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RESUMO 
 
 
 Em materiais empregados em ambientes severos, como a extração marinha de petróleo, 
a presença de uma camada supersaturada em nitrogênio pode melhorar a resistência da 
superfície em resistir à abrasão e à corrosão em meios salinos. A investigação desses atributos 
em ligas especiais e sua correlação com modificações estruturais impostas às superfícies foram 
os objetivos deste estudo. As superfícies de aços inoxidáveis superduplex UNS S32750, 
superaustenítico UNS S31254, supermartensítico UNS S41426 e superferrítico UNS S44400 
foram nitretadas por Implantação Iônica por Imersão em Plasma (PI3). As camadas produzidas  
consistiram de uma região superficial rica em nitretos de ferro (ε-Fe2-3N e γ’-Fe4N) seguida por 
uma região contendo predominantemente fases expandidas por nitrogênio em solução sólida 
(γN, αN ou α’N, dependendo da estrutura do material), como inferido por difratometria de raios 
X, microscopia eletrônica de varredura e espectroscopia de raios X por energia dispersiva. As 
espessuras das camadas modificadas em todos aos materiais aumentaram conforme a 
temperatura de tratamento variou de 300 °C para 400 °C. No aço inoxidável supermartensítico, 
houve um claro aumento na quantidade de nitretos com o aumento da fluência 
iônica/temperatura. Neste material, a espessura das camadas atingiu até ~25 m, com perfis de 
durezas elevados, como resultado da quantidade significativa de nitretos de ferro dispersos na 
matriz. A dureza da camada foi 13 GPa, 225 % maior que o substrato.  Nos aços 
superaustenítico e superferrítico, as camadas ricas em nitrogênio ficaram menos espessas, com 
~4 m e ~2 m de espessura, respectivamente, como resultado da variação da difusividade e 
solubilidade de nitrogênio nas diferentes estruturas. Consequentemente, nesses materiais, os 
perfis de dureza decaíram progressivamente desde regiões próximas à superfície. O 
endurecimento por solução sólida foi o principal mecanismo responsável pelo aumento dos 
perfis de dureza destes materiais. A investigação do comportamento tribológico foi realizada 
no aço inoxidável supermartensítico, no qual as amostras nitretadas apresentaram maior 
alteração estrutural e espessura das camadas modificadas, permitindo correlacionar tais 
características com o desempenho em condições de trabalho. Observou-se redução nas taxas de 
desgaste específicas de até duas ordens de grandeza; o coeficiente de atrito foi 60% menor 
quando comparado com o da superfície não tratada. O desgaste apresentou uma transição de 
regime adesivo para abrasivo na medida em que os nitretos de ferro se tornaram a estrutura 
predominante nas superfícies modificadas, das temperaturas de tratamento de 300 ºC para 400 
ºC. Os diferentes aços inoxidáveis nitretados apresentaram maior resistência a corrosão em 
meio contendo íons Cl-. Em comparação com as superfícies sem tratamento, em todas as 
condições nitretadas observou-se aumento dos potenciais de corrosão e de formação de pites 
estáveis e redução na densidade de corrente anódica. Além disso, inspeções microscópicas das 
superfícies também revelaram diminuição na quantidade e no tamanho dos pites formados e 
redução da corrosão por frestas das amostras nitretadas. O aço inoxidável supermartensítico 
tratado em 400 °C, apresentou a melhoria mais notável dentre todas as superfícies, que foi 
atribuída a alta concentração  da fase nobre ε em sua superfície. Em suma, as superfícies 
nitretadas apresentaram desempenho mecânico e de resistência à corrosão superiores às 
amostras sem tratamento, em todos as análises realizadas neste trabalho. Estas características 
são de grande importância nos meios onde estes aços inoxidáveis são empregados. 
 
PALAVRAS CHAVE: Fase S; Nanoindentação; Nanorisco; Pino sobre disco; Polarização 
Potenciodinâmica. 

 
 
 



ABSTRACT 
 
 

Materials employed in severe environments, as in the marine oil extraction, can present 
reduced degradation rates caused by abrasion and corrosion in saline media by the presence of 
a nitrogen supersatured layer on the surface..  The investigation of such features in specially 
designed alloys, correlated with surface structural modifications imposed to them, were the 
goals of the present study.  Surfaces of the following stainless steels were submitted to the 
nitrogen plasma immersion ion implantation (PI3): superduplex UNS S32750, superaustenitic 
UNS S31254, supermartensitic UNS S41426 and superferritic UNS S44400. The modified 
surfaces consisted in outermost iron nitride rich layers (ε-Fe2-3N e γ’-Fe4N) and inner regions 
with nitrogen solid solution (γN, αN ou α’N, depending on the material´s structure), as inferred 
by X-ray diffraction, scanning electron microscopy and energy-dispersive X-ray spectroscopy. 
In all the materials, thicknesses of the modified layers increased with the treatment temperature, 
from 300 °C to 400 °C. In the supermartensitic stainless steel, the nitrides amount clearly 
increased with the ion fluence and nitriding temperature. The layers were up to ~25 m thick, 
with significant nitride precipitates embedded in the matrix. As a result, high hardness profiles 
were achieved (13 GPa), 225 % higher than the substrate value. In the superaustenitic and 
superferritic stainless steels, the nitrogen rich layers were thinner (~4 m and ~2 m thick, 
respectively) due to the particular nitrogen diffusivity and solubility in the different alloys´ 
structures. Consequently, hardness profiles in these materials dropped gradually from the near 
surface to the substrate. The solid solution hardening was the dominant mechanism in those 
surfaces. The supermartensitic stainless steel was elected for the tribological assays because 
they presented the most relevant structural changes and layer thicknesses, which allowed to 
correlate such features with the surface performance in practical applications. The specific wear 
rates decreased two orders of magnitude and the coefficient of friction was 60% lower than the 
untreated surface. The wear behaviour disclosed a transition from adhesive to abrasive as the 
iron nitrides predominated, from the 300 ºC to 400 ºC treatment temperatures. The different 
stainless steel surfaces presented improved corrosion resistance in Cl- -rich environments after 
the PI3 nitriding. In contrast with the respective untreated alloys, all the nitrided surfaces 
exhibited increased corrosion potential and stable pitting potential, in addition to reduced 
anodic current densities. Moreover, microscopic inspections revealed that pits were smaller and 
much less numerous; the crevice corrosion decreased as well. The supermartensitic stainless 
steel nitrided at 400 ºC presented the most notable improvement among all the surfaces, which 
was attributed to the high concentration of the noble  phase in the surface layer. To sum up, 
all the special alloys treated by nitrogen PI3 presented superior mechanical and corrosion 
performance in comparison with the bare surfaces, which are much-desired improvements for 
these materials´ final applications.  
 

 
KEYWORDS: S phase; Nanoindentation; Nanoscratch; Pin-on-disc; Potentiodynamic 
Polarization. 
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1 INTRODUÇÃO 

 
 O petróleo é uma mistura complexa de hidrocarbonetos, que representa, a nível mundial, 

uma das principais fontes primárias de energia (AIE, 2018; MORAIS, 2013). Porém, no Brasil, 

somente um pequeno percentual das 29 bacias sedimentares é explorado (ANP, 2018a). A razão 

para isto é que a maior parte das reservas de Petróleo brasileiras são de difícil extração, pois 

estão localizadas nas camadas Pós e Pré-Sal a até 7000 m de profundidade abaixo do nível do 

mar (Figura 1(a)) (ANP, 2018b; DE SOUZA, 2016). Atualmente, o petróleo extraído da camada 

Pré-Sal representa cerca de 54% da produção nacional (ANP, 2018c).  

 
Figura 1 - Desenho esquemático representando o ambiente de extração de petróleo submarino na camada Pré-Sal 
(a), onde são aplicados os aços inoxidáveis no sistema de válvulas denominado árvore de natal molhada (b) e nos 
dutos da coluna de extração (c). 

 
Fonte: Adaptado de De Souza, (2016) (a), Morais (2013) (b) e Petrobras (2018) (c). 

 
No Pré-Sal, devido à alta pressão, a vazão de petróleo dos poços é controlada por um 

sistema de válvulas denominado árvore de natal molhada (Figura 1(b)), que liga os dutos da 

coluna de extração a superfície (PETROBRAS, 2018). No interior dos poços, o petróleo mais 

leve se encontra no estado gasoso como gás natural, e o mais pesado no estado líquido como 

óleo; ambos são geralmente acompanhados por água rica em sais inorgânicos e sedimentos 

(Figura 1(c)). Além dos sais, o petróleo contém outros agentes corrosivos como ácido sulfídrico 

(H2S) e gás carbônico (MORAIS, 2013). Outra dificuldade na extração ocorre devido à 

diferença térmica entre o interior do poço [ 60 °C até  ~150 °C, dependendo da espessura da 

camada de sal) (BELTRAO et al., 2009; DE ALMEIDA et al., 2010; OLIVEIRA; FILHO, 

2016; PINHEIRO et al., 2015)] e a água no leito marinho (~ 4°C), e faz com que possa ocorrer 

a precipitação de parafinas, hidratos e asfalteno. Estes podem formar depósitos nas paredes dos 

dutos, restringindo ou obstruindo a passagem de petróleo (MORAIS, 2013). Além disso, o 
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petróleo do Pré-Sal, embora mais leve que o petróleo da camada Pós-Sal, é considerado em sua 

maioria de categoria médio a pesado e de viscosidade elevada, o que dificulta a extração e o 

refino e encarece ambos os processos (ANP, 2018c; MORAIS, 2013). 

No Pré-Sal, as condições de trabalho extremas nos dutos e na árvore de natal podem 

eventualmente causar sua falha devido à corrosão, ao desgaste ou uma combinação destes 

fatores. Assim, faz-se necessário empregar aços inoxidáveis com alto teor de elementos de liga, 

como Cr, Ni e Mo,  para resistir à corrosão e ao desgaste no lugar de aço carbono (utilizado nos 

poços terrestres de fácil extração), encarecendo e diminuindo a viabilidade do processo 

(BARBOSA, 2008; BELTRAO et al., 2009; LIPPOLD; KOTECKI, 2005). Os aços inoxidáveis 

superaustenítico UNS S31254 e supermartensítico UNS S41426, avaliados neste trabalho, são 

aplicados essencialmente na extração do petróleo em oleodutos e gasodutos de coleta em águas 

profundas (BARBOSA, 2008; BELTRAO et al., 2009; LIPPOLD; KOTECKI, 2005). O aço 

superduplex UNS S32750 é também aplicado em peças da árvore de natal molhada (Figura 1 

(b)). O aço superferrítico UNS S44400, também avaliado neste trabalho, é considerado na 

literatura como uma alternativa viável para aplicação em revestimentos em torres de destilação 

(BITONDO et al., 2014; SILVA et al., 2008). Como existem variações nas concentrações de 

Cl-, CO2 e H2S, na pressão e na temperatura, de acordo com a localização dos poços de extração, 

os aços inoxidáveis UNS S31254 e UNS S32750 são geralmente aplicados em condições mais 

severas. O aço inoxidável UNS S41426, com menor quantidade em elementos de liga que os 

anteriores, é reservado para condições menos severas que apresentem pouco ou nenhum H2S 

(BARBOSA, 2008).  

Além dos ajustes microestruturais e de composição dos materiais, frente às condições 

extremamente severas no processo de extração e refino do petróleo brasileiro, são necessárias 

ainda pesquisas que se voltem aos revestimentos e inibidores de corrosão, com o objetivo de 

elevar a vida útil dos materiais empregados e diminuir o custo final da extração. Assim, existe 

uma grande demanda de técnicas de tratamento para a otimização das propriedades tribo-

mecânicas e de resistência à corrosão dos aços inoxidáveis aplicados na indústria do Petróleo. 

Este trabalho é devotado à técnica de nitretação por Implantação Iônica por Imersão em Plasma 

(PI3 – Plasma Immersion Ion Implantation). As vantagens da técnica PI3 sobre as técnicas de 

nitretação termoquímicas convencionais a plasma incluem a produção de camadas modificadas 

uniformes, a possibilidade de tratamento de geometrias complexas e a formação de uma camada 

altamente saturada de nitrogênio na superfície, devido a efeitos relacionados à implantação 

iônica (ANDERS, 2000; BLAWERT; MORDIKE, 1997). 
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Na literatura, existe pouca informação relacionada ao desempenho tribo-mecânico e de 

resistência à corrosão de superfícies nitretadas de ligas com diferentes microestruturas aplicadas 

na exploração e no refino do petróleo. Deve se levar em consideração que as fases produzidas 

através de métodos termoquímicos de nitretação não dependem somente do tratamento 

aplicado, mas também da microestrutura e da composição química do material. Além disso, as 

propriedades finais dependem da natureza e predominância das fases formadas na superfície 

modificada.  

Em geral, nos diferentes tipos de aços inoxidáveis nitretados por PI3 em temperaturas 

relativamente baixas (até 400 °C), formam-se predominantemente fases expandidas pela 

presença de nitrogênio em solução sólida (γN, αN ou α’N, dependendo do tipo de aço) e nitretos 

γ’-Fe4N e ε -Fe2-3N dependendo dos parâmetros de tratamento, da microestrutura e composição 

química do material (BHUYAN et al., 2014; BLAWERT et al., 1998, 2000, 2001a, 2002; 

FIGUEROA et al., 2005; GONTIJO et al., 2010; LARISCH; BRUSKY; SPIES, 1999; MÄNDL 

et al., 2005; SARAVANAN; RAJA; MUKHERJEE, 2007). A presença das fases γN, αN ou α’N, 

isoladamente ou em conjunção com ,nitretos γ’ e ε, elevam a dureza; aumentam a resistência ao 

desgaste das superfícies (BHUYAN et al., 2014; MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; 

MANOVA et al., 2005, 2006c, 2017), além de prover boa resistência à corrosão por pites em 

meios contendo íons Cl- (CORENGIA et al., 2004; DE SOUZA et al., 2010; DONG et al., 2006; 

FOSSATI et al., 2006a; OLZON-DIONYSIO et al., 2008; SHEN et al., 2010; ZAGONEL; 

BASSO; ALVAREZ, 2007).  

 Neste trabalho, visou-se contribuir para a discussão sobre as alterações produzidas por 

PI3 na superfície de aços inoxidáveis e sua correlação com as propriedades tribo-mecânicas e 

de resistência à corrosão. Focou-se então nas ligas de interesse para a extração e refino de 

petróleo, por se tratarem de condições severas para o emprego das superfícies modificadas de 

aços inoxidáveis: superaustenítico, superferrítico, supermartensítico e superduplex. Os 

tratamentos foram realizados em temperaturas entre 300 °C e 400 °C pela variação de 

frequência aplicada nos pulsos de alta tensão, enquanto a energia fornecida aos íons do plasma 

foi mantida constante. A evolução das fases cristalinas formadas nas camadas modificadas foi 

discutida considerando-se os efeitos sinérgicos de implantação iónica e difusão térmica. Por 

conseguinte, relacionou-se as fases e microestruturas das camadas modificadas ao desempenho 

tribo-mecânico e de corrosão dos materiais tratados. 
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1.1 OBJETIVO GERAL 

 
Investigar sistematicamente o efeito da variação da temperatura em tratamentos PI3 

nas propriedades mecânicas, tribológicas e de resistência a corrosão de aços 

inoxidáveis com diferentes microestruturas e composições químicas, projetados 

para as condições encontradas na exploração de óleo e gás em águas profundas: 

superaustenítico, superferrítico, supermartensítico e superduplex. 

 

 

1.2 OBJETIVOS ESPECÍFICOS 

 
1. Identificar o efeito da microestrutura e composição química nas fases formadas após 

os tratamentos PI3 em diferentes temperaturas; 

2. Identificar as fases formadas após os tratamentos de nitretação por PI3 através de 

análise de difração de raios X; 

3. Caracterizar as propriedades mecânicas (dureza e módulo de elasticidade) das 

superfícies modificadas por meio de nanoindentação; 

4. Investigar o efeito de corrosão por íons Cl- nas superfícies tratadas dos diferentes 

aços por meio da técnica de polarização potenciodinâmica; 

5. Caracterizar as amostras quanto ao comportamento tribológico de resistência ao 

risco e desgaste pelas técnicas de nanorisco e pino sobre disco. 

6. Comparar o desempenho das superfícies modificadas dos diferentes materiais entre 

si e com resultados da literatura. 

 
Em razão do aço supermartensítico UNS S41426 ser aplicado em condições severas de 

desgaste, o item 5 acima foi realizado apenas neste material; que também apresentou maior 

variação em microestrutura e espessura de camada modificada as diferentes condições de 

nitretação, tendo como critério a relevância do teste para o entendimento do binômio 

microestrutura e desempenho em condições de trabalho. 
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2 AÇOS INOXIDÁVEIS  

 
 Os aços inoxidáveis são considerados aços de alta liga, pois se baseiam em sistemas Fe-

Cr, Fe-Cr-C e Fe-Cr-Ni e contém um mínimo de 10,5 % em peso de cromo, o que lhes confere 

o caráter inoxidável. O cromo é o principal responsável pela formação de uma camada estável 

e passiva de óxidos que protege efetivamente as camadas subjacentes da oxidação e corrosão 

(LIPPOLD; KOTECKI, 2005; MCGUIRE, 2008). 

 A partir da sua resistência à corrosão e o seu grande potencial para aplicações 

tecnológicas, a composição química dos aços inoxidáveis pode ser alterada de modo a permitir 

seu uso em diferentes ambientes e situações. Usualmente, os aços são classificados de acordo 

com a microestrutura que apresentam em temperatura ambiente nas seguintes classes padrão: 

aços inoxidáveis martensíticos (AIMs); aços inoxidáveis ferríticos (AIFs), aços inoxidáveis 

austeníticos (AIAs) e aços inoxidáveis duplex (AIDs). Os AIAs e AIDs se baseiam no sistema 

Fe-Cr-Ni, onde a adição de Níquel possibilita a estabilização da fase cúbica de faces centradas 

da austenita (Figura 2.1). As ligas de aços inoxidáveis ferríticos se baseiam no sistema Fe-Cr, 

sendo o Cr um elemento estabilizador de ferrita que possui estrutura cúbica de corpo centrado 

(CCC). Em aços martensíticos o carbono desempenha um papel importante na estabilização da 

martensita que é obtida por meio de tratamento térmico de têmpera. Neste processo, o carbono 

que está muitas vezes precipitado na liga em forma de carbetos é solubilizado e passa a ocupar 

interstícios octaédricos da estrutura tetragonal de corpo centrada (TCC) da martensita. Assim, 

as ligas martensíticas baseiam-se no sistema Fe-Cr-C. 

Nas últimas décadas foi possível obter maior controle sobre os teores de carbono e de 

contaminantes nas ligas de aços inoxidáveis; este fator, juntamente com adições de elementos 

como Cr, Ni e Mo, permitiram o desenvolvimento de ligas mais resistentes à corrosão que as 

classes padrão de aços inoxidáveis. Estas são comumente denominadas com o prefixo super em 

sua nomenclatura e são aplicadas em ambientes agressivos, como na extração de petróleo em 

oleodutos e gasodutos de coleta em águas profundas (BARBOSA, 2008; LIPPOLD; 

KOTECKI, 2005; MCGUIRE, 2008). Dentre estas, destacam-se as ligas de aços inoxidáveis 

superduplex (AISDs), superausteníticos (AISAs), superferríticos (AISFs) e supermartensíticos 

(AISMs) (LIPPOLD; KOTECKI, 2005; MCGUIRE, 2008).  

