3-r3 

110: next I 

111: Q-P+r+N

112: -(Nr0-rlr2)/(Nr3-rl+2)+r4

113 : (r2 + r4rl)/N-*r5

114: spc 1;fxd 0;prt "Recta No.",J,P,Q

115: flt 3 ; p r t "b = " , r 4 ,"1 ogA = " , r 5,"A = " ,10+r 5 ;spe 2

116: next J

117: "end":end

Cálculo de las pendientes por cuadrados mínimos.

118: "CONTINUA (1- 0 ) ?",Z ;i f Z=0;gto "B"

119: dsp "MARQUE P1 Y P2" ;Stp

120: ent "Xmax(s)?",X

121: ent "Y m a x ( V ) ?", Y

122: sel 0 , X , 0 , Y

123: ret

Subrutina A. Ingresa los va,lores límites del gráfico i - t
•  '

a leer.
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