Apresenta-se, a seguir, uma descrição das estruturas cristalinas das fases presentes em 

aços inoxidáveis e a influência dos elementos de liga nas suas propriedades. 
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2.1 SOLUBILIDADE E DIFUSIVIDADE DE ELEMENTOS INTERSTICIAIS NAS 
ESTRUTURAS CRISTALINAS DA AUSTENITA, DA FERRITA E DA MARTENSITA 

 
Os aços  inoxidáveis  apresentam, em temperatura ambiente, as seguintes  fases na sua 

microestrutura:  austenita  γ (AIA e AISA), ferrita α (AIF e AISF) e martensita α’(AIM e AISM) 

(BHADESHIA; HONEYCOMBE, 2006; LIPPOLD; KOTECKI, 2005). Os AID e AISD 

geralmente contém em sua microestrutura uma proporção de fases de 50% austenita e 50% 

ferrita (TAVARES et al., 2006).  A figura 2.1 apresenta as estruturas cristalinas e a posição 

relativa aos sítios intersticiais octaédricos e tetraédricos de ambas as fases. Na austenita, os 

maiores interstícios são os octaédricos; na ferrita e na martensita, mesmo com instersticios 

octaédricos menores em dimensão quando comparados aos interstícios tetraédricos, os 

primeiros são energeticamente mais favoráveis a introdução de átomos intersticiais. Isto ocorre 

porque, nos interstícios octaédricos, é necessário o deslocamento de dois átomos vizinhos de 

ferro para a introdução de átomos intersticiais, enquanto que, nos interstícios tetraédricos, é 

necessário o movimento de quatro átomos.  

 

Figura 2.1- Interstícios octaédricos e tetraédricos das estruturas cristalinas a) cúbica de face centrada (CFC), b) 
cúbica de corpo centrado (CCC) e c) tetragonal de corpo centrado (TCC). 

 
Fonte: Adaptado de Padilha e Guedes (1994) (a e b) e Honeycombe (1981) (c). 

 

Os intersticios octaédricos da austenita de estrutura cristalina CFC (cúbica de face 

centrada - figura 2.1a) são maiores que os encontrados na ferrita de estrutura CCC (cúbica de 

corpo centrado – figura 2.1b) e na martensita de estrutura TCC (tetragonal de corpo centrado – 

a) Cúbica de face 
centrada 

b) Cúbica de corpo 
centrado

c) Tetragonal de 
corpo centrado

Átomos metálicos

Interstícios
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figura 2.1c) (ALVES JR, 2001; ASM, 2005; BHADESHIA; HONEYCOMBE, 2006; 

PADILHA; GUEDES, 1994). Assim, o volume intersticial na austenita é maior que o das 

estruturas da ferrita e martensita.  Portanto, a austenita possui solubilidade intersticial de 

elementos como o carbono e o nitrogênio, até ~24 vezes maior que a martensita e a ferrita. Por 

exemplo, as solubilidades de nitrogênio na ferrita e na austenita a 590 °C são de 0,10 % e 2,35 

% em peso, respectivamente (ALVES JR, 2001; HONEYCOMBE, 1981; PADILHA, 2000). A 

solubilidade em nitrogênio na estrutura cristalina de aços martensíticos, em temperaturas entre 

1000 °C a 1100 °C varia na faixa entre ~0,13% e ~ 0,55% em peso, o que é muito menor que a 

solubilidade da austenita em temperaturas menores (GARZÓN; TSCHIPTSCHIN, 2004; 

VALASAMUDRAM; ANBURAJ, 2018). E ainda como a estrutura cristalina da martensita é 

bastante similar à da ferrita, espera-se que a solubilidade de elementos nestas estruturas numa 

mesma temperatura seja próxima. No entanto, até onde se pode verificar, não foi possível 

encontrar na literatura comparações de sobulidade entre essas estruturas. 

A estrutura cristalina da austenita tem maior fator de empacotamento que as estruturas 

cristalinas da ferrita e da martensita. Assim, a difusão de elementos intersticiais ocorre mais 

facilmente na ferrita e na martensita que na austenita. Assim, considerando um comportamento 

descrito pela equação de Arrhenius, a difusividade D pode ser calculada por (CALLISTER JR; 

RETHWISCH, 2007; MEHRER, 2007): 

 

𝐷 = 𝐷଴exp (−𝑄/𝑘஻𝑇),                                                                                                                     (2.1) 

 

onde D0 é um fator pré exponencial da difusão, kB é a constante de Boltzmann e T é a 

temperatura. A energia de ativação Q para a difusão é menor e a difusividade D é maior na 

ferrita e na martensita quando comparadas à austenita. Na ferrita, a energia de ativação para 

difusão de nitrogênio é Qf  ~ 0,79 eV/átomo, enquanto na austenita, sob as mesmas condições 

de temperatura, a energia de ativação é de Qa ~ 1,74 eV/átomo (MANOVA et al., 2017; 

OLIVEIRA et al., 2018). 

Aços inoxidáveis austeníticos podem ainda conter martensita com estrutura cristalina 

hexagonal compacta (HCP), que é conhecida como martensita ε (ASM, 2005). No entanto, esta 

fase forma-se somente em aços sujeitos a pressões acima de 13 GPa ou em aços inoxidáveis 

austeníticos sob deformação mecânica (MEYERS; CHAWLA, 2009). Como este não é o 

enfoque deste trabalho, e esta fase não constitui os materiais estudados, este assunto não será 

explorado. 
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2.2 EFEITO DA COMPOSIÇÃO QUÍMICA NA MICROESTRUTURA E NAS 
PROPRIEDADES DOS AÇOS INOXIDÁVEIS 
 

Os aços inoxidáveis de diferentes classes utilizados neste trabalho são ligas Fe-Cr-Ni-

Mo com adição de C, Mn, P, S, Si, N, Cu, Ti, Nb e V. A tabela 2.1 apresenta a composição 

química comercial destes aços. Em relação aos aços inoxidáveis das classes padrão austenítica, 

ferrítica e martensítica, há elevação nos teores de Cr, Ni e Mo, adição de N e redução dos teores 

de carbono nesses aços. Como resultado, eleva-se a resistência à corrosão em comparação com 

as classes padrão.  

 

Tabela 2.1 – Composição química comercial dos aços inoxidáveis utilizados neste trabalho. 

Tipo de Aço 

UNS 

Composição química (% em peso) 

*C *Mn *P *S *Si Cr Ni Mo *N *Cu Ti Nb V 

1 AISA 

S31254 
0,02 0,5 0,02 0,01 0,4 20 18 6,3 0,21 0,8 

   

1 AISF 

S44400 
0,02 0,11 0,04 0,01 0,4 19,5 

 

0,2 2,5 0,03  0,14 0,17  

1 AISM 

S41426 
0,01 0,5 0,02 

0,01 

 

0,5 13 5 3 0,01  0,15  0,04 

2 AISD 

S32750 
0,03 1,2 0,03 0,02 0,8 25 7 4 0,32 0,5 

   

Fonte: 1Villares Metals,  2 Lippold e Kotecki (2005). 
Nota: Os elementos acima estão em balanço com Fe. *Os valores representam o teor máximo na liga. Os elementos 
em vermelho são austenitizantes, enquanto os elementos em azul são ferritizantes. 

 

 A composição química  também afeta, direta ou indiretamente, as propriedades tribo-

mecânicas dos aços inoxidáveis (ASM, 2005; LIPPOLD; KOTECKI, 2005):  

 O Ni geralmente aumenta a ductilidade e a tenacidade; 

 O C e o N em solução sólida aumentam sua resistência mecânica; 

 Os elementos Cr, Mo, Ti, V e Nb são formadores de carbetos/nitretos e 

aumentam a solubilidade de N e C; 

 O Mn é adicionado principalmente para melhorar a ductilidade a quente durante 

solididicação; 

 O P e o S atuam principalmente na melhora da usinabilidade dos materiais. 

 

 Na Tabela 2.1, os elementos destacados em vermelho promovem a formação de 

austenita, ou seja, são austenitizantes enquanto elementos em azul são ferritizantes e atuam na 

formação da ferrita. A presença de Cr, que é ferritizante, é necessária em todos os aços para 
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promover a formação da camada passiva de óxidos de caráter inoxidável. O AISF de 

microestrutura ferrítica contém menor quantidade de elementos austenitizantes. No AISM, os 

teores de elementos austenitizantes são mais elevados que os do AISF podendo conter teores 

de até 30% de austenita retida em sua microestrutura (LIPPOLD; KOTECKI, 2005). No AISD, 

os teores de elementos austenitizantes são intermediários, o que permite  que estes aços 

possuam aproximadamente 50% da fase ferrita e 50% da fase austenita (TAVARES et al., 2006) 

com melhores propriedades mecânicas e de  resistência à corrosão (HSIEH; LIOU; PAN, 2001; 

PARDAL et al., 2009; TAVARES et al., 2006). O AISA, para estabilização da austenita em 

sua microestrutura, contém teores mais elevados de elementos austenitizantes. O diagrama de 

Schaeffler – Delong (Figura 2.2), desenvolvido inicialmente para avaliar a soldabilidade de 

aços inoxidáveis, pode ser usado para estimar a microestrutura a partir da composição química 

dessas ligas (LIPPOLD; KOTECKI, 2005; SIEURIN, 2006). 

 .  

Figura 2.2 – Diagrama Schaeffler – Delong para a classificação de aços inoxidáveis a partir da presença de 
elementos austenitizantes (Ni equivalente) e ferritizantes (Cr equivalente) na microestrutura. Os materiais 
avaliados neste estudo (Tabela 2.1) são identificados no diagrama. 

 
Fonte: Adaptado de Lippold e Kotecki (2005) e Sieurin (2006). 
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Os elementos de liga que estabilizam a ferrita são chamados de “Cr equivalentes” e os 

elementos que estabilizam a austenita são chamados “Ni equivalentes” (LIPPOLD; KOTECKI, 

2005). Observa-se no diagrama que os aços escolhidos para este estudo se distribuem em uma 

ampla faixa de composições Ni-Cr. Portanto, espera-se respostas variadas quanto às suas 

resistências mecânicas e à corrosão.  

 A estimativa de fases fornecida pelo diagrama pode não ser precisa, tendo em vista que 

ele não considera os tratamentos térmicos de envelhecimento realizados no material. Além das 

fases apresentadas no diagrama, pode ocorrer a formação de outras fases intermetálicas, nitretos 

e carbetos, dependendo dos teores de elementos de liga e do histórico térmico do material 

(ASM, 2005; LIPPOLD; KOTECKI, 2005; MCGUIRE, 2008). 
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3 IMPLANTAÇÃO IÔNICA POR IMERSÃO EM PLASMA 
 

Os primeiros tratamentos pela técnica de Implantação Iônica por Imersão em Plasma 

(PI3) foram realizados em 1981, com íons metálicos em semicondutores por Richard Adler. Na 

época, Adler observou efeitos de elétrons secundários e de formação e condicionamento de 

arcos (ANDERS, 2000). Posteriormente, a técnica PI3 passou a ser aplicada também em metais,  

em processos de nitretação e cementação. Neste caso, a alta tensão aplicada com polarização 

negativa na superfície de um substrato (alvo) possibilita a implantação efetiva de íons na sua 

superfície (ANDERS, 2000). 

A configuração do  sistema de PI3 empregado neste estudo é apresentada na Figura 3.1. 

O PI3 consiste basicamente de uma câmara de vácuo, um sistema de entrada e saída de gases, 

uma fonte pulsada de alta tensão para implantação e um sistema para geração do plasma remoto.  

 

Figura 3.1 – Configuração do sistema PI3 da UEPG. 

Fonte: A autora. 
 

O plasma remoto tem como objetivo elevar a ionização do gás na câmera. No sistema 

da UEPG, utiliza-se um sistema de plasma remoto gerado por rádio frequência (RF). Após 

passarem pelo Plasma remoto por RF, os íons são então atraídos para o interior da câmara por 

uma diferença de potencial elétrico flutuante (bias) e acelerados por uma série de pulsos 

negativos breves (µs) de alta tensão (kV) aplicados diretamente na peça. A alta voltagem 

aplicada acelera elétrons para longe da peça de trabalho, enquanto acelera os íons positivos da 
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fonte de plasma para a peça de trabalho. Ocorre, assim, a criação de uma bainha de plasma em 

torno da peça e os íons podem ser implantados (ANDERS, 2000).  

A faixa de polarização da peça de trabalho em um sistema PI3 varia entre 1 kV e 100 

kV, onde tensões típicas para tratamento de metais estão na faixa entre 5 kV a 15kV (WOOD 

et al., 2000). A utilização de polarização pulsada ajuda a evitar a formação de arco voltaico 

sobre o peça tratada (THOMAE, 1998), e, permite que a região junto ao cátodo seja repopulada 

com íons durante o tempo em que o pulso está desligado. A configuração de pulsos proporciona 

também maior controle da temperatura e da dose implantada pelas variáveis largura e 

frequência de pulsos (ANDERS, 2000). 

 

3.1 INTERAÇÕES ÍON-SÓLIDO E AS VARIÁVEIS IMPORTANTES NO PROCESSO PI3 
 

 No processo PI3, quando o pulso de alta tensão com polarização negativa é ligado, os 

íons de nitrogênio que atravessam a bainha interagem com o material a ser tratado, podendo ser 

refletidos ou implantados, neste caso desacelerando até atingirem velocidades térmicas dentro 

do alvo (Figura 3.2 (a)). Os íons incidentes podem ainda causar a decapagem de nitrogênio 

adsorvido ou de átomos do material tratado (pulverização catódica ou “sputtering”), emissão 

de elétrons secundários e fótons. Além disso, ao se aproximar do material e penetrá-lo, os íons 

interagem com os elétrons e núcleos dos átomos do material, gerando um processo de frenagem 

e colisão em cascata, que pode remover os átomos de suas posições originais, gerando defeitos 

como vacâncias (Figura 3.2 (b)) (MACHAKA, 2015), Os íons implantados ocupam, além das 

regiões intersticiais mencionadas na seção 2.1, regiões de defeitos como vacâncias e contornos 

de grão. Assim, a difusão do nitrogênio na camada modificada é também função da densidade 

de defeitos gerados por implantação (NASTASI; MÖLLER; ENSINGER, 2000). Por essa 

razão, a produção de defeitos tem considerável importância no processo de formação das 

camadas modificadas. Após decorrido o tempo de pulso ligado, a tensão não cai abruptamente, 

como resposta às características indutivas-capacitivas do sistema. Nesse período de queda de 

tensão, íons com menor energia podem ser implantados, causar pulverização catódica ou serem 

adsorvidos dependendo de sua energia (NASTASI; MÖLLER; ENSINGER, 2000). 
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Figura 3.2 – Interação íon/sólido metálico no processo PI3 e seus efeitos a) nas camadas atômicas superficiais e 
subsuperficiais e b) no volume do material. 

 
Fonte: (a) a autora e (b) Adaptado de Machaka (2015). 
 

 A profundidade de penetração do íon incidente, a formação de defeitos e a pulverização 

catódica (ou decapagem da superfície) no material tratado são dependentes da energia de 

implantação que é, portanto, uma das variáveis mais importantes no processo. De acordo com 

o modelo de Lieberman (1989), válido para plasmas em pressões menores que 1 Pa, numa 

bainha não colisional e planar, a energia de implantação depende da tensão aplicada e da 

posição relativa do íon na bainha (LIEBERMAN, 1989; WOOD et al., 2000). Assumindo o 

aspecto colisional da bainha, deve-se considerar a influência do livre caminho médio do íon em 

sua energia de implantação (VAHEDI et al., 1991; WOOD et al., 2000). O livre caminho médio 

λi, bem como a espessura da bainha, depende da pressão e do grau de ionização do gás. Quanto 

maior a pressão e a densidade de íons, menor será λi e maior a energia transferida em colisões 

entre as particulas presentes antes dos íons serem implantados, diminuindo consequentemente 

a energia de implantação do íon. Ao penetrar no material, as interações elásticas e inelásticas 

que o ion faz com o núcleo e os elétrons do material resulta, respectivamente, no espalhamento 

da trajetória individual das partículas e alterações de energia. Assim, gera-se um perfil de 

concentração de nitrogênio no material implantado (MÖLLER; MUKHERJEE, 2002).  
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Alguns softwares modelam a interação íon sólido através do método de simulação de 

Monte Carlo. Dentre estes, destaca-se o SRIM (The Stopping and Range of Ions in Matter), 

também denominado de TRIM (Transport of ions in matter) em outras versões. A figura 3.3 (a) 

apresenta o perfil de concentração estimado pelo software SRIM para implantação 

perpendicular de íons de nitrogênio com energia cinética de 1 keV em substrato de ferro com 

densidade de 7,98 g/cm3 . Vemos que a maior parte dos íons implantados atinge camadas 

subsuperficiais, onde o alcance médio projetado Rp da distribuição de concentração de 

nitrogênio apresenta um máximo em Rp = 2,4 nm e decai gradativamente até ~7,5 nm 

(PARASCANDOLA, 2000). Em torno de 10 keV, região de interesse neste trabalho, Rp 

apresenta uma dependência quase linear com a energia do íon incidente na Figura 3.3(b). A 

pulverização catódica e a quantidade de átomos retroespalhados são apresentados em termo do 

número médio de partículas por íon incidente nas Figuras 3.3 (c) e (d), respectivamente. 

Observa-se boa correspondência entre o modelo de pulverização catódica de Sigmund 

desenvolvida para alvos de materiais policristalinos e a adaptação de Bohdansky para o caso de 

sólidos monoatomicos em incidência normal e a simulação pelo TRIM na faixa entre 1keV e 

100keV (BOHDANSKY, 1884; MÖLLER; MUKHERJEE, 2002; SIGMUND, 1969). 

Resultados similares a estes também foram obtidos por Parascandola (PARASCANDOLA, 

2000). Enquanto o efeito da pulverização catódica apresenta um máximo em ~10 keV, energias 

acima deste valor são favoráveis para se diminuir o retroespalhamento (MÖLLER; 

MUKHERJEE, 2002; PARASCANDOLA, 2000). Pode-se notar também que, em 10 keV, o 

efeito da pulverização catódica ocorre em maior escala em relação ao retroespalhamento. A 

formação de defeitos como vacâncias também se eleva com a energia do íon incidente, e a 

distribuição de vacâncias tem um comportamento similar àquele da distribuição de 

concentração de nitrogênio pela profundidade (SANGHERA; SULLIVAN, 1999; 

YANAGIDA et al., 2017). 

Durante o processo de implantação, o processo de pulverização catódica produz 

recessão da superfície, retirando alguns íons já implantados. Assim, a dose retida é um 

parâmetro mais relevante para a caracterização da implantação do que a dose total absorvida 

(quantidade de íons absorvidos por unidade de volume em cm3). Então, a pulverização catódica 

define o limite da concentração máxima de átomos que podem ser implantados e permacerem 

retidos num substrato (MÖLLER; MUKHERJEE, 2002; WOOD et al., 2000). A dose retida, 

além da energia do íon, depende também do ângulo θ com a normal a superfície do material a 

ser implantado. Com o aumento de θ, observa-se uma diminuição da dose retida  pois menor é 

a energia do íon dirigida perpendicularmente à superfície (WOOD et al., 2000). 



35 
 

Figura 3.3 – Resultados obtidos pelo software SRIM de (a) perfil de concentração de nitrogênio em ferro para 
energia de ion inicial de 1 keV; (b) alcance médio projetado da concentração de nitrogênio pela energia – Rp 

(PARASCANDOLA, 2000); (c) pulverização catódica produzida por íon incidente de acordo com a fórmula de 
Sigmund (linha escura) (MÖLLER; MUKHERJEE, 2002; SIGMUND, 1969), modificado pela correção do limiar 
de acordo com Bohdansky (linha pontilhada)(BOHDANSKY, 1884; MÖLLER; MUKHERJEE, 2002), e do 
software TRIM (pontos) - Ys e (d) número médio de íons de nitrogênio retroespalhados por partícula incidente 
(coeficiente de retroespalhamento) versus energia iônica inicial obtida por SRIM - Yr (PARASCANDOLA, 2000). 

 
Fonte: Adaptado de Parascandola (2000)  (a, b e d) e Möller e Mukherjee (2002) (c). 
Nota: o resultado apresentado nos gráficos a, b e d são uma média calculada para 5000 íons incidentes para cada 
energia. 
 

No processo PI3, quando os íons de alta energia atingem a superfície do cátodo, outro 

evento possível é a ejeção de um elétron originalmente ligado a um átomo da superfície, 

também chamada de emissão de elétrons secundários. Estes são acelerados para longe do cátodo 

e o número de elétrons ejetados por partícula incidente é chamado de coeficiente de emissão de 

elétrons secundários (γse). Este coeficiente pode ser determinado para alguns materiais, devido 

à sua correlação com a tensão aplicada. No caso de aços, para a tensão aplicada de 10 kV, tem-

se γse ~3,5 (SHAMIM et al., 1991). Devido à emissão de elétrons secundários, a detecção da 

dose implantada não é trivial, uma vez que uma simples medição da corrente será influenciada 

pela emissão de elétrons secundários. A corrente total I será aproximadamente (SHAMIM et 

al., 1991; WOOD et al., 2000): 
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𝐼 = 𝐼௜ + 𝐼௦௘ = (1 + 𝛾௦௘)𝐼௜.                                                                                                                 (3.1)   

 

Esta equação apresenta contribuições predominantes de ambas as correntes, iônica Ii e de 

elétrons secundários Ise. Os efeitos decorrentes da expansão da bainha, que influenciam em 

menor grau a corrente total, são aqui assumidos como insignificantes (SHAMIM et al., 1991; 

WOOD et al., 2000). 

 Na determinação da dose implantada, uma variável importante a ser estimada é a 

fluência iônica , ou quantidade de íons que fluem por unidade de área da superfície em cm2 

(GOEBEL et al., 2000). Além de ser dependente da corrente de íons,   depende também do 

tempo total de implantação, que pode ser estimado pelo produto entre o tempo de pulso ligado 

por ciclo d e o tempo total de tratamento τ.  Assim (GOEBEL et al., 2000; OLIVEIRA et al., 

2018), 

 

𝛤 = 𝑗
ఛௗ

௓ത௘(ଵାఊೄಶ)
,                                                                                                                              (3.2) 

onde j é a densidade de corrente total durante a nitretação, e a carga elementar e 𝑍̅ é o estado 

médio de carga de íons. O tempo de pulso ligado por ciclo d é o produto entre a largura de 

pulsos e a frequência. Para plasmas de nitrogênio ou nitrogênio + hidrogênio, as espécies 

dominantesno plasma são  N2
+ e N+, logo 𝑍̅ ≅ 1  (OLIVEIRA et al., 2018; PRIEST; 

BALDWIN; FEWELL, 2001; RICARD, 1997).  

 No sistema PI3 da UEPG, o aquecimento da amostra, que proporciona a difusão, é 

provido somente pela transferência de energia dos íons do plasma devido ao bombardeamento 

iônico. Assim, a temperatura do cátodo/amostra é controlada pela potência média 𝑃ത fornecida 

pela fonte pulsada, isto é, pela tensão aplicada V, pela corrente de pico Ip,  duração L e taxa de 

repetição dos pulsos f (GOEBEL et al., 2000; THOMAE, 1998): 

 

𝑃ത = 𝑉𝐼௣𝑓𝐿.                                                                                                                                         (3.3) 

 

Na próxima seção, o papel da temperatura para a difusão aliado ao tempo e o processo de 

formação das camadas modificadas será explicado mais detalhadamente. 
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3.2 FORMAÇÃO DA CAMADA MODIFICADA COMPOSTA POR FASES 
METAESTÁVEIS RICAS EM NITROGÊNIO E NITRETOS NO PROCESSO DE 
NITRETAÇÃO POR PI3 EM AÇOS INOXIDÁVEIS 
 

Após os íons serem implantados no processo PI3, em profundidades que dependem de 

sua energia cinética (seção 3.1), e se recombinarem eletricamente, os átomos de nitrogênio 

difundem então para regiões mais internas do substrato por ativação térmica. A elevação da 

temperatura na faixa entre 300 °C e 400 °C para aços inoxidáveis é resultado da dissipação 

parcial da energia de implantação em energia térmica, como discutido por (OLIVEIRA, 2016). 

Esse processo de implantação e difusão resulta na formação de camadas modificadas ricas em 

nitrogênio no material. O processo de difusão depende, além de propriedades relacionadas ao 

material, a temperatura e ao tempo. Partindo das leis de Fick da difusão (CALLISTER JR; 

RETHWISCH, 2007; MEHRER, 2007), encontra-se a relação 

 

 𝑥 ∝  √𝐷. 𝑡,                                                                                                                           (3.4)  

 

 onde x é a espessura da camada modificada, D a difusividade expressa pela equação (2.1), 

dependente da temperatura e t é o tempo de tratamento. Assim, ocorre o estabelecimento da 

camada modificada rica em nitrogênio por PI3. 

 Após a inserção de nitrogênio em solução sólida acima do limite de solubilidade das 

estruturas cristalinas em equilíbrio termodinâmico (discutido na seção 2), nesses materiais 

forma-se então fases metaestáveis livres de precipitados. Na microestrutura austenítica dos 

AIA, onde ocorre uma supersaturação intersticial de nitrogênio em solução sólida com a 

concentração atômica entre 17 e 40 % em regiões próximas a superfície, a fase metaestável 

resultante é conhecida como austenita expandida por nitrogênio em solução sólida (γN, também 

denominada fase S) (DONG, 2010; MANOVA et al., 2014a, 2017). Em analogia à fase γN, as 

fases metaestáveis formadas a partir da introdução de nitrogênio em solução sólida nas 

microestruturas ferríticas e martensíticas denominam-se ferrita expandida por nitrogênio em 

solução sólida (αN) (GONTIJO et al., 2010) e martensita expandida por nitrogênio em solução 

sólida (α’N), respectivamente (MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004). Na literatura, encontram-

se valores entre 14-28% para a concentração atômica de nitrogênio de α’N  em regiões próximas 

a superfície de AIMs nitretados (MÄNDL et al., 2005; MANOVA et al., 2005, 2006a). Os dados 

disponíveis relativos à fase αN são bem mais escassos. Blawert et. al. encontraram a 

concentração atômica de ~4%  numa condição em que ocorre somente a formação de αN em 

tratamentos PI3 a 30 kV durante 3 h a 400 °C em um aço ferrítico com 3,6% de Cr em peso 
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(BLAWERT et al., 2002). A baixa concentração de nitrogênio na αN  pode ser consequência da 

distribuição do nitrogênio, na microestrutura ferrítica, principalmente ao longo de defeitos e 

contornos de grãos (MANOVA et al., 2017; STEIN et al., 2013). Assim, as concentrações de 

nitrogênio atribuídas na literatura a αN e α’N, são significativamente menores que a concentração 

máxima atribuída a γN, o que é compatível com as características de solubilidade em equilíbrio 

termodinâmico das estruturas a partir das quais são formadas α, α’ e γ (seção 2.1).  

 A identificação das fases γN, α’N e αN é realizada principalmente por meio de análises de 

difratometria de raios X (DRX), nas quais estas fases são caracterizadas pela presença de picos 

largos deslocados para distâncias interplanares maiores em relação a posição dos picos das fases 

a partir das quais são formadas. Nas três fases γN, α’N e αN, o alargamento dos picos é causado 

por deformações anisotrópicas induzidas nas redes cristalinas pela presença de nitrogênio em 

solução sólida e à sobreposição de picos correspondes às diversas concentrações não 

estequiométricas Fe-N (DONG, 2010; GONTIJO et al., 2010; MANOVA et al., 2006a). A partir 

de análises DRX entre γN, α’N e αN, pode determinar-se nálises comparativas mais precisas por 

meio das deformações apresentadas pelas estruturas cristalinas nos diferentes planos 

cristalográficos. Em γN a expansão do parâmetro de rede atinge 11% na condição em que a 

concentração atômica de nitrogênio é de 38% (MANOVA et al., 2014b), enquanto que em α’N 

observa-se uma variação menor de até  4-5 % dependendo da composição química do material 

(MÄNDL et al., 2005; MANOVA et al., 2006a) e em αN a expansão observada é menor que 

3,5% (BHUYAN et al., 2014). Assim, a deformação e os deslocamentos nos picos de DRX são 

significativamente maiores na estrutura γN em relação às estruturas αN e α’N. 

Para explicar a formação da fase γN a partir da fase γ contemplando a deformação 

anisotrópica observada em AIA nitretados; foram avaliados, vários modelos com deformação 

tetragonal, triclínica, monoclínica, ortorrômbica (FEWELL; PRIEST, 2008; MÄNDL; 

RAUSCHENBACH, 2000; MANOVA et al., 2017). No entanto, nenhum dos modelos 

avaliados apresentou total correspondência com as análises experimentais. Sabe-se também a 

anisotropia produzida nas deformações de distâncias interplanares se deve a anisotropia 

elástica, presente em todos os metais cfc, superfície também à restrição da dilatação livre da 

camada modificada pelo material de substrato subjacente (MANOVA et al., 2017).  

Uma teoria complementar para a formação de fases metaestáveis em aços inoxidáveis 

foi proposta por Parascandola e desenvolvida para a fase  γN em AIA, a qual prevê que a fase  

γN se forma devido à maior afinidade que o nitrogênio tem com o cromo em relação ao ferro 

(PARASCANDOLA; MÖLLER; WILLIAMSON, 2000). Isto resulta num mecanismo 

conhecido como aprisionamento de nitrogênio pelo cromo. Uma vez que todos os locais de 
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armadilha de Cr estejam ocupados, qualquer N adicional difunde rapidamente através da 

camada de fase γN. Assim, a energia de ativação para a difusão na camada composta por fase 

γN é muito menor que aquela reportada para a fase austenita γ (seção 2.1) e portanto,  a 

difusividade de nitrogênio (disposta nas equações 2.1 e 3.4) também é maior em para a fase γN 

do que a reportada para a fase γ (DONG, 2010). 

Análises in situ em câmaras PI3 realizadas em AIA permitiram observar que há uma 

elevação no coeficiente de difusão após a introdução de nitrogênio, o que causa uma transição 

dinâmica de “austenita expandida” de baixa expansão para alta expansão (MANOVA et al., 

2014a, 2017). Utilizando espectroscopia Mössbauer, foi observado que a fase γN é 

ferromagnética até a concentração de 17,5% (atômica) e, acima desta concentração, passa a ser 

paramagnética (BLAWERT et al., 2001b). Assim, pode se afirmar que a fase γN, em aços 

austeníticos, se apresenta como duas fases com características distintas. Em adição, sabe-se 

também, por meio de análises de microscopia eletrônica de transmissão, que a fase γN
  pode ser 

caracterizada como uma estrutura cúbica com alta densidade de discordâncias e falhas de 

empilhamento, onde o nitrogênio ocupa preferencialmente os sítios octaédricos e, que tem 

tendência para ordenamento do tipo Fe4N (cfc) (BLAWERT et al., 1999; FERNANDES; 

CASTELETTI; GALLEGO, 2013; STRÓZ; PSODA, 2010). No entanto, até onde se pode 

investigar, nenhum modelo é ainda totalmente capaz de prever corretamente a estrutura da fase 

γN e explicar de maneira precisa a anisotropia observada (FEWELL; PRIEST, 2008; MANOVA 

et al., 2017). 

Em AIM e AIF, o conhecimento sobre α’N é bem menos avançado. Até o presente 

momento, não há dados de análises de DRX in situ nesses materiais. Análises DRX ex situ  em 

AIMs nitretados por PI3 têm demonstrado que aços martensíticos nitretados apresentam 

comportamento semelhante aos austeníticos, porém mantendo a estrutura cristalina base de 

martensita (MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; MANOVA et al., 2005, 2006a).  

Dentre as fases γN, α’N e αN, o comportamento de formação e evolução da fase αN é o 

menos conhecido, para o qual ainda não existe um consenso sobre sua natureza. Em AIF 

nitretados por tratamentos assistidos a plasma, em alguns casos não se identifica a fase ferrita 

expandida por nitrogênio em solução sólida (αN); além disso, ocorre precipitação de nitretos 

mesmo em temperaturas baixas, da ordem de 300 ºC (BLAWERT et al., 2002; LARISCH; 

BRUSKY; SPIES, 1999). Diferentemente, outros trabalhos relatam a presença de fase αN, de 

modo similar como ocorre γN na austenita (GONTIJO et al., 2010). Alguns estudos apontam 

ainda que a presença ou não de αN e/ou nitretos em aços de microestrutura ferrítica está ligada 

principalmente à composição química da liga (BLAWERT et al., 2000, 2001a, 2002). Outro 
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fenômeno que pode ocorrer com a inserção de nitrogênio, que é um elemento austenitizante, é 

a transição de ferrita para austenita, que posteriormente forma a fase γN, tal qual como ocorre 

em aços austeníticos (JIRÁSKOVÁ; BLAWERT; SCHNEEWEISS, 1999). 

Após a supersaturação de nitrogênio em solução sólida, pode ocorrer a precipitação de 

nitretos de tipo γ'-Fe4N e ε-Fe2+xN (com x entre 0 e 1), que se tornam evidentes em tratamentos 

PI3 em temperaturas próximas de ~400 °C. As estruturas cristalinas desses nitretos são cúbica 

de face centrada para a fase γ' e hexagonal compacta para a fase ε (Figura 3.4) (ROHITH et al., 

2016; YE; CAO, 2016). Nas duas estruturas, o nitrogênio encontra-se em intersticios 

octaédricos, onde se liga aos átomos de ferro (ROHITH et al., 2016).  

 

Figura 3.4 – Estruturas cristalinas dos nitretos γ'-Fe4N e ε-Fe2+xN (com x entre 0 e 1). 

 
Fonte: Adaptado de Ye e Cao (2016) e Rohith (2016). 

 

Tratamentos realizados acima de 420 °C levam a uma depleção considerável de Cr, 

principalmente nas regiões de contorno de grão da matriz austenítica (MANOVA et al., 2006a), 

onde o Cr é segregado durante a solidificação, dando início ao processo de precipitação de 

nitretos de cromo. Assim, o filme passivo de óxidos de Cr que protege a superfície é 

comprometido, diminuindo fortemente a resistência a corrosão do material (DONG, 2010; 

FOERSTER et al., 2007; MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; PINEDO; MONTEIRO, 2004). 

O conteúdo disponível na literatura sobre as estruturas obtidas a partir de tratamentos 

PI3 se refere principalmente as ligas padrão de aços inoxidáveis (AIA, AIM, AIF e AID) 

nitretados. No entanto, sabe-se que a composição química dos aços inoxidáveis tem efeito sobre 

as fases formadas nos tratamentos de nitretação. Além disso, no caso dos AIA, os elementos 

que são fortes formadores de nitretos, como Ti, V, Nb, Al, Cr, Mo e Mn, elevam a solubilidade 

de nitrogênio nas ligas, enquanto o Ni e o Si atuam para a redução da solubilidade (DONG, 

2010). Assim, nos aços inoxidáveis de alta liga, com teores mais elevados de Cr, Mo e Ni e 
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adições de Ti, V, Nb e Mn (como observado na Tabela 2.1), desenvolvidos para aplicação em 

ambientes corrosivos, o comportamento de formação das fases pode diferir em relação as 

classes padrão de aços inoxidáveis. 

Durante o processo de nitretação por PI3, dependendo das condições de tratamento, 

pode ocorrer a formação de duas camadas distintas, conhecidas como zona de compostos ou 

camada rica em nitretos (CN) e zona de difusão ou camada composta predominantemente por 

fases expandidas (CαN, Cα’N e CγN, dependendo da microestrutura base) (BLAWERT et al., 

2001a). A primeira se situa mais superficialmente e, é rica em fases de nitretos como γ' e ε. A 

zona de difusão é  formada principalmente por solução sólida de nitrogênio na matriz, podendo 

apresentar também pequena quantidade de precipitados dispersos.   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



42 
 

4 PROPRIEDADES MECÂNICAS E A NANOINDENTAÇÃO 

 

A técnica de nanoindentação, utilizada para estimar dureza e módulo de elasticidade de 

materiais, consiste em pressionar uma ponta de diamante no material (carregamento), 

controlando-se e registrando-se os valores de tempo, carga aplicada e profundidade da 

indentação. A carga máxima é mantida constante por alguns segundos e, em seguida, aliviada 

no descarregamento (FISCHER-CRIPPS, 2004; OLIVER; PHARR, 1992). Por meio desta 

técnica, forças suficientemente baixas podem ser aplicadas de modo a atingir profundidades de 

penetração menores do que 10% em filmes finos e outras camadas modificadas (FISCHER-

CRIPPS, 2004). Essa exigência visa evitar a influência do substrato em medidas de dureza 

realizadas nestes materiais (SAHA; NIX, 2002). Assim,  através da utilização de sensores de 

carga e profundidade, torna-se possível a realização de medidas de dureza e módulo de 

elasticidade com cargas e profundidades da ordem de N e nm, respectivamente (FISCHER-

CRIPPS, 2004). 

 A seguir, apresenta-se uma breve explanação sobre dureza e módulo de elasticidade. 

 

4.1 DUREZA 
 

A dureza é uma medida da resistência de um material à deformação plástica localizada. 

No entanto, esta não é uma propriedade física fundamental; e sim, um teste empírico e 

comparativo entre materiais pois é fortemente dependente do método de medição empregado 

(CALLISTER JR; RETHWISCH, 2007; MEYERS; CHAWLA, 2009). 

A indentação é uma das técnicas amplamente utilizada para a determinação de medidas 

de dureza. Por meio desta, um indentador é forçado para dentro da superfície de um material a 

ser testado, sob condições controladas de carga e taxa de aplicação. Assim, a dureza (H) pode 

ser obtida através da razão entre a carga aplicada P e a área A da impressão deixada no material 

(CALLISTER JR; RETHWISCH, 2007; MEYERS; CHAWLA, 2009): 

 

𝐻 =
𝑃

𝐴
.                                                                                                                                                  (4.1) 

 

A área, depende da perspectiva, podendo ser projetada ou de contato. A área projetada 

Ap é a vista superior da impressão de uma indentação, e a de contato Ac corresponde à área 

interna da impressão. Ambas variam com a carga e geometria do indentador (esférico, piramidal 

ou cônico) (FISCHER-CRIPPS, 2004). 
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Os principais fatores que influenciam as medidas de dureza em metais são o tamanho 

de grão, elementos em solução sólida, precipitados e defeitos na estrutura cristalina (MEYERS; 

CHAWLA, 2009). Assim, as superfícies modificadas pelo processo de nitretação contendo 

nitrogênio em solução sólida e/ou nitretos apresentam valores de dureza superiores ao substrato 

devido a mecanismos de endurecimento causados pela presença destas fases. Estes mecanismos 

serão discutidos ao longo das seções de resultados e discussões.  

 

4.2 MÓDULO DE ELASTICIDADE 
 

O módulo de elasticidade E é uma propriedade intimamente relacionda à força de 

equilíbrio entre átomos adjacentes na rede cristalina (MEYERS; CHAWLA, 2009). 

Em um material sob tensão, o regime de deformação em que tensão e deformação são 

proporcionais é dito elástico. Neste regime, a relação entre a tensão aplicada  σ e a deformação 

elástica 𝜖, obtida empiricamente por Robert Hooke, é obedecida (MEYERS; CHAWLA, 2009): 

 

𝐸 =
𝜎

𝜖
.                                                                                                                                                    (4.2) 

 

 A variável σ representa a razão entre a força aplicada e a área transversal da amostra, e 

ε é a razão entre a variação do comprimento da amostra submetida à tensão, pelo valor original 

de sua dimensão. 

 Em escala atômica, a deformação elástica macroscópica se manifesta como pequenas 

mudanças no espaçamento interatômico e no estiramento de ligações interatômicas. Assim, a 

magnitude do E é uma medida da resistência para a separação de átomos adjacentes, isto é, das 

forças de ligação interatômicas (CALLISTER JR; RETHWISCH, 2007). E, portanto, é uma 

propriedade intrínseca de materiais e, depende também da composição química e da estrutura 

cristalina. 

Em sua maioria, metais e cerâmicas apresentam E superior a  polimeros e compósitos.  

Em aços inoxidáveis, E apresenta um valor de aproximadamente 200 GPa (CALLISTER JR; 

RETHWISCH, 2007; MEYERS; CHAWLA, 2009).  
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5 PROPRIEDADES TRIBOLÓGICAS E MICRO/NANOTRIBOLOGIA 

 

O termo Tribologia, derivado do grego “tribos” que significa fricção e, pode ser definido 

como a ciência e tecnologia de interação de superfícies em contato e movimento relativo. Ela 

comtempla, assim, estudos relacionados a todos os tipos de atrito, desgaste e lubrificação 

(BHUSHAN, 2013).  

A força de atrito é uma força de resistência ao movimento que é experimentada quando 

dois corpos em contato estão em movimento relativo de deslizamento ou rolagem. Ela possui, 

então, direção paralela e sentido contrário à velocidade (BHUSHAN, 2013; POPOV, 2010). 

Este tópico se limitará ao estudo do atrito entre corpos sólidos. O desgaste ocorre devido a 

remoção de material de uma ou em ambas as superfícies em movimento relativo, sendo então 

considerado uma das principais causas de danos a componentes e consequente incapacidade ou 

falha de máquinas e dispositivos (BHUSHAN, 2013; POPOV, 2010). Os principais tipos de 

desgaste são o adesivo, o abrasivo, por fadiga, corrosivo, por erosão e o por cavitação. Neste 

trabalho, os ensaios de tribologia não empregaram lubrificação; assim, a título de simplificação, 

os conceitos acerca deste assunto não serão abordados. 

O atrito e o volume removido pelo desgaste entre os materiais, além da natureza físico-

química e da dureza dos materiais em contato, dependem também de condições ambientais 

como temperatura, umidade, atmosfera gasosa e presença de contaminantes na superfície (DE 

SOUZA, 2010; KATO; ADACHI, 2000; SCZANCOSKI, 2005). Em relação a influência da 

dureza dos materiais em contato sobre os tipos de desgaste adesivo e abrasivo que ocorrem sob 

contato mecânico: o desgaste adesivo ocorre geralmente em materiais de dureza semelhante  

enquanto o desgaste abrasivo acontece entre materiais de dureza significativamente diferentes 

ou quando há a presença de um terceiro corpo de maior dureza que ambos os materiais em 

contato (POPOV, 2010). 

 Este capítulo apresenta uma breve revisão sobre atrito, os principais tipos de desgaste 

que ocorrem sob contato mecânico (desgaste adesivo e abrasivo), e tribologia analisada em 

micro e nanoescala na perspectiva de deslizamento, que são de maior interesse nesse estudo.  

 

5.1 FORÇA DE ATRITO 
 
Existem duas leis experimentais fundamentais que regem a fricção dos corpos sólidos. 

A primeira descreve que a força de atrito FA, necessária para iniciar ou sustentar o movimento 

relativo entre dois corpos é proporcional a força normal  FN que pressiona as superfícies em 
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contato (BHUSHAN, 2013; POPOV, 2010):  𝐹஺ ∝ 𝐹ே → 𝐹஺ = 𝜇𝐹ே . Onde μ é o coeficiente de 

atrito para um dado par de materiais sob um dado conjunto de condições de operação 

(rugosidade das suerfícies, temperatura, umidade relativa, pressão normal e velocidade de 

deslizamento). A superfície dos corpos em contato, em geral é repleta de micro-asperidades, e 

são estas que interagem durante o movimento. Assim, a área real de contato é muito menor do 

que a área aparente. Em consonância, a segunda lei afirma que a força de atrito independe da 

área aparente entre os corpos em contato (BHUSHAN, 2013; HUTCHINGS, 1992). A Figura 

5.1(a) apresenta a representação de uma superfície com micro-asperidades. 

 

Figura 5.1 – Representação de uma superfície com (a) asperidades vistas em nível microscópico e (b) 
contaminantes que afetam a superfície dos metais. 

 
Fonte: Adaptado de Larsen-Basse (1992) (a) e autora (b). 

 

  Um esquema representativo da superfície de um metal com contaminantes é  

apresentado na Figura 5.1(b). Em metais e suas ligas, ocorre a formação de camadas de óxidos 

nas superfícies. Nos aços inoxidáveis, o Cr é o principal responsável pela formação do filme 

passivo de óxidos na superfície. Numa superfície real, exposta à atmosfera, por mais limpa que 

seja, poderá ainda apresentar contaminantes como H2O e impurezas como carbono e gorduras 

adsorvidas. Assim, haverá a interação das camadas de óxidos e contaminantes presentes nas 

superfícies de metais em contato com movimento relativo, o que afeta o coeficiente de atrito 

(BHUSHAN, 2013; LARSEN-BASSE, 1992).  

 Na geração da força de atrito, os principais mecanismos microscópicos envolvidos 

(Figura 5.2), em diferentes graus  são (BHUSHAN, 2013; LARSEN-BASSE, 1992): (1) a 

adesão; (2) as interações mecânicas de asperidades da superfície; (3) aragem ou sulcamento de 

uma superfície por asperidades da outra; (4) a deformação plástica e/ou fratura de camadas de 

superfície, tais como de óxidos e (5) a interferência e deformação plástica local causada por 

corpos terceiros. Este último ocorre principalmente devido à aglomeração de partículas de 

desgaste, presas entre as superfícies móveis. 
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Figura 5.2 – Principais mecanismos microscópicos envolvidos na geração da força de atrito. 

 
Fonte: Adaptado de Larsen-Basse (1992). 
 
 No caso de metais em movimento relativo numa situação real, observa-se que, 

diferentemente de uma situação ideal, o coeficiente de atrito estático (µe) é menor que o 

coeficiente de atrito dinâmico atingido após o inicio do movimento (Figura 5.3). Isto ocorre 

devido a presença de contaminantes na superfície. Esse estágio inicial I depende da carga 

aplicada e da resistência dos contaminantes ao cisalhamento da superfície.  

 

Figura 5.3 – Curva típica de coeficiente de atrito por tempo ou distância de deslizamento em metais (CZICHOS, 
1992). 

 
Fonte: Adaptado de Czichos (1992). 
 

No decorrer do estágio I, a camada de contaminantes é progressivamente removida 

elevando a adesão e interações entre asperidades e partículas desgastadas. Assim, o coeficiente 
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de atrito se eleva, concomitantemente a esses efeitos. Na região II, o coeficiente de atrito atinge 

um valor máximo, relacionado à máxima adesão, deformação de asperidades e presença de 

partículas residuais. Em seguida, no estágio III, observa-se um decréscimo no coeficiente de 

atrito. Este pode estar relacionado à formação de uma camada superficial protetora triboquímica 

que pode ser composta por óxidos e/ou ao decréscimo nos processos de sulcamento e 

deformação de asperidades. A medida que a superfície se torna polida, o perfil atinge o estado 

estácionário na região IV (CZICHOS, 1992). 

Nas amostras nitretadas, onde há formação preferencial de fases expandidas por 

nitrogênio em solução sólida, observa-se um pequeno decréscimo nos perfis de coeficiente de 

atrito em relação aos perfis das amostras sem tratamento, que se relaciona ao aumento da 

resistência a deformação plástica proporcionado pelo nitrogênio em solução sólida 

(BLAWERT et al., 1996; NASCIMENTO et al., 2009b; ZHANG et al., 2016). Nas amostras 

nitretadas onde ocorre maior formação de nitretos que atuam na redução da adesão, geralmente 

o decréscimo nos perfis, em comparação a amostra sem tratamento, é maior (DA SILVA et al., 

2008; FOERSTER et al., 2007; MARCHEV; COOPER; GIESSEN, 1998; NASCIMENTO et 

al., 2009b).  

 

5.2 DESGASTES ADESIVO E ABRASIVO 
 
 Durante o movimento relativo, o desgaste adesivo (Figura 5.4) se inicia quando 

microasperidades dos corpos sólidos em contato de fricção, na presença ou não de meio 

lubrificante, deformam-se plasticamente. Então, forças de interação atômicas e moleculares 

coesivas atuando no contato entre os sólidos levam a ligações químicas entre componentes de 

ambas as superfícies. Estas podem ser ligações químicas primárias metálicas, covalentes e 

iônicas ou ligações secundárias de van der Waals  (LUDEMA, 1992; POPOV, 2010; 

STACHOWIAK; BATCHELOR, 2014). Essas ligações dependem da natureza físico-química 

dos materiais em contato, sua estrutura eletrônica e cristalina, da orientação cristalina e da 

composição química das camadas superficiais e contaminantes exteriores (LUDEMA, 1992). 

Com o decorrer do movimento relativo, o rompimento das junções por cisalhamento gera 

fragmentos. Estes são então ligados novamente numa das superfícies e podem ser removidos e 

inseridos repetidas vezes de uma superfície à outra. Esse processo pode causar amorfização 

dessas partículas e faz com que o fragmento inicial absorva elementos de transferência de ambas 

as superfícies em fricção, aumentando seu tamanho até que seja removido como uma partícula 

de desgaste (KATO; ADACHI, 2000; ZUM GAHR, 1987). 
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Figura 5.4 -Representação de desgaste adesivo entre duas superficies em movimento relativo. 

 
Fonte: Adaptado de Kato e Adachi (2000). 

 

 Em metais, quando as junções formadas são muito fracas, o cisalhamento ocorre na 

interface e pequena quantidade de material é removida. Em metais iguais ou semelhantes, entre 

as junções, os processos de deformação e de soldagem causam encruamento que atua no 

aumento da resistência ao cisalhamento. Neste caso, o cisalhamento poderá causar grandes 

danos a superfície durante o deslizamento. Se a junção é mais resistente que um  dos  metais  

em contato, ocorrerá cisalhamento no metal de menor dureza e os fragmentos serão aderidos  

ao  metal  mais  duro. A quantidade de material removida aumenta na medida que  as  junções  

se tornam  mais  fortes. Para o caso em que a junção é mais resistente do  que ambos os metais 

em contato, o cisalhamento ocorrerá predominantemente no metal de menor dureza e menor 

ação coesiva (SCZANCOSKI, 2005; STACHOWIAK; BATCHELOR, 2014; ZUM GAHR, 

1987). 

 As partículas aderidas nas superfícies a partir do desgaste adesivo se apresentam em 

forma de flocos ou em forma de cunha. O mecanismo de formação desses tipos de partículas  

está  representado na Figura 5.5.  

A partícula em forma de flocos (Figura 5.5(a)) é produzida a partir de cisalhamento e 

tensão compressiva na interface de contato de uma forte ligação adesiva. Assim, ocorrem 

deslocamentos ao longo do plano de deslizamento na região de contato. A sobreposição das 

placas de cisalhamento gera partículas na forma de flocos. As partículas em forma de cunha 

(Figura 5.5 (b)) são geradas por tensão trativa e cisalhamento na região do contato (KATO; 

ADACHI, 2000). 
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Figura 5.5 – Mecanismos básicos de formação de partículas (a) em forma de flocos e (b) em forma de cunha 
produzidas por desgaste adesivo. 

 

Fonte: Adaptado de Kato e Adachi (2000). 

. 

Durante o deslizamento no regime de desgaste abrasivo, as asperidades do material mais 

duro penetram e deformam plasticamente o material menos duro. As ranhuras na direção de 

deslizamento são, portanto, um sinal de desgaste abrasivo que pode ocorrer sem a remoção de 

material (KATO; ADACHI, 2000; POPOV, 2010). 

No caso geral em que uma superfície é mais dura que a outra, o desgaste abrasivo é 

realizado num sistema de dois corpos. O movimento de asperidades ocasiona microsulcamento 

na superfície de menor dureza no decorrer do deslizamento. Como resultado do sulcamento, 

um certo volume do material é deslocado dos sulcos para a superfície e não ocorre perda de 

material (Figura 5.6 (a)) (KATO; ADACHI, 2000; TYLCZAK, 1992). Quando ocorre a 

repetição de contato de deslizamento entre asperidades, pode-se gerar microfadiga (Figura 5.6 

(b)). Em materiais dúcteis, o processo de desgaste abrasivo mais severo é o microcorte, o qual 

produz uma partícula de desgaste longa semelhante a uma fita (Figura 5.6 (c)). Para uma 

partícula abrasiva aguda, existe um ângulo crítico, para o qual há uma transição de 

microsulcamento para microcorte que depende do desgaste do material. Na parte frontal de uma 

ponta abrasiva, quando a proporção da força de cisalhamento da interface de contato em relação 

à força de cisalhamento do volume do material aumenta para um nível suficientemente alto (de 

0,5 para 1,0), verifica-se que uma cunha pode se desenvolver (Figura 5.6 (d)). Neste caso, a 

quantidade total de material deslocado da ranhura é maior que o material deslocado para os 

lados. Este processo é uma forma bastante leve de desgaste abrasivo (TYLCZAK, 1992). No 
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caso de um material frágil, no entanto, as partículas de desgaste são geradas por propagação de 

fraturas (Figura 5.6 (e)). Outra situação geral de desgaste abrasivo é a de desgaste abrasivo num 

sistema de três corpos. Em geral, a superfície dura é um terceiro corpo que pode ser uma 

pequena partícula de grão abrasivo. Em muitos casos, o mecanismo de desgaste inicial é 

adesivo, mas resíduos de desgaste são gerados e ficam presos na interface, resultando num 

desgaste abrasivo de três corpos (KATO; ADACHI, 2000). 

 

Figura 5.6 – Processos de desgaste abrasivo. 

 
Fonte: Adaptado de Tylczak (1992). 

 

As taxas de desgaste adesivo e desgaste abrasivo podem ser estimadas separadamente. 

No entanto, numa situação real, geralmente os regimes de desgaste não são puramente adesivos 

ou abrasivos. Nessas condições, para se analisar as taxas de desgaste adesiva e abrasiva de 

maneira simplificada, utiliza-se a taxa de desgaste específico W (KATO; ADACHI, 2000): 

 

𝑊 =
𝑉

𝐿𝐹ே
,                                                                                                                                              (5.1) 

 

onde V refere-se ao volume do material removido efetivamente das trilhas de desgaste (em 

mm3), L é a distância total de deslizamento (em m) e FN é força normal aplicada (em N) (KATO; 

ADACHI, 2000). 

Além da dureza, outras propriedades como a  estrutura e orientação cristalina, a 

velocidade de contato e a carga aplicada também têm  sido  relacionadas  como  responsáveis  

pela magnitude do desgaste abrasivo (KATO; ADACHI, 2000; TYLCZAK, 1992). Em relação 

à estrutura cristalina, em aços inoxidáveis de composição química e dureza semelhante, a taxa 

de desgaste da austenita (com estrutura CFC) é menor do que da ferrita (que apresenta estrutura 
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CCC) devido ao menor número de sistemas de deslizamento, a maior capacidade de 

encruamento e a maior ductilidade encontrados na estrutura cristalina da austenita  (DE 

SOUZA, 2010; TYLCZAK, 1992). Os aços martensíticos, por sua vez, apresentam geralmente 

resistência ao desgaste superior aos demais tipos de aços, devido principalmente a sua alta 

dureza, obtida por meio de têmpera que é proporcionada pela presença considerável de carbono 

em solução sólida na martensita (que apresenta estrutura TCC). 

As camadas produzidas pela nitretação são mais duras que o substrato, podendo 

proporcionar uma boa proteção contra o desgaste e, com uma escolha adequada de material e a 

forma da camada na superfície, o atrito pode ser muito baixo também. Com relação à espessura 

do revestimento, ela determinará se a carga aplicada será suportada pela camada modificada ou 

deformará o substrato (HOLMBERG; MATTHEWS, 2001). 

A presença de nitrogênio em solução sólida não altera consideravelmente a adesão entre 

os metais. No entanto é eficaz em elevar a dureza da região modificada, reduzindo o desgaste 

(DONG, 2010). Em consonância, após ensaio pino sobre disco em amostras de aços austeníticos 

nitretadas contendo predominantemente γN na camada modificada, é possível notar a presença 

de partículas em forma de flocos, característica de desgaste adesivo (NASCIMENTO et al., 

2009b). De maneira semelhante, em aços martensíticos, camadas nitretadas contendo α’N 

apresentam redução consideravel nas taxas de desgaste específico em comparação a amostras 

sem tratamento (MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; MANOVA et al., 2005). 

Quando o material tem uma segunda fase dispersa na matriz na forma de precipitados 

como nitretos, o efeito destes no desgaste depende da estrutura cristalina dos precipitados em 

relação a matriz. Precipitados coerentes ou semicoerentes com a matriz, como a fase γ’-Fe4N 

em aços inoxidáveis, podem ser cisalhados durante a deformação plástica (MEYERS; 

CHAWLA, 2009). No entanto em precipitados incoerentes, como a fase ε-Fe2-3N em aços 

inoxidáveis, o mecanismo de deformação plástica predominante é o de Orowan, onde as 

discordâncias contornam o precipitado (MEYERS; CHAWLA, 2009). Neste caso, pode ocorrer 

a separação de algumas partículas da matriz, resultando em um sistema de desgaste de três 

corpos  (FOERSTER et al., 2007; TYLCZAK, 1992). Então os precipitados duros são 

incorporados no deslizamento, mudando significativamente o mecanismo de desgaste 

(transição de adesivo para abrasivo) (FOERSTER et al., 2007). Além da estrutura cristalina dos 

precipitados, outros fatores como a orientação cristalina em relação à superfície, o tamanho, o 

módulo de elasticidade, a dureza e a fragilidade dos precipitados também influenciam no 

desgaste (TYLCZAK, 1992).  
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A transição de regime adesivo para abrasivo devido a presença de nitretos na camada 

modificada, em detrimento a somente fase expandida por nitrogênio em solução sólida, também 

foi observada em aços inoxidáveis austeníticos e martensíticos nitretados a plasma 

(NASCIMENTO et al., 2009a; XI; LIU; HAN, 2008). Nesta condição,em amostras nitretadas 

por descarga luminosa e PI3, uma grande redução em volume removido pelo desgaste foi 

observada, em comparação com os materiais sem tratamento (FERNANDES et al., 2012; LI; 

BELL, 2007; MÄNDL et al., 2005).  

 

5.3 TRIBOLOGIA EM MICROESCALA/NANOESCALA 
 

Os testes em macrotribologia são realizados em materiais com massa relativamente 

grande e cargas altas; ocorre geralmente desgaste considerável e as propriedades de volume dos 

componentes em contato dominam o desempenho tribológico. Em micro/nanotribologia, as 

medições são feitas em materiais com massa relativamente pequena sob condições de carga 

leve. Nesta situação, o desgaste que ocorre é insignificante e as propriedades da superfície 

dominam o desempenho tribológico (BHUSHAN, 1999). 

Grande parte dos equipamentos de nanoindentação podem ser configurados para 

operarem no modo de análise tribológica de nanorrisco. Durante o ensaio de nanorisco, o 

indentador aplica uma carga constante ou em rampa (linear) sobre a amostra, enquanto esta se 

desloca por uma dada distância (tipicamente centenas de μm). A técnica de nanorisco é muito 

utilizada para estudo de filmes finos e superfícies modificadas, pois o controle da carga e a 

profundidade alcançada no ensaio é de μN e nm, respectivamente (DE SOUZA, 2010). Um 

transdutor de força opcional pode ser utilizado, em alguns equipamentos, para obtenção da força 

ou do coeficiente de atrito (DE SOUZA, 2010; FISCHER-CRIPPS, 2004). 

 Durante um ensaio típico de nanorisco, podem ocorrer vários tipos de danos à superficie 

do material em cargas diferentes, com formas diferentes de penetrador. Os danos gerados 

acarretam em variações na força de atrito. Em materiais dúcteis, observa-se abrasão 

significativa e a largura, a profundidade e o coeficiente de atrito aumentam com o aumento da 

carga. Nos materiais frágeis, até que uma carga crítica seja atingida, o coeficiente de atrito 

aumenta muito pouco; em seguida, o material sofre fratura e o coeficiente de atrito aumenta, 

produzindo pequenos fragmentos (LUDEMA, 2001). 
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6 CORROSÃO ELETROQUÍMICA 

 

A corrosão é um fenômeno pode ser definido como a interação físico química entre um 

metal puro ou liga e o meio em que este está inserido, resultando na oxidação ou perda de 

elétrons por parte do metal, alterando suas propriedades até que seja convertido a um estado 

não metálico (FONTANA, 1987; ROBERGE, 1999). Este processo causa a incapacidade 

funcional de metais e é uma das principais causas de falha em máquinas e equipamentos. 

 No caso dos aços inoxidáveis aplicados nos dutos de extração de petróleo, objeto de 

estudo deste trabalho, a corrosão de interesse é do tipo eletroquímica (com água do mar e 

petróleo), na qual ocorre o estabelecimento de uma célula eletroquímica. Esta é formada por 

um metal que funciona como ânodo, onde ocorrem as reações de oxidação, e outro metal ou 

outra região do mesmo metal (mais nobre que o ânodo) que funciona como cátodo e onde 

ocorrem as reações de redução, e o eletrólito que envolve o ânodo e o cátodo (CRAMER; 

COVINO, 2003; FONTANA, 1987; ROBERGE, 1999).  

Quando um metal é imerso num eletrólito, os íons da solução tendem a ficar próximos 

ao metal ou da interface metal/eletrólito, polarizando o metal (eletrodo). Assim, em frações de 

segundo, ocorre a formação de uma dupla camada elétrica, entre a interface metal/eletrólito, 

responsável pelo transporte de espécies químicas por difusão. O mecanismo da dupla camada, 

cujo modelo mais atual foi desenvolvido por Grahame, baseia-se nos modelos de Stern, de 

Helmholtz e Gouy-Chapman (Figura 6.1) (CRAMER; COVINO, 2003; GRAHAME, 1947). 

 

 Figura 6.1 – Representação esquemática da dupla camada estabelecida na interface metal/eletrólito segundo a 
síntese de Stern e Grahame dos modelos de Helmholtz e Gouy-Chapman. 

 
Fonte: Desenvolvido a partir de Cramer e Covino (2003) e Grahame (1947). 
 

Neste modelo, a dupla camada é constituída por uma região compacta próxima ao 

eletrodo formada pelos íons especificamente adsorvidos, denominada camada interna de 

Helmholtz (IH), e pelos íons solvatados entre IH até a camada externa de Helmholtz (EH), além 
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da região difusa que está fora do EH.  Até a posição IH encontram-se a maior parte das espécies 

ativas. A concentração destas diminui gradativamente com o aumento da distância em função 

da carga no metal. Este modelo equivale fisicamente a dois capacitores associados em série 

(GRAHAME, 1947). 

Na dupla camada, a corrente é governada por processos de transferência de massa, 

transferência de carga e reações químicas. O transporte de massa deve ser contínuo para o 

fornecimento de concentração da espécie eletroativa de interesse na superfície do eletrodo, e 

ocorre por migração, convecção e difusão (ROBERGE, 1999).  

Os processos que regem a corrosão na interface metal/eletrólito são processos de 

eletrodos que envolvem reações de oxidação e redução (ou reações anódicas ou catódicas). O 

sistema de corrosão não produz qualquer carga líquida e, portanto, os elétrons produzidos pela 

oxidação eletroquímica do metal (a reação anódica) devem ser consumidos por uma reação de 

redução eletroquímica (a reação catódica) (CRAMER; COVINO, 2003). A reação geral típica 

do ferro, principal elemento em aços, imerso em água com pH neutro e exposto ao ar, pode ser 

escrita como (FONTANA, 1987; MCGUIRE, 2008; ROBERGE, 1999) 

 

2𝐹𝑒(𝑠) + 𝑂ଶ(𝑔) + 2𝐻ଶ𝑂 ⟶ 2𝐹𝑒ାଶ + 4𝑂𝐻ି.                                                                                          (6.1) 

 

Neste caso, o ferro oxida perdendo 2 elétrons. Do processo de corrosão, resulta à incapacidade 

funcional do metal, do ambiente ou do sistema técnico de que ambos fazem parte. A corrosão 

ocorre como uma reação espontânea, onde a variação da energia livre de Gibbs é menor que 

zero. Na natureza, os metais estão presentes na forma de óxidos num estado de menor energia 

e são reduzidos em processos siderurgicos até se converterem em metais (estado de maior 

energia). Assim, a corrosão ocorre espontaneamente para que os metais possam retornar ao seu 

estado de menor energia (FONTANA, 1987). 

Quando a corrosão eletroquímica ocorre entre metais diferentes, é denominada corrosão 

galvânica. Porém, qualquer metal, imerso em um eletrólito, estabelecem-se naturalmente 

regiões anódicas e catódicas na superfície em contato com o eletrólito devido a 

heterogeneidades inerentes ao processo de fabricação. As zonas menos nobres atuam como 

ânodo, enquanto que nas regiões mais nobres ocorrem processos de cátodo. As células de 

corrosão assim formadas recebem o nome células locais e, a teoria que fundamenta esse 

processo recebe o nome de teoria das células locais. No entanto, tendo em conta somente esta 

teoria é dificil explicar a corrosão uniforme. Assim, a teoria mais completa e aceita até o 

presente momento é a teoria de potenciais mistos. Nesta, ânodos e cátodos locais infinitamente 
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pequenos distribuem-se uniformemente na superficie do metal, podendo variar de posição com 

o decorrer do processo (FONTANA, 1987; ROBERGE, 1999). Os aços utilizados neste 

trabalho, aplicados em dutos submarinos de extração de petróleo e gás, estão sujeitos à corrosão 

eletroquímica dessa natureza, onde os elétrolitos são a agua do mar e o petróleo. 

A Figura 6.2 apresenta uma célula eletroquímica formada por ferro imerso em água. 

Este processo ocorre de acordo com a reação 6.1. Os elétrons são transferidos da fase metálica, 

na zona anódica, ferro, para a zona catódica, onde se recombinam com O2 + H2O. O  ferro, por 

meio da reação anódica, se dissolve no eletrólito de acordo com (FONTANA, 1987; HILTI, 

2015; MCGUIRE, 2008; ROBERGE, 1999): 

 

2𝐹𝑒(𝑠) ⟶ 2𝐹𝑒ାଶ + 4𝑒ି.                                                                                                             (6.2) 

 

 Os elétrons liberados se recombinam por meio da seguinte reação de redução: 

 

𝑂ଶ(𝑔) + 2𝐻ଶ𝑂 + 4𝑒ି ⟶ 4𝑂𝐻ି.                                                                                              (6.3) 

 

Os íons produzidos, então, migram pelo eletrólito produzindo corrente iônica. 

 
Figura 6.2 – Célula eletroquímica formada por ferro imerso em água 

 
Fonte: Adaptado de Hilti (2015). 
 

Quando os ânodos e cátodos variam constantemente de posição, a corrosão é uniforme, 

enquanto que quando as células de corrosão são fixas, a corrosão será localizada. Existem vários 

tipos de corrosão localizada. A corrosão por frestas ocorre em regiões como frestas ou regiões 

fechadas, nas quais o meio corrosivo pode entrar e permanecer. A corrosão por pites é uma 

forma de corrosão localizada provocada por ânions cloreto, hipoclorito e brometo. Nos 

contornos de grão ou em regiões adjacentes a eles pode ocorrer a corrosão intergranular. Na 
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corrosão sob tensão, os materiais se deterioram devido a ação combinada de tensões residuais 

ou aplicadas e meios corrosivos (FONTANA, 1987; ROBERGE, 1999). 

Como o metal imerso no eletrólito está isolado, as intensidades de corrente saindo das 

áreas anódicas (Ia) devem de ser iguais às intensidades de corrente entrando nas áreas catódicas 

(Ic). Em termos de densidade de corrente anódica e cátodica (ia e ic), temos então a seguinte 

relação entre suas áreas Aa e Ac (FONTANA, 1987; ROBERGE, 1999): 

 

𝑖௔ = 𝑖௖
஺೎

஺ೌ
                                                                                                                                               (6.4) 

 

Assim, a velocidade de corrosão ou densidade de corrente de corrosão,  icorr = ia , é 

dependente da razão entre as áreas anódicas e catódicas. Quanto maior for a razão Ac/Aa, 

condição em que a corrosão é localizada, maior será icorr. 

A avaliação do comportamento termodinâmico e cinético da corrosão é realizada por 

meio da medição de potenciais e densidade de corrente, utilizando-se eletrodos de referência. 

A seguir, será discutido o comportamento da curva de polarização para um processo anódico 

em metais passivos. Nas superfícies destes existe uma camada de óxidos passivadora – que 

protege contra a oxidação e corrosão, tal qual o filme passivo de óxidos presente na superfície 

dos aços inoxidáveis. 

 

6.1 CINÉTICA DA CORROSÃO EM METAIS PASSIVOS 
 

A curva da densidade de corrente pelo potencial ou curva de polarização 

potenciodinâmica de um metal ou liga passiva como aços inoxidáveis é mostrada na Fig. 6.3. 

Inicialmente o metal se encontra em um estado passivo. A corrente necessária para deslocar o 

potencial na direção anódica até o potencial de corrosão (Ecorr) pode ser várias ordens de 

grandeza maior do que a corrente necessária para manter o potencial em um valor passivo 

(ROBERGE, 1999). Após atingir Ecorr, inicialmente o metal se comporta como uma liga ativa, 

pois a dissolução de metal é desimpedida pela ausência de filme passivo (CRAMER; COVINO, 

2003; MCGUIRE, 2008). Em aços inoxidáveis, ocorre uma dissolução seletiva de ferro, o que 

causa uma maior concentração superficial restante de cromo e outros elementos de liga 

(MCGUIRE, 2008). Uma vez que a camada passiva é formada, ela oferece proteção contra 

dissolução adicional, ocorrendo uma diminuição da corrente. Isso acontece em potenciais 

maiores que o potencial de passivação Ep e após atingir a corrente crítica de passivação (icp). 

Neste ponto, diz-se que o eletrodo passou por uma transição ativa-passiva, tornando-se passivo. 
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Para Ep < E < Epit, diz-se que o metal está no estado passivo e a corrente é muito baixa. No 

potencial de formação de pites estáveis (Epit) ocorre a decomposição da camada passiva e a 

densidade de corrente aumenta ao menos uma ordem de grandeza na região anódica 

(ROBERGE, 1999). A corrosão por pites e sua relação com Epit será explorada na seção 6.3. 

Correntes icp (expressas como densidades de corrente) podem ser tão altas quanto dezenas de 

mA/cm2, enquanto as correntes passivas (ip) podem ser tão baixas quanto nA/cm2 (CRAMER; 

COVINO, 2003). Em potenciais suficientemente altos, acima de Epit, a camada passiva se 

decompõe e o metal se torna ativo novamente; essa região é chamada de transpassiva 

(ROBERGE, 1999). 

 
Figura 6.3 - Curva de polarização para o processo anódico de um metal ou liga passiva. 

 
Fonte: Adaptado de Roberge (1999). 
Nota: Os potenciais apresentados na figura são o potencial de corrosão (Ecorr), onde inicia o ramo anódico, o 
potencial de passivação (Ep) atingido a densidade de corrente crítica de passivação (icp) e durante a quebra do filme 
passivo o potencial de formação de pites (Epit) é atingido e a densidade de corrente cresce além da densidade de 
corrente passiva (ip). 

 

A taxa de corrosão depende também do meio. Adições de espécies oxidantes ou a 

presença de oxigênio no eletrólito, bem como velocidade de agitação da solução, temperatura 

e concentração de espécies corrosivas, podem afetar a taxa de corrosão alterando o 

comportamento da curva de polarização esquematizada na Figura 6.3 (FONTANA, 1987). O 

efeito dos elementos de liga presentes em aços inoxidáveis no comportamento eletroquímico e 

sua influência na cinética de corrosão serão explorados na seção 6.2. 
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6.2 CORROSÃO EM AÇOS INOXIDÁVEIS 
 

Para analisar o efeito dos metais envolvidos, é necessário estudar o comportamento 

eletroquímico dos elementos de liga presentes em aços inoxidáveis. Para este fim, emprega-se 

os diagramas de Pourbaix dos elementos em maior composição química na liga (Figura 6.4) 

(PARDO et al., 2008; ROBERGE, 1999).  

 
 
Figura 6.4 – Diagramas de Pourbaix para o Fe, Cr, Ni e Mo em temperatura de 25 °C e pressão de 1atm indicando 
os potenciais de corrosão em função do pH em concentrações de 1M até 10-6M de íon metálico dissolvido na 
solução. 

 

Fonte: Adaptado de Roberge (1999) e Pardo et. al. (2008). 
Nota: As regiões claras representam condições onde há corrosão. Regiões cinzas representam passividade e 
imunidade. O diagrama apresenta as variações nas regiões de imunidade e passividade  com a variação da atividade 
iônica ou  concentração molar por litro de íon metálico na solução de 10-6 M a 1M. 
 

O diagrama de Pourbaix é uma representação do potencial em um metal versus o pH da 

solução em água, calculado a partir da equação de Nernst. Ele apresenta os domínios de 

estabilidade termodinâmica de uma espécie ou composto químico em função do potencial e do 
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pH na vizinhança da superfície do metal. Assim, este diagrama indica se uma reação é 

termodinamicamente possível em determinados valores de pH. No entanto, ele não permite 

prever efeitos da cinética dos processos (velocidade das reações) no material (BOCKRIS; 

REDDY, 2015; MCGUIRE, 2008; ROBERGE, 1999). As regiões escuras representam regiões 

de imunidade, onde o metal não reage com o meio (potenciais mais baixos), e regiões onde 

ocorre passivação calculadas para a atividade iônica ou concentração molar por litro de espécies 

dissolvidas de 10-6 M. As regiões de passivação se referem às zonas de estabilidades de óxidos 

(ou hidróxidos), no entanto a proteção por passivação só é realmente efetiva se o filme formado 

for bem aderente e não poroso. Com a variação da concentração molar por litro das espécies 

dissolvidas, ocorrem variações nas regiões de imunidade e passividade. Estas se apresentam de 

acordo com a variação da concentração molar por litro de íon metálico na solução, de 10-6 M a 

1 M na Figura 6.4, na temperatura de 25 °C e pressão de 1atm.  No caso de aumento da 

temperatura e pressão (não mostrado), as regiões de imunidade diminuem e o domínio da 

corrosão aumenta (ROBERGE, 1999). As regiões claras nos diagramas representam regiões 

onde ocorre corrosão.  

As linhas em vermelho representam a sobreposição do diagrama de Pourbaix da água  

onde, em meios ácidos, abaixo de (a) é o domínio de redução da água por meio da reação 2𝐻ା +

2𝑒 → 𝐻ଶ(𝑔) promovendo alcalinização. Acima de (b), também em meios ácidos, é o domínio 

de oxidação da água por meio da reação 2𝐻ଶ𝑂 → 𝑂ଶ(𝑔) + 4𝐻ା + 4𝑒 , promovendo 

acidificação  da solução e liberando O2 (ROBERGE, 1999).  

Para o ferro, observa-se que os produtos de corrosão Fe-OH geralmente não são bons 

passivadores devido às propriedades do filme de óxidos formado, ou seja, eles não apresentam 

efeito protetivo. Assim, tanto a reação de redução de gás oxigênio quanto reação de evolução 

do hidrogênio são capazes de causar corrosão em toda a região de pH. Assim, o ferro puro e 

algumas ligas contendo predominantemente ferro como aço carbono não são resistentes à 

corrosão em soluções de água (MCGUIRE, 2008). O Fe deixa a imunidade em potenciais mais 

altos que o cromo, entre -600 mV e -490 mV, enquanto o cromo deixa a zona de imunidade em 

uma faixa que varia entre -1100 mV e -910 mV. No entanto, o Cr oxida mais prontamente do 

que o ferro, formando um filme protetivo de Cr2O3, que passiva o metal e evita a corrosão, em 

uma região significativamente grande que é de relevância para valores de pH em soluções de 

água. Quando o cromo é adicionado ao ferro como um elemento de liga, ele corrói 

seletivamente devido ao seu baixo potencial de redução, mas isso significa que ele também 

protege a liga de ferro devido às propriedades de passivação de Cr2O3. Este é o princípio básico 

de projeto dos aços inoxidáveis à base de ferro-cromo (MCGUIRE, 2008). Nestes aços, o filme 
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passivo de proteção é observado a partir de 10,5% de Cr em peso. Com a elevação do teor de 

Cr em liga, a proteção a corrosão é elevada. Em teores de 25% a 30%, a passividade do filme 

protetivo é muito alta e a resistência a oxidação em alta temperatura é maximizada (ROBERGE, 

1999). 

Em soluções ácidas, o níquel deixa a região de imunidade entre -430 mV e -260 mV e 

apresenta corrosão por H+ em valores de pH inferiores a 4 para 1 M. Assim, o níquel apresenta 

boa resistência a corrosão em soluções ácidas, principalmente em ligas ferríticas (LIPPOLD; 

KOTECKI, 2005). O Ni possui o maior campo de passividade no seu diagrama nas faixas de 

concentração avaliadas, sendo eficaz em promover repassivação nas ligas (ROBERGE, 1999). 

Porém, quando o níquel é aumentado para cerca de 8 a 12% (um nível exigido para garantir 

estruturas austeníticas em aços inoxidáveis que tem cerca de 18% Cr), a resistência a corrosão 

sob tensão é diminuída. No entanto, quando o teor de Ni é elevado ou reduzido além desta faixa, 

a resistência a corrosão sob tensão aumenta (LIPPOLD; KOTECKI, 2005; ROBERGE, 1999). 

O Mo, assim como o Ni, também apresenta um bom desempenho em soluções ácidas. 

A imunidade ocorre até potenciais mais altos que os demais elementos e a reação de corrosão 

por H+ em meio ácido ocorre no pH 2 para a concentração de 1M, oferendo maior resistência a 

corrosão nesses meios que os demais elementos até um potencial de ~400 mV. Nessa condição, 

o Mo atua de modo a acelerar o processo de formação da camada passiva, elevando a resistência 

à despassivação (MCGUIRE, 2008). A adição de molibdênio nas ligas de aços inoxidáveis, em 

quantidades moderadas, combinado ao Cr, também é eficaz na estabilização do filme passivo 

em presença de cloretos, elevando especialmente a resistência a corrosão localizada por pites 

ou frestas (LIPPOLD; KOTECKI, 2005; ROBERGE, 1999).  

Devido à diferença entre as regiões de imunidade e passividade que o cromo, níquel e 

molibdênio apresentam em relação ao ferro para um mesmo pH, é possível prever que a adição 

desses elementos em liga altera o campo de estabilidade termodinâmica das fases presentes,  

em contato com a solução de água. Como exemplo, alguns trabalhos estimam diagramas 

Pourbaix Fe-Cr e FeCr-Ni em água (BEVERSKOG; PUIGDOMENECH, 1999; ZHAO et al., 

2019). Como esperado, em Fe-Cr, ocorre a redução significativa da região de corrosão. No 

entanto, a imunidade termina em potenciais mais baixos em relação ao ferro puro devido à 

influência do Cr (BEVERSKOG, 1996; ZHAO et al., 2019). No Fe-Cr-Ni, o potencial de 

imunidade aumenta em relação ao Fe-Cr devido a presença do Ni (BEVERSKOG; 

PUIGDOMENECH, 1999; ZHAO et al., 2019). Assim, com a adição dos elementos de liga, 

altera-se o campo de estabilidade termodinâmica das fases presentes. Consequentemente, 

muda-se a cinética da corrosão, mesmo que esta não seja prevista pelos diagramas de Pourbaix. 
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Além do cromo, níquel e molibdênio, outros elementos como o silício, o vanádio, o tungstênio, 

o carbono e o nitrogênio desempenham papel importante frente a corrosão. A Figura 6.5 

apresenta um desenho esquemático do efeito da adição de elementos de liga em aços 

inoxidáveis sob a curva de polarização anódica apresentada na Figura 6.5.  

 

Figura 6.5 – Desenho esquemático do efeito da adição de elementos de liga em aços inoxidáveis sob a curva de 
polarização anódica.  

 

Fonte: Adaptado de Roberge (1999). 
Nota: Ep é o potencial de passivação e Epit é o potencial de formação de pites. 
 
 

Observa-se que adições de Cr, Ni, V e Mo em aços inoxidáveis, devido suas 

propriedades de passivação, reduzem a densidade de corrente crítica para passivação e elevam 

Epit, diminuindo a corrosão (MCGUIRE, 2008; ROBERGE, 1999). O Silício, quando 

adicionado na faixa entre 4% a 5% em peso, melhora a resistência à corrosão. Este elemento é 

adicionado na faixa entre 1% a 3% em peso para elevar a resistência à oxidação em alta 

temperatura (FONTANA, 1987). A presença de vanádio e tungstênio eleva as taxas de 

oxidação, auxiliando a promover e manter a camada passivada (ROBERGE, 1999). O 

nitrogênio eleva a resistência a corrosão por pites e atua na redução da segregação de Cr e Mo 

em AID. O carbono não desempenha um papel intrínseco na corrosão, mas tem um papel 

importante porque a formação de carbetos causa mudanças de composição química na matriz 

e/ou contornos de grão, reduzindo a resistência à corrosão (FONTANA, 1987; ROBERGE, 

1999).  
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6.3 CORROSÃO POR PITES 
 

A corrosão localizada por pites é uma das formas de corrosão mais severas que ocorrem 

em aços inoxidáveis, que causam maior preocupação que a deterioração uniforme. Neste tipo 

de corrosão, são produzidas cavidades denominadas pites, muitas vezes recobertas por produtos 

de corrosão. Assim, os pites são de dificil  detecção e podem levar rapidamente à falha todo um 

sistema de engenharia. A corrosão por pite pode produzir cavidades abertas (descobertas) ou 

cobertas com uma membrana semipermeável de produtos de corrosão. As cavidades podem ser 

hemisféricas ou em forma elíptica. A Figura 6.6 apresenta as principais variações tipicas em 

forma que os pits podem assumir (ROBERGE, 1999).  

 

Figura 6.6 – Variações típicas de forma das seções transversais dos pites. 

 

Fonte: Adaptado de Roberge (1999). 
 

Os pites estáveis se formam após a quebra da camada passiva acima do potencial Epit 

(Figura 6.3) do metal devido à interação com ânions cloreto, hipoclorito e brometo. Então o 

ânodo se estabelece nas áreas onde ocorre a quebra da camada passiva como uma área pequena 

e ativa do metal, enquanto o cátodo apresenta área consideravelmente maior e se estabelece em 

torno do ânodo em uma região que continua passiva do metal. Neste tipo de célula 

eletroquímica, a grande diferença entre as áreas polarizadas leva à rápida dissolução do ânodo, 

formando os pites (FONTANA, 1987). Como comentado na Seção 6, quanto maior a razão 

entre as áreas Ac/Aa, maior será a taxa de dissolução anódica ia. 
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Numerosos modelos foram propostos para descrever a quebra de um filme passivo na 

corrosão por pites. Eles incluem (CRAMER; COVINO, 2003; FONTANA, 1987; MCGUIRE, 

2008): 

• Adsorção de íons cloreto. Neste modelo, o filme passivo é considerado como um filme de 

oxigênio adsorvido no qual um ânion prejudicial mais fortemente adsorvente, por exemplo, um 

íon cloreto, desloca o oxigênio que forma o filme passivo. O processo de ruptura é então 

iniciado porque a ligação dos íons metálicos à rede metálica é enfraquecida. 

• Penetração do filme passivo por íons cloreto. Neste tipo de modelo, os ânions prejudiciais se 

movem através do filme passivo; o processo de decomposição é concluído quando um ânion 

alcança a interface metal / filme. 

• Coalescência de vacâncias catiônicas. Envolvem a migração do ânion prejudicial através de 

defeitos da rede por meio de processos de troca iônica. 

• Formação de cloretos metálicos estáveis. Estudos recentes de espectroscopia de absorção de 

raios X encontram essa evidência para a existência de cloreto na rede do filme passivo. 

• Diluição localizada aleatória do filme passivo. 

• Variações locais na composição do meio corrosivo. 

Esses mecanismos pressupõem uma superfície de aço inoxidável que é 

homogeneamente passiva. No entanto, sabe-se que aços inoxidáveis contém inomogeneidades 

capazes de diminuir localmente a integridade do filme passivo. Assim, são necessárias mais 

pesquisas para entender a natureza exata da quebra da camada passiva, levando em 

consideração a inomogeneidade das superfícies (CRAMER; COVINO, 2003). 

Após a quebra da camada passiva, o processo de corrosão em um pite produz condições 

favoráveis para a continuidade do processo de corrosão, resultando num processo que é 

denominado autocatalítico (Figura 6.7). O metal M está imerso em uma solução de NaCl, 

exposta ao ar, onde ocorre rápida dissolução na região do pite; enquanto a redução de oxigênio 

que ocorre nas superfícies adjacentes a ele mantém a área do entorno protegida da corrosão. Os 

cátions do metal M+ concentram-se na região do pite. Para manter a eletroneutralidade, as 

cargas em excesso são balanceadas pela migração de ânions Cl-. A alta concentração de íons 

provoca a hidrólise da água produzindo H+, que acelera o processo de dissolução de metal 

devido a formação de HCl. Ao mesmo tempo são gerados produtos de corrosão como Fe(OH)3, 

Fe3O4, Fe2O3, no caso em que M representa o ferro (FONTANA, 1987; ROBERGE, 1999). 
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Figura 6.7 – Processo autocatalítico ocorrendo em um pite. 

 
Fonte: Cramer e Covino (2003). 
Nota: O metal M está imerso em uma solução de NaCl exposta ao ar, onde ocorre rápida dissolução na região do 
pite, enquanto a redução de oxigênio ocorre nas superfícies adjacentes a ele. 
 

 
 
Em potenciais menores que o potencial Epit (Figura 6.3), podem surgir pites 

metaestáveis. Em geral, os pites metaestáveis são pequenos (da ordem de µm), crescem e 

repassivam em poucos segundos. Assim, a corrente aumenta e diminui após um curto período 

de tempo. Por essa razão, esse fenômeno se manifesta como oscilações da densidade de 

corrente, durante a realização dos ensaios de corrosão por pites, na curva de polarização. Alguns 

mecanismos de formação de pites estáveis consideram a influência da formação de pites 

metaestáveis no processo. Entretanto, do ponto de vista da engenharia, os pites estáveis  – que 

ocorrem acima de Epit e tem maior dimensão, em vez de pites metaestáveis, oferecem o risco 

real de falha por corrosão por pites (CRAMER; COVINO, 2003; FRANKEL, 1998). 

Em aços inoxidáveis, a composição da liga pode deslocar o Epit na curva de polarização 

para valores de potenciais mais altos ou mais baixos deixando o material mais ou menos nobre 

ou seja, mais ou menos resistente à corrosão por pites. Os aços inoxidáveis que apresentam Epit 

elevado têm a adição significativa de elementos de liga que afetam a cinética de repassivação 

como o Cr e o Ni. Nestes casos ocorre então a produção de um filme passivo que é mais difícil 

de penetrar e deteriorar fornecendo assim menos caminhos para a difusão dos ânions. Nestes 

aços inoxidáveis com Epit  elevado também podem ocorrer mecanismos complexos; um exemplo 

é quando o material tem a adição de  molibdênio, um componente de liga que aumenta a 



65 
 

resistência à corrosão, reduzindo o fluxo de vacâncias de cátions na camada passiva em direção 

à interface filme/metal, aumentando assim o tempo de indução para a quebra da camada passiva 

(CRAMER; COVINO, 2003; PARDO et al., 2008).  

Sendo assim, nas ligas de aços inoxidáveis, a resistência à corrosão por pites se deve 

principalmente à composição de cada liga. Os principais elementos que ditam o comportamento 

da corrosão por pites são o Cr, o Mo e o N. A resistência à corrosão por pites equivalente (PRE) 

é obtida através de uma equação empírica (Equação 6.5) que leva somente em consideração 

este efeito da composição química com porcentagens em peso (MCGUIRE, 2008; 

SENATORE; FINZETTO; PEREA, 2007): 

 

PRE = %Cr + 3,3 x %Mo + 16 x %N.                                                                                        (6.5) 

 

 A tabela 6.1 apresenta uma comparação entre PRE obtidos para os aços utilizados neste 

trabalho pela equação 6.5. Observa-se que os aços superausteníticos e superduplex, 

desenvolvidos para resistirem à corrosão por pites, têm PRE superior ao das ligas de aços 

superferrítico e supermartensítico, devido aos maiores teores em Cr, Mo e N que as primeiras 

apresentam (tabela 2.1). 

 

Tabela 6.1 – Comparação entre PREs obtidos pela equação empírica dos aços utilizados neste trabalho.  

Tipo de Aço Classificação UNS PRE 

Superaustenítico S31254 44,1 

Superferrítico S44400 28,2 

Supermartensítico  S41426 20 

Superduplex S32750 43,3 

Fonte: A autora. 
 

Nos aços inoxidáveis nitretados, o nitrogênio pode atuar na neutralização da acidez de 

pits através da reação [𝑁] + 4𝐻ା + 3𝑒ି → 𝑁𝐻ସ
ା

, (FOSSATI et al., 2006b; LI; BELL, 2004; 

SHEN et al., 2010).  Assim, o nitrogênio dissolvido pelo processo de corrosão pode alterar a 

composição química do eletrólito e se recombinar, elevando o pH na interface com o eletrólito. 

O nitrogênio, pode ainda atuar na estabilização do filme passivo, e/ou íons de nitrogênio podem 

ser produzidos na camada passiva, prevenindo o ataque de íons Cl-
 
  (FOSSATI et al., 2006b; 

LI; BELL, 2004; SHEN et al., 2010). Os nitretos γ’ e ε apresentam razoável resistência à 

corrosão por pites (DE SOUZA et al., 2010; OLZON-DIONYSIO et al., 2008). 
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 7 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Os aços investigados neste estudo foram desenvolvidos para apresentar elevada 

resistência à corrosão e considerável resistência ao desgaste nos meios onde são aplicados, em 

comparação com os aços das classes padrão. No entanto, eles podem falhar sob as condições 

extremamente severas em que esses materiais são submetidos na extração e refino de petróleo 

e gás natural do Pré-Sal brasileiro. Assim, este trabalho emprega a técnica de nitretação por 

Implantação Iônica por Imersão em Plasma (PI3 – Plasma Immersion Ion Implantation) para 

melhorar a resistência a corrosão e abrasão nestes meios. Assim, estudou-se as características 

básicas dessas camadas modificadas (composição, estrutura cristalina, microestrutura, 

propriedades mecânicas) e também o desempenho de alguns desses materiais frente ao desgaste 

e à corrosão por íons Cl-. 

 A seguir serão apresentados os métodos utilizados para realização desta pesquisa.  

 

7.1 ESPECTROSCOPIA DE FLUORESCÊNCIA DE RAIOS X POR DISPERSÃO DE 
ENERGIA (FRX) 

 
A técnica de FRX é uma técnica para determinação multi-elementar, podendo ser usada 

para análise quantitativa ou qualitativa de diversos tipos de amostras, tanto sólidas quanto 

líquidas. Neste trabalho ela foi utilizada para comprovação das composições químicas dos aços 

comerciais empregados neste trabalho. Os ensaios de FRX foram realizados no Laboratório de 

Física dos Solos do Dep. de Física / UEPG com o equipamento da marca SHIMADZU – EDX 

720.  

 

Tabela 7.1 – Composições químicas dos aços inoxidáveis utilizados neste trabalho obtidas por espectroscopia de 
fluorescência de raios X. 
. 

Tipo de Aço 
 

Composição química (% em peso) 

Mn P Si Cr Ni Mo Cu V 
 AISA UNS S31254 1   19,8 18,5 6,9 1,2  

 AISF UNS S44400 0,5 0,3  19,5  
0,5 

2,5   

AISM UNS S41426 0,5  0,3 12,8 5,1 2,7  0,4 

AISD UNS S32750    25,9 7,1 4,5 0,5  
Fonte: A autora. 
Nota: Os elementos acima estão em balanço com Fe.  
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Comparando os resultados obtidos (Tabela 7.1) com as composições comerciais 

dispostas na tabela 2.1 vemos que há uma correspondência maior entre os teores de Cr, Ni e 

Mo. Os teores de elementos, classificados como metais e semimetais e que possuem baixo teor 

em liga como S, Si, P, Mn, V, Ti, Nb não foram identificados ou não foram obtidos com 

precisão. Os teores de carbono e nitrogênio não foram identificados devido a limitações do 

equipamento. 

 

7.2 PREPARAÇÃO METALOGRÁFICA 
 

Todas os aços, exceto, o aço superduplex UNS S32750, foram doados pela empresa 

Villares Metals na forma de barras circulares trefiladas e recozidas. O aço UNS S32750 foi 

fornecido pela empresa Petrobrás para o projeto de Revespetro na forma de duto. As amostras 

foram cortadas com 0,2 cm de espessura a partir de barras com área mínima de 1,2 cm2. Em 

seguida foram polidas mecanicamente com lixas de SiC nas granulações 80, 220, 400, 600, 800 

e 1200, e posteriormente com pasta diamantada de granulometria 15, 9, 6, 3 e 1 μm. A última 

etapa do polimento foi realizada com sílica coloidal diluída em H2O2 com a concentração de 15 

% de sílica coloidal em volume. Após esta etapa, as amostras foram limpas em duas seções de 

banhos de ultrassom em acetona durante 15 min. Estes procedimentos foram realizados para 

obtenção de amostras planas, limpas e especulares. 

Com o objetivo de reduzir as variáveis que poderiam afetar os resultados obtidos neste 

estudo, a microestrutura das amostras de aço supermartensítico UNS S41426 foram 

previamente homogeneizados antes do polimento e nitretação devido à presença de austenita 

retida na matéria-prima. A conversão completa da austenita retida em martensita foi obtida 

através do protocolo descrito em estudos anteriores (KURELO et al., 2015a, 2015b). Em suma, 

os tratamentos térmicos consistiram em três etapas: (i) austenitização em um forno pré-aquecido 

a 1100 ° C por 30 min ao ar, (ii) têmpera em óleo mineral a 20 °C e, (iii) revenimento, realizado 

após o polimento, concomitante ao processo de nitretação na câmara de nitretação PI3. Na 

amostra de referência (não nitretada) o revenimento foi realizado durante 3h a 400 °C em 

atmosfera de argônio numa câmara de Descarga Luminosa; onde, no arranjo utilizado, a 

amostra permaneceu eletricamente  isolada do cátodo. 

 

7.3 NITRETAÇÃO POR IMPLANTAÇÃO IÔNICA POR IMERSÃO EM PLASMA 
 

O equipamento de Implantação Iônica por Imersão em Plasma da UEPG está alocado 

no Laboratório de Implantação Iônica e Plasma (LIIP) do Departamento de Física/UEPG. O 
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sistema foi apresentado no capítulo 3 (Figura 3.1). A Figura 7.1 mostra o equipamento PI3 da 

UEPG e, no detalhe, a geração de plasma remoto (DITZEL; SOUZA, 2017). 

 

Figura 7.1 – Imagens do sistema PI3 da UEPG mostrando a) o misturador de gases, b) a bomba de vácuo, c) a 
câmara de vácuo, d) o pirômetro óptico ou termômetro infravermelho, e) a antena RF e o plasma remoto de N2   
e f) a fonte pulsada de alta tensão. 

 
Fonte: Ditzel e Souza (2017). 

 

 Como o equipamento de PI3 da UEPG havia sido recém instalado, houve a necessidade 

de preparação de lotes iniciais de amostras para parametrização de atmosfera nitretante e 

pressão gasosa. As amostras objeto de estudo deste trabalho continham as diferentes 

microestruturas ferrítica, austenítica, martensítica e duplex. Assim, este estudo foi realizado no 

aço superduplex UNS S32750, devido a sua microestrutura duplex contendo ferrita e austenita 

permitir a determinação de um comportamento médio do processo de nitretação entre ambas as 

fases.   

A tabela 7.2 apresenta os parâmetros de tratamento das amostras nitretadas para o estudo 

de parametrização. Todos os tratamentos foram realizados na temperatura de 300 °C com 

variação máxima de ±5°C e duração de três horas.  Utilizou-se a frequência nominal de 500 
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kHz e a potência fornecida pelo aparelho de radiofrequência de 150 W. O pré-vácuo obtido em 

todos os tratamentos foi da ordem de 0,1 Pa.  

 

Tabela 7.2 – Parâmetros de tratamento e nomenclatura das amostras de aço superduplex UNS S32750 utilizadas 
para a parametrização da atmosfera nitretante e da pressão. 

Amostra Pressão 
(Pa) 

Densidade de 
corrente - j 
(mA/cm2) 

Fluência iônica 
estimada - Γ 
(íons/cm2)3 

Tensão 
(kV) 

SD referência1 -- -- -- -- 
20N2/80H2 2 1,7 ±0,2 7,4 ±0,2 2,4 x1018 10,6±0,3 
40N2/60H2 2 1,8 ±0,1 6,7 ±0,1 2,2 x1018 10,0±0,6 
60N2/40H2 2 1,7±0,4 6,8 ±0,1 2,3 x1018 10,1±0,2 
80N2/20H2 2 1,9±0,1 6,8 ±0,1 2,3 x1018 9,9±0,5 

100N2 2 / 2Pa3 2,0±0,1 6,5 ± 0,1 2,1 x1018 9,8±0,7 
1Pa3 1,2±0,1 6,6 ±0,2 2,2 x1018 10,4±0,2 
4Pa3 4,0±0,1 6,8 ±0,1 2,2 x1018 9,3±0,2 
6Pa3 6,0±0,2 7,0 ±0,1 2,3 x1018 9,0±0,2 

Fonte: A autora 
Nota: 1Amostra sem tratamento. 2 Essas amostras têm na nomenclatura a concentração de N2/H2 (%). 3A 
nomenclatura refere-se ao valor de pressão utilizada. 3 Estimado pela equação 3.2, onde d em todos os casos é 2,2 
e γSE= 3,5 para ~10kV. 

 
Todos os tratamentos desta etapa foram realizados com tensão de polarização de 

aproximadamente -10 kV e largura de pulso de 30 μs. Esses parâmetros foram determinados a 

partir do trabalho prévio (OLIVEIRA, 2016), no qual a forma de pulso foi medida com auxílio 

de um osciloscópio e pontas de prova, com as parâmetros nominais da fonte variando nas faixas 

entre 10 a 30µs e 6 a10kV. Observou-se que, quanto maior a largura de pulso e a tensão, menor 

é o tempo de queda do pulso na faixa analisada. Em adição, empregou-se a tensão de -10kV 

nos tratamentos por ser uma tensão típica em tratamentos PI3 de aços inoxidáveis para elevar a 

resistência tribo-mecânica e a corrosão das superfícies tratadas (FERNANDES et al., 2014; 

MANOVA et al., 2006a, 2006c, 2017; RAM MOHAN RAO et al., 2007).  

 No estudo da atmosfera nitretante variou-se misturas de nitrogênio (N2) por hidrogênio 

(H2) de 20% N2/80%H2 até 100 %N2 (% em volume) e a pressão utilizada foi da ordem de 2 

Pa. No estudo da influência da pressão de tratamento, utilizou-se somente N2 por ser mais 

estável e permitir uma maior faixa de variação. Nesse estudo, as pressões empregadas variaram 

entre 1 Pa e 6 Pa. A tensão foi diminuída gradativamente com o aumento da pressão para manter 

a temperatura constante.  

  Tendo em vista os resultados dessa parametrização, determinou-se as condições de 

tratamento dos diferentes aços inoxidáveis estudados neste trabalho. Mais detalhes e as 

principais conclusões deste estudo são apresentadas no capítulo 8. Em suma, a condição de 60% 
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N2 40% H2 mostrou-se mais favorável para nosso estudo, e as condições de maior pressão 

elevam a quantidade de precipitados e fases expandidas por nitrogênio. Para essa atmosfera 

nitretante, a máxima pressão onde o plasma continua estável é de ~3 Pa. Esta condição também 

permite empregar a máxima variação de corrente que o equipamento suporta na condição de 

maior temperatura.  

 Os parâmetros empregados são apresentados na tabela 7.3. A nomenclatura da amostra 

de referência refere-se ao material seguido de referência e as nitretadas tem como terminação 

da nomenclatura a temperatura de tratamento. Nesse estudo, foram nitretadas amostras dos 

diferentes aços em cada temperatura. Os aços utilizados e suas respectivas siglas foram: 

superaustenítico UNS S31254 (SA), superferrítico UNS S44400 (SF) e supermartensítico UNS 

S41426 (SM). As amostras dos diferentes materiais foram nitretadas juntas dentro da câmera 

para evitar qualquer alteração de parâmetros de tratamento. Em todos os tratamentos, a pressão 

utilizada foi de 3 Pa. A largura de pulso (L) e a tensão foram mantidas constantes em 30 µs e 

~10 kV respectivamente. A variação da temperatura de 300 °C para 400 °C foi obtida pela 

variação da frequência nominal de 500 Hz a 800 Hz e frequência real (f) de 728 Hz para 981 

Hz. A variação da frequência real em relação a frequência nominal do equipamento foi estimada 

no trabalho de (OLIVEIRA, 2016). A largura de pulso nominal do equipamento não sofre 

alteração.  

 

Tabela 7.3 - Parâmetros empregados nos tratamentos PI3 dos diferentes aços. A atmosfera nitretante foi de 60% 
N2 40% H2. Em todos os casos, o tempo de tratamento foi de 3h e a pressão de 3Pa. 

Amostra1 f 
(Hz) 

L 
(µs) 

Tempo ligado 
do pulso – d (%) 

j 
(mA/cm2) 

Γ2 

(íons/cm2) 
Tensão 

(V) 
Temp. 
(°C) 

SA 300 °C 
SF 300 °C 
SM 300 °C 

 

728 30 2,2 7,4±0.2 2,4x1018 9,9±0,1 301±2 

SA 350 °C 
SF 350 °C 
SM 350 °C 

 

891 30 2,7 9,3±0.2 3,7x1018 9,9±0,1 352±2 

SA 400 °C 
SF 400 °C 
SM 400 °C 

981 30 2,9 11,9±0.1 5,3x1018 9,9 ±0,1 
 

399±2 

Nota: 1 O prefixo da nomenclatura das amostras se refere ao tipo de aço seguido da temperatura de tratamento. 2 
Estimado pela equação 3.2 

 

As fluências da ordem de 1018 íons/cm2, obtidas durante 3h de tratamento, são da mesma 

ordem que as fluências reportadas por outros grupos de pesquisa em PI3 (MÄNDL; MANOVA; 

RAUSCHENBACH, 2002; UEDA et al., 2001). Deve-se salientar que tais valores de fluência 

são apenas estimativas, calculadas assumindo-se uma condição de bainha sem colisões. Na 
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situação real, parte dos íons movimentam-se através da bainha sob o gradiente de potencial 

catódico e perdem energia por transferência de momento para espécies neutras e ionizadas. 

Além disso, os eventos de pulverização catódica concomitantemente com a implantação iônica 

e a difusão causam a erosão da superfície modificada mais externa (MANOVA et al., 2006a; 

UEDA et al., 2001). 

O sistema PI3 empregado não possui fonte de aquecimento externo. Assim, o ajuste das 

variáveis PI3 (neste caso, a frequência), mantendo a mesma voltagem de aceleração, permite 

que maiores fluências iónicas atinjam a superfície na medida em que a temperatura do cátodo 

aumenta, como mostra a Tabela 7.3. Note que a temperatura varia quase linearmente com a 

fluência de íons. Assim, o papel da difusão e da fluência de nitrogênio não pôde ser avaliado 

separadamente neste estudo. 

 

7.4 DIFRATOMETRIA DE RAIOS X (DRX) 
 

As coletas de dados da difração de raios X (DRX) foram realizadas no Complexo de 

Laboratórios Multiusuários (C-LABMU) da UEPG com o difratômetro marca Rigaku 66 

modelo Ultima IV. Os difratogramas foram obtidos com radiação de CuKα (λ=0,15406 nm) 

utilizando a geometria Bragg-Brentano (θ-2θ) coletado entre 30 e 85° em modo contínuo com 

velocidade de 1°/min. A profundidade da penetração dos raios X em aços inoxidáveis é entre  

aproximadamente 1 µm a 2,5µm, conforme calculado pelo software online “X-ray attenuation 

length” (GULLIKSON, 1995) , desenvolvido a partir do trabalho de Henke et. al. (HENKE; 

GULLIKSON; DAVIS, 1993). Nesses cálculos, considera-se que a intensidade do feixe 

espalhado é atenuada em 1/e do valor da radiação incidente. Foram realizadas análises 

complementares em modo rasante com θ fixado em 2° e velocidade de 0,2°/min. 

As amostras de aços inoxidáveis superaustenítico UNS S31254, superferrítico UNS 

S44400 e supermartensítico UNS S41426, retiradas de barras circulares, não apresentaram 

efeito de texturização na face analisada. Porém, as amostras de aço  superduplex UNS S32750 

apresentaram orientação cristalina preferencial, pois foram provenientes de uma parede de 

tubulação. Nesse material, a orientação das amostras no difratômetro em relação a orientação 

preferencial foi mantida constante para se evitar artifícios nos resultados. 

As análises foram realizadas na região central da superfície das amostras. Os picos de 

difração foram identificados utilizando as fichas cristalográficas da base de dados ICSD 

(Inorganic Crystal  Structure Database) números 33-397 (-austenita); 6-696 (-ferrita); 34-396 

(α’-martensita); 86-231 (´-Fe4N); 49-1664, 72-2126 e 73-2103 (-Fe2–3N); 76-2494 (CrN) e 
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35-803 (Cr2N). As fases expandidas por nitrogênio (γN, αN, α’N) foram identificadas por meio 

de dados da literatura  (BLAWERT et al., 2002; CORENGIA et al., 2004; DONG, 2010; 

DONG; ESFANDIARI; LI, 2008; EDUARDO et al., 2013; GONTIJO et al., 2010; KIM et al., 

2003; LI; BELL, 2007; MANOVA et al., 2006a, 2017; XI; LIU; HAN, 2008). 

 

7.5 NANOINDENTAÇÃO 
 
Na investigação das propriedades mecânicas de dureza e módulo de elasticidade 

empregou-se a técnica de nanoindentação. Nas análises de parametrização de pressão e 

atmosfera gasosa (capítulo 8), os ensaios mecânicos de superfície de nanoindentação foram 

realizados no Laboratório de Propriedades Nanomecânicas do Departamento de Física da UFPR 

(Labnano/Defis/UFPR) com um equipamento Nanoindenter XP da MTS Systems Corporation, 

de acordo com a norma ISO 14577 que se baseia no método de Oliver e Pharr (OP) (OLIVER; 

PHARR, 1992).  

A Figura 7.2 (a) mostra uma curva de carregamento-descarregamento de um material 

com comportamento elasto-plástico obtida pelo método de OP em um ensaio de 

nanoindentação.   

 

Figura 7.2 – Carga aplicada em função da profundidade e tempo de penetração em material com comportamento 
elasto-plástico. Os detalhes mostram a evolução do ensaio segundo os métodos de a) Oliver e Phar (OP), b) de 
Medição Contínua a Rigidez de Contato (CSM) e c) de Medição Quase Contínua da Rigidez de Contato (QCSM). 

 
Fonte: Adaptada de Oliver e Phar (1992) e ASMEC (2017). 
 

Durante o ensaio de nanoindentação, no carregamento, a carga atinge o valor Pmax na 

profundidade de penetração hmax. No descarregamento o material recupera sua deformação 

elástica he, permanecendo somente com a deformação plástica hf  (FISCHER-CRIPPS, 2004; 

OLIVER; PHARR, 1992). Na Figura 7.3 (a), observa-se o comportamento da superfície durante 

e após a aplicação da carga pelo indentador. No método OP, a rigidez de contato S, que se 
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relaciona com a deformação elástica, é dada pela inclinação da porção linear da curva de 

descarregamento nos primeiros estágios de recuperação elástica (FISCHER-CRIPPS, 2004; 

OLIVER; PHARR, 1992). 

 

Figura 7.3 - a) Diagrama esquemático de ensaio de nanoindentação com b) indentador Berkovich e c) imagem das 
impressões residuais das indentações da amostra de AISM UNS S41426 de referência. 

 
Fonte: A autora. 

 

Nas análises de parametrização (capítulo 8), utilizando o método OP, foram realizados 

8 ciclos de carregamento-descarregamento em cada indentação, com carga máxima de 400 mN. 

Os ensaios mecânicos apresentados nos demais capítulos foram realizados no nanoindentador 

do C-LABMU da UEPG, modelo UNAT da ASMEC/Zwick-Roell. Empregou-se o método de 

medição da rigidez quase contínua (QCSM) (ASMEC, 2017), com carga máxima de 500 mN 

Em cada amostra, foram realizadas 35 indentações, espaçadas entre si por 100 μm. As 

impressões residuais da região central da matriz de nanoindentação, realizada na amostra de 

AISM UNS S41426 de referência, podem ser observadas na Figura 7.3 (c). 

O método de Medição Quase Contínua de Rigidez de Contato (QCSM) foi 

desenvolvido a partir dos métodos de Oliver e Pharr e de Medição Contínua de Rigidez de 

Contato (CSM). Neste último, durante o carregamento, aplica-se um pequeno sinal senoidal 

sobreposto ao sinal DC da força (Figura 7.2 (b)), de modo a direcionar o movimento do 

penetrador (FISCHER-CRIPPS, 2004; LI; BHUSHAN, 2002; OLIVER; PHARR, 1992). 

Assim, um sinal de corrente alternada modula a força P, com frequência ω e amplitude P0: 𝑃 =

𝑃଴𝑒(௜௧). Em resposta à força aplicada, o deslocamento resultante h terá a mesma frequência de 

oscilação, mas com uma diferença de fase ϕ: ℎ(𝜔) = ℎ଴𝑒௜(ఠ௧ାథ). 

Diferentemente do CSM, no QCSM (Figura 7.2 (c)), o sinal senoidal aplicado não é 

contínuo. Assim, neste caso, a rigidez de contato S é tipicamente obtida após intervalos de 
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espera de 3 s. Em seguida, a força normal média aplicada é mantida constante em intervalos de 

tempo de 1 s a 4 s durante a aplicação do sinal senoidal (ASMEC, 2017). 

As principais vantagens do método QCSM sobre o método de OP são a eliminação da 

necessidade de ciclos de descarga, melhor precisão na determinação do ponto zero da superfície 

e determinação direta de S (ASMEC, 2017; LI; BHUSHAN, 2002). 

Para a análise dos resultados, utilizou-se o método de correção da rigidez de contato, 

desenvolvido para análises de superfícies rugosas (SOUZA et al., 2006), visto que o processo 

de nitretação eleva a rugosidade das superfícies. 

No aço supermartensítico, foram realizadas análises adicionais em modo de 

carregamento único com cargas de 750 mN,1000 mN,1250 mN, 1500 mN, 1750 mN e 2000 

mN na superfície, e com carga de 50 mN na seção transversal da amostra nitretada a 400 °C. 

Estas análises foram realizadas segundo a norma ISO 14577 e o método OP. Nos ensaios de 

carga alta foram realizadas 10 indentações distanciadas entre si por 200 µm. 

Uma ponta   piramidal de diamante tipo Berkovich (Figura 7.3 (b)) foi empregada em 

todos os ensaios de indentação instrumentada, cuja função de área foi calibrada em padrões de 

sílica fundida e safira. 

 

7.6 ENSAIOS DE NANORISCO E PINO SOBRE DISCO 
 
 Após a caracterização microestrutural e das propriedades mecânicas, optou-se por 

realizar o estudo do comportamento tribológico das amostras de aço supermartensítico UNS 

S41426, que é geralmente empregado em condições severas de desgaste.  Dentre os outros 

materiais, este aço foi o que apresentou mudanças significativas em termos de microestrutura 

das fases formadas, morfologia das camadas e propriedades mecânicas com a variação dos 

parâmetros de tratamento (Tabela 7.3). Nesse estudo, empregou-se as técnicas de nanorisco e 

pino sobre disco. Os ensaios de nanorisco foram realizados com o mesmo equipamento 

utilizado para nanoindentação do C-LABMU da UEPG (nanoindentador UNAT da ASMEC). 

Foi utilizado o penetrador Berkovich com carga máxima de 250 mN e carregamento linear a 

partir de 100 N a uma taxa constante de 5 mN/s (Figura 7.4) (ZIVIC et al., 2012). A velocidade 

de deslizamento foi de 10 μm/s com deslocamento em direção de um dos vértices da ponta 

piramidal, com comprimento da trilha de 500 μm.  
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Figura 7.4 – Diagrama esquemático de ensaio de nanorisco e micrografia do perfil residual de nanorisco numa 
amostra de AISM UNS S41426 de referência. 

 
Fonte: Adaptado de Zivic et. al. (2012). 

 

As morfologias inicial e final das trilhas (medidas antes e após a realização do teste) 

foram obtidas varrendo a região com carga constante de 100 µN. Os perfis de penetração 

correspondem as curvas de deslocamento subtraídas do perfil da superfície inicial.   

A resistência ao desgaste e os coeficientes de atrito foram avaliados usando um 

equipamento de pino sobre disco (Figura 7.5) do C-LABMU da UEPG (CSM Instruments) em 

condições secas, de acordo com a norma ASTM G99 (ZEPKA et al., 2015).  

 

Figura 7.5 – Desenho esquemático do ensaio de desgaste no sistema pino sobre disco. 

 
Fonte: Adaptado de Zepka et. al. (2015). 

 

Neste ensaio, a esfera de WC-Co com 6 mm de diâmetro deslizou sobre o aço a uma 

velocidade de 0,1 m/s e carga normal de 10 N, gerando uma trilha de 4 mm de diâmetro nas 

amostras. O coeficiente de atrito foi medido continuamente até a finalização do ensaio, 

completado em 10000 ciclos com distância integrada de 125,66 m. Os testes foram realizados 
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em ambiente com atmosfera controlada com 36% de umidade relativa e 24°C. O desgaste 

especifico foi estimado pela equação 5.1 (KATO; ADACHI, 2000). 

Cada amostra foi testada em três diferentes regiões. Após os testes, O perfil transversal 

das trilhas foi estimado por perfilometria, utilizando-se o nanoindentador com carga de 100 μN. 

Este procedimento também foi empregado para obter a topografia e a rugosidade das 

superfícies.  

 

7.7 POLARIZAÇÃO POTENCIODINÂMICA  
 

A resistência à corrosão em meio contendo íons Cl- foi estudada através do método 

eletroquímico de polarização potenciodinâmica, no Laboratório de Biomateriais e 

Eletroquímica o Departamento de Engenharia Mecânica da UFPR sob supervisão da Prof. Dr.ª 

Cláudia Eliana Bruno Marino. Estes testes foram realizados em uma célula eletroquímica 

convencional de três eletrodos. Os eletrodos de trabalho foram as amostras dos diferentes tipos 

de aços da Tabela 6.2. A área exposta dos eletrodos de trabalho ao eletrólito foi de 0.28 cm².  

Um fio de platina em espiral foi utilizado como contra-eletrodo, e todos os potenciais foram 

medidos contra um eletrodo de calomelano saturado (SCE- Hg/Hg2Cl2/KCl). Um desenho 

esquemático do ensaio é apresentado na Figura 7.6 (a). Na Figura 7.6 (b), apresenta-se imagens 

do sistema e dos eletrodos utilizados. 

 

Figura 7.6 – Desenho esquemático do sistema montado para ensaio de polarização potenciodinâmica em 3,5% 
NaCl (a) e imagens do sistema (b).  
 

 
Fonte: A autora. 
 

Um potenciostato galvanostato Microquímica MQPG-01 foi utilizado para medidas de 

varredura linear do potencial. A faixa de potencial a ser analisada e a taxa de varredura foi 

determinada de acordo com dados da literatura para ensaios similares em aços inoxidáveis das 

diferentes microestruturas e nitretados (BETTINI et al., 2013, 2014; BRÜHL et al., 2010; DE 
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SOUZA et al., 2010; FERNANDES et al., 2010; FOSSATI et al., 2006b; GAO et al., 2013; 

LUO et al., 2012; TIBURCIO et al., 2016). A varredura foi realizada entre potenciais na faixa 

entre -0,5 V e 1,5 V com taxa de varredura de 1 mV/s em temperatura ambiente. O eletrólito 

utilizado foi solução aquosa contendo 3,5% NaCl e todos os experimentos foram realizados em 

duplicata. A título de comparação entre os diferentes materiais, além da medida da densidade 

de corrente de corrosão, mensurou-se os valores de densidade de corrente em 1,2 V, que é um 

valor de tensão que contempla regiões anódicas ativas ou transpassivas em todas as curvas de 

polarização. 

 

7.8 MICROSCOPIA ELETRÔNICA DE VARREDURA (MEV) 
 

A morfologia das superficies nitretadas, bem como as impressões produzidas por 

nanoindentação, nanorisco e testes de desgaste, foram analisadas através de um microscópio 

eletrônico de varredura com emissão de campo (Tescan Mira3) do C-LABMU da UEPG. O 

equipamento possui sistemas de microanálise de Espectroscopia de raios X por Energia 

Dispersiva - EDS (modelo Oxford XMaxN SDD) que permite a realização de análises de 

composição química das superfícies. Para análises de seção transversal das camadas 

modificadas, as amostras foram atacadas quimicamente com reagentes Murakami, Villela e 

Marble após corte e polimento (VOORT, 1985). 

No aço superduplex, após obtenção de imagens da superfície sem tratamento da amostra 

de referência após ataque químico; essas imagens foram analisadas pelo software Image J, para 

determinação das frações cristalinas das fases ferrita - α e austenita – γ (NIH, 2017). 
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8 DETERMINAÇÃO DAS VARIÁVEIS DO PLASMA: ATMOSFERA NITRETANTE 
E PRESSÃO 
 

 Os resultados seguir desta seção se referem a estudos preliminares, que foram 

necessários no início dos estudos para a parametrização da atmosfera nitretante e a pressão e 

tratamento no sistema PI3 da UEPG. Como justificado na Seção 7.3, o material escolhido para 

esse estudo foi o aço inoxidável superduplex UNS S32750. Tipicamente, a implantação de 

nitrogênio assistida por plasma é realizada após a evacuação completa da câmara até 10-4 Pa, 

que sobe para pressões da ordem de 0,1 Pa para o tratamento em atmosfera pura de N2 

(ANDERS, 2000). No entanto, o sistema de bombeamento disponível (Figura 7.1), dotado de 

unidade mecânica de vácuo, permite pressões de, no mínimo, 10-1 Pa como pré-vácuo, e ~1 Pa 

na presença do gás de trabalho. Considerando-se as elevadas energias de implantação, o efeito 

competitivo do oxigênio residual seria um fator limitante para a formação da camada 

modificada. É bem conhecido que esse efeito pode ser minimizado ou mesmo excluído pela 

ação catalítica do hidrogênio na mistura, sem que este elemento afete a natureza da superfície 

tratada (PRIEST; BALDWIN; FEWELL, 2001). Assim, fazia-se necessário encontrar a melhor 

relação entre a pressão e a mistura gasosa com a modificação estrutural obtida na nitretação. 

Com base nos melhores resultados desse estudo, foi possível fixar as condições aplicadas em 

todos os demais materiais submetidos à PI3.   

 

8.1 ESTUDO DA ATMOSFERA NITRETANTE 
 
 No difratograma de raios X da amostra de referência do AISD UNS S32750 (Figura 

8.1), observa-se a presença de picos somente das fases esperadas austenita - γ  e ferrita - α. Os 

picos relativos à fase α são bem mais pronunciados em relação aos picos da fase γ. Isso se deve 

aos fatores de estrutura das diferentes redes cristalinas, e principalmente ao efeito de 

texturização do material, causado pelo processo de fabricação do tubo do qual as amostras 

foram retiradas (CULLITY, 1978; KITTEL, 2010). A texturização também propiciou a 

formação de orientações cristalinas preferenciais para a difração onde os respectivos picos 

tornaram-se mais intensos (CULLITY, 1978).   
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Figura 8.1 – Difratograma de raios X da amostra de referência de AISD UNS S32750. 
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Fonte: A autora. 
Nota:  = austenita; α= ferrita. 

 

Análises de microscopia eletrônica após ataque químico com reagente Murakami, 

indicam que a proporção entre as fases, mensurada por meio das áreas dos respectivos grãos é 

de 52,2 ± 2,4 % de austenita em relação a 47,8 ± 2,4% para a ferrita. A microestrutura após o 

ataque químico é observada na Figura 8.2. 

 

Figura 8.2 – Micrografias de MEV (obtidas no modo por elétrons retroespalhados) da microestrutura da amostra 
de referência do aço AISD UNS S32750 após ataque com reagente Murakami. 

 
Fonte: A autora. 
Nota:  = austenita; α= ferrita. 
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Os difratogramas de raios X em modo rasante para a amostras de aço superduplex de 

referência e nitretadas por PI3 durante 3 horas, com as diferentes atmosferas nitretantes são 

expostos na Figura 8.3. O difratograma da amostra de referência possui somente os picos 

esperados de ferrita (α) e austenita (γ). Após os tratamentos, nos difratogramas das amostras 

tratadas, independentemente da atmosfera de tratamento, identificou-se a fase γN, denominada 

austenita expandida por nitrogênio, que corresponde à supersaturação de nitrogênio em solução 

sólida na estrutura cristalina. Embora a real estrutura dessa fase ainda não seja bem conhecida 

(FEWELL; PRIEST, 2008; MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2000), pode-se entender que com a 

introdução de nitrogênio em solução sólida, ocorrem deformações anisotrópicas na rede 

cristalina, introduzindo-se tensões de modo que os picos relativos à fase γN são em geral 

deslocados para maiores distâncias interplanares em relação as posições dos picos de austenita. 

Os picos relativos a γN são largos, pois esta fase corresponde a sobreposição de diversas 

subestequiometrias Fe(N) da solução sólida de nitrogênio (DONG, 2010; MANOVA et al., 

2017).  

Observou-se também que, na condição 100N2, houve menor contribuição da fase γN nos 

difratogramas em relação as outras condições de tratamento, o que se atribui à ausência de H2.  

A ação benéfica do H2 para a nitretação é um fenômeno complexo.  As espécies de hidrogênio 

são aceleradas para o alvo sob a queda de tensão através da bainha, produzindo os mesmos 

efeitos que as espécies de nitrogênio: deflexão, pulverização catódica, emissão de elétrons 

secundários, picos térmicos, danos e implantação, como discutido na seção 3.1. Porém, a 

pulverização depende da massa dos íons, de modo que a contribuição do hidrogênio para o 

fenômeno é menos significativa que aquela do nitrogênio (MÖLLER; MUKHERJEE, 2002; 

NASTASI; MÖLLER; ENSINGER, 2000). Então, a supressão da oxidação do alvo pela ação 

do hidrogênio é um efeito essencialmente químico, que envolve a remoção de oxigênio ativo 

da atmosfera (PRIEST; BALDWIN; FEWELL, 2001). Em adição, a emissão de elétrons 

secundários é aumentada em atmosferas de N2 - H2, levando a uma melhor ionização do plasma. 

As espécies NxHy são dissociadas na bainha de plasma, contribuindo para aumentar a 

concentração de nitrogênio nessa região, enquanto as quantidades de H no alvo não se alteram 

significativamente. Assim, em plasmas RF de N2 - H2, a maioria dos íons na bainha de plasma 

na faixa de pressões empregadas aqui são espécies de nitrogênio (N+ e N2
+) ao invés de 

hidrogênio (PRIEST; BALDWIN; FEWELL, 2001; RICARD, 1997). Em suma, a adição de 

H2, no PI3 tem função de reagir com o oxigênio, prevenindo a oxidação, facilitando a 

implantação das espécies de nitrogênio e aumentando a retenção de nitrogênio na superfície do 

material (ZAGONEL; FIGUEROA; ALVAREZ, 2005).  
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Em aços inoxidáveis,  sugere-se que a condição mais favorável para a nitretação por DL 

é de 20%N2/80%H2 (em volume) (ASSMANN et al., 2011). No caso dos tratamentos por PI3, 

observou-se redução considerável nas intensidades dos picos relativos a γ e elevação 

significativa dos picos relativos a fase γN, nas condições 60N2/40H2 e 80N2/20H2 (figuras 8.3 e 

8.4). Na figura 8.4, onde os difratogramas são apresentados em termos de contagens absolutas, 

na condição 60N2/40H2, foram identificados picos da fase γN com maior área e intensidade, 

indicando que a concentração de nitrogênio incorporada na matriz foi maior nesta condição de 

tratamento em relação às demais. Assim, a condição 60N2/40H2 foi mais favorável ao processo 

de nitretação por PI3. 

 
 
Figura 8.3– Difratogramas de raios X na geometria rasante com θ fixo em 2 graus para amostras de aço superduplex 
UNS S32750 sem tratamento e nitretadas por PI3 em diferentes atmosferas de tratamento. 
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Fonte: A autora. 
Nota:  = austenita; α= ferrita; N = austenita expandida; ´ = Fe4N;  = Fe2 + xN 
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Nas condições 60N2/40H2 e 80N2/20H2 há também indícios da existência da fase αN, 

denominada ferrita expandida por nitrogênio em solução sólida (BLAWERT et al., 2002; 

GONTIJO et al., 2010). Em geral, a ferrita em aços de estrutura duplex não incorpora nitrogênio 

significativamente, e a expansão da estrutura é pequena, de modo que o deslocamento angular 

observado para αN em relação a α também é pequeno (EDUARDO et al., 2013; MANOVA et 

al., 2017). O nitrogênio que é implantado na ferrita difunde rapidamente devido à sua 

difusividade elevada nessa estrutura, concentrando-se principalmente em regiões de defeitos e 

contornos de grão. A identificação da fase αN é dificultada pela semelhança angular com picos 

da fase ε-Fe(2-3)N. No entanto,  a incorporação de grande quantidade de nitrogênio na ferrita 

pode também levar a uma transição de ferrita para austenita (BLAWERT et al., 1999).  

 

Figura 8.4 - Difratogramas de raios X na geometria Bragg-Brentano para amostras de aço superduplex UNS 
S32750 nitretadas por PI3 em diferentes atmosferas de tratamento.  
 

 
Fonte: A autora. 
Nota:  = austenita; α= ferrita; N = austenita expandida; ´ = Fe4N. 
 
  

A presença  de nitretos ε-Fe(2-3)N  e γ’-Fe4N também não pode ser excluída, ainda que 

os difratogramas das figuras 8.3 e 8.4 não apresentem clara evidência destas fases devido a 

correspondência entre as posições angulares dos picos relativos a nitretos e a fase N (DONG, 

2010; MANOVA et al., 2017)..A precipitação de nitretos, mesmo sob a temperatura 

relativamente baixa (300 °C) em relação às temperaturas típicas de tratamento para aços,  é 

condizente com a rápida saturação obtida nas regiões mais superficiais pelo processo de 

implantação, principalmente na ferrita que possui baixa solubilidade em sua estrutura cristalina. 

Considerando-se as intensidades somadas dos picos de nitretos, sua contribuição relativa é 
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pequena em comparação à fase  N, o que corroborou à pouca participação dessas fases nos 

difratogramas. 

Os perfis de dureza das amostras de aço superduplex UNS S32750 nitretadas em 

diferentes atmosferas são apresentados na Figura 8.5 (a). Observa-se que todas as amostras 

nitretadas possuem perfis superiores àquele da amostra sem tratamento (SDref). A formação da 

fase γN e de fases de nitretos ε e γ’ nas amostras nitretadas, independentemente da condição de 

tratamento, origina dois mecanismos principais de endurecimento. No mecanismo relacionado 

à presença de nitrogênio em solução sólida, pode ocorrer o fenômeno conhecido como 

“atmosfera de Cottrell”, onde os átomos intersticiais podem migrar para sítios nas 

discordâncias. Dessa forma, esses átomos impedem o movimento de discordâncias e aumentam 

a resistência do material à deformação plástica. A distorção da rede cristalina, devido à presença 

de solução sólida intersticial, pode também reduzir o número de sistemas de deslizamento, 

aumentando a eficiência do bloqueio do movimento das discordâncias (MEYERS; CHAWLA, 

2009). No mecanismo de endurecimento por precipitação e dispersão, os precipitados pequenos 

e duros (ε e  γ’) atuam como obstáculos ao movimento de discordâncias, aumentando a 

resistência do material (MEYERS; CHAWLA, 2009).   

 

Figura 8.5 – a) Perfis de dureza e b) módulo de elasticidade da amostra de referência de aço superduplex UNS 

S32750 e tratadas por PI3 em atmosferas com diferentes proporções N2/H2 (em volume). 
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Fonte: A autora 

 

 Considerando-se a dispersão, o perfil de dureza da amostra 100N2 mostrou-se inferior 

aos demais perfis. Estes resultados também estão de acordo com os difratogramas de raios X, 

que indicaram maior incorporação de nitrogênio nas amostras contendo H2 em relação à 

amostra tratada com N2 puro.  
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Os perfis de dureza das amostras tratadas em atmosferas N2/H2, por sua vez, não 

apresentam diferença significativa entre si. Sabe-se que os valores de dureza não são 

influenciados pelo substrato até aproximadamente a profundidade de 10% da espessura da 

camada modificada (SAHA; NIX, 2002). Assim, na ausência de platô, ou seja, de valores 

constantes nos perfis, estimou-se que as camadas modificadas produzidas por PI3 nessas 

amostras foram  1 μm; essas espessuras são típicas em tratamentos de nitretação por DL e PI3 

em aços duplex (ASSMANN et al., 2011; OLIVEIRA et al., 2018).  

Os perfis de módulo de elasticidade da amostra de referência de aço superduplex UNS 

S32750 e tratadas por PI3 podem ser observados na Figura 8.5(b). Todas as amostras 

apresentaram perfis semelhantes e, considerando-se a dispersão, observou-se que eles são 

estatisticamente iguais. Diferentemente da dureza, os perfis de módulo de elasticidade são 

influenciados pelo substrato em qualquer profundidade de penetração devido à maior 

abrangência do campo de deformações elásticas em relação ao plástico (SAHA; NIX, 2002). O 

módulo de elasticidade medido por indentação instrumentada das amostras nitretadas é próximo 

do obtido para a amostra sem tratamento, pois, provavelmente, os precipitados rígidos de 

nitretos ε e γ’ são muito pequenos e se formam no interior dos grãos. Uma vez que o módulo 

de elasticidade é uma medida da deformação  elástica do material, associada à ligação entre 

átomos/moléculas adjacentes (FISCHER-CRIPPS, 2004), os valores para a superfície nitretada 

possuem contribuição muito mais significativa da matriz do que dos precipitados de nitretos. 

 

8.2 ESTUDO DA PRESSÃO DE TRATAMENTO 
 
 Pressões típicas em tratamentos PI3 são da ordem de 10-1 Pa; em geral, os equipamentos 

dispõem de sistemas de aquecimento adicional para promover a difusão dos íons implantados 

(ANDERS, 2000), de modo que a temperatura da amostra não depende das variáveis do plasma. 

No PI3 utilizado neste trabalho não há sistema de aquecimento adicional. Logo, aproveita-se a 

pressão de tratamento limitante da ordem de 100 Pa para se obter do plasma a energia térmica 

necessária para a realização dos tratamentos entre 300 °C a 400 °C. Nesta faixa de trabalho, 

existe ainda limitações de pressão que dependem da atmosfera nitretante. Para o N2 puro, o 

misturador de gases (Figura 7.1) permite um fluxo mínimo de 0,5 sccm, o que acarreta numa 

pressão de ~1Pa; além disso, a pressão máxima na qual o plasma continua estável é de 6 Pa. 

Assim, para o N2 puro, a faixa de trabalho está entre 1 Pa e 6Pa. 

A pressão do gás tem considerável efeito em tratamentos por PI3, pois essa variável está 

relacionada às características dinâmicas da bainha e ao livre caminho médio dos íons, alterando 
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sua força colisional  (VAHEDI et al., 1991; WOOD et al., 2000). Para uma mesma tensão 

aplicada,  o aumento da pressão do gás resulta na redução da largura da bainha de plasma, do 

livre caminho médio e do ângulo de incidência dos íons no alvo, bem como de   sua energia de 

impacto (KHORAM; GHOMI; NAVAB SAFA, 2016; WOOD et al., 2000). Assim, a ideia foi 

minimizar a pressão de tratamento, considerando-se as condições necessárias para a 

manutenção do plasma e a maximização do produto nas superfícies modificadas. 

 Na figura 8.6, expõe-se os difratogramas de raios X na geometria Bragg-Brentano 

obtidos para amostras de aço inoxidável superduplex UNS S32750 nitretadas por PI3 em 

atmosfera de N2 puro e em diferentes pressões. Observou-se que, com a elevação da pressão de 

tratamento, houve uma elevação gradativa da área e intensidade dos picos correspondentes às 

fases γN e γ’, indicando que a incorporação de nitrogênio ao substrato se elevou com o aumento 

da pressão. O pico da ferrita α(110) não apresentou alteração em sua largura, indicando que não 

houve formação de αN. Esses resultados permitem inferir que, na faixa estudada, o aumento na 

disponibilidade de íons se sobrepôs ao efeito competitivo de redução no livre caminho médio.  

Nesses testes para manter a temperatura das amostras em 300 °C, a tensão foi reduzida 

gradativamente com a pressão (Tabela 7.2), o que acarreta na redução gradativa da energia 

média dos íons. No entanto, este efeito não foi depreciativo para a formação das camadas 

modificadas, visto que é necessário somente que a energia do íon permita sua implantação. 

Após a entrada do íon na superfície, o processo de formação das camadas modificadas é então 

dominado pela difusão.  

A variação da tensão que acompanha o aumento na pressão de tratamento pode ter outras 

consequências ao processo, como é o caso da taxa de pulverização catódica (discutida na seção 

3.1). As tensões empregadas se situaram entre 9 e 10 kV (Tabela 7.2). Com esses valores, 

espera-se pouca variação na pulverização catódica Ys em materiais ferrosos, que apresenta seu 

pico de máximo em ~10 keV (Figura 3.3 (c)) (MÖLLER; MUKHERJEE, 2002). 

Outros efeitos relacionados a variação da pressão e consequentemente da energia iônica 

de implantação são a produção de defeitos e a emissão de elétrons secundários; porém, ambos 

afetam pouco o produto final da nitretação. (i) A produção de defeitos é favorecida em energias 

mais altas de implantação. Logo, a formação de defeitos seria maior em pressões mais baixas e 

tensões mais elevadas, o que aumentaria a concentração de nitrogênio em solução sólida 

(SANGHERA; SULLIVAN, 1999; YANAGIDA et al., 2017). Porém, a produção de γN elevou-

se com o aumento da pressão de tratamento, como visto na Figura 8.6, o que indica a pouca 

influência dos defeitos na faixa de tensões/pressões analisada. (ii) O coeficiente de emissão de 

elétrons secundários γse varia de modo aproximadamente linear com a raiz quadrada da energia 
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iônica (SHAMIM et al., 1991; WOOD et al., 2000). Assim, este efeito, que diminui a proporção 

de corrente iônica suportada pela fonte de alta tensão, seria favorecido nos testes realizados em 

pressões mais baixas e tensões mais elevadas. Contudo, considera-se que  variação na taxa de 

elétrons secundários não  foi significativa na nitretação por PI3 na faixa analisada, entre 9kV e 

10kV, visto que a variação em γse foi de apenas ~4% nos tratamentos (SHAMIM et al., 1991; 

WOOD et al., 2000).  

 

Figura 8.6 - Difratogramas de raios X na geometria Bragg-Brentano para amostras de aço superduplex UNS 
S32750 nitretadas por PI3 em atmosfera de N2 puro em diferentes pressões. 
 

 
Fonte: A autora. 
Nota:  = austenita; α= ferrita; N = austenita expandida; ´ = Fe4N. 
  

A figura 8.7(a) apresenta os perfis de dureza da amostra de referência de aço 

superduplex UNS S32750 e tratadas por PI3 em atmosfera de N2 puro em diferentes pressões. 

Observa-se que os perfis se elevam gradativamente com a pressão. Este resultado, como 

comentado na análise do resultado de DRX, relaciona-se com a elevação da oferta de N2 na 

atmosfera elevando a concentração de nitrogênio implantado. Na condição de 6 Pa, o perfil de 

dureza é superior aos demais devido à formação mais significativa da fase γN e possivelmente 

por causa da maior contribuição do mecanismo de endurecimento por precipitação e dispersão 

causado pela provável presença da fase γ’, indexada nos difratogramas. Nas demais condições, 

a formação predominante da fase γN conduz a mecanismos de endurecimento envolvendo a 

presença de nitrogênio em solução sólida, como mencionado na seção 8.2  (MEYERS; 

CHAWLA, 2009).  
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Figura 8.7 – a) Perfis de dureza e b) módulo de elasticidade da amostra de referência de aço superduplex UNS 

S32750 e tratadas por PI3 em atmosfera de N2 puro em diferentes pressões. 
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Fonte: A autora 

 

O módulo de elasticidade é apresentado na figura 8.7(b); do mesmo modo ao observado 

para as amostras tratadas em diferentes atmosferas (Figura 8.5(b)), considerando-se a dispersão 

dos resultados, não houve diferença entre os perfis devido as razões já mencionadas na seção 

anterior.  

 
8.3 CONCLUSÕES DO CAPÍTULO 
 

No sistema PI3 utilizado, devido a pressão de base ou pré vácuo de 10-1 Pa, atmosferas 

contendo H2 foram -necessários para evitar efeitos de oxidação competitiva na 

superfície de amostras de aço inoxidável superduplex UNS S32750. 

Proporções próximas à relação 60% N2 40% H2 (vol.) maximizaram o processo de 

nitretação, produzindo maior quantidade de fases expandidas e precipitados de nitretos. 

Em relação a pressão: quanto maior for a pressão maior é a quantidade de fases 

expandidas e precipitados de nitretos; de modo que a dureza se elevou gradualmente com o 

aumento da formação dessas fases. 

Assim, os parâmetros empregados em todos os demais tratamentos realizados neste 

trabalho foram os seguintes: atmosfera contendo a proporção 60% N2 40% H2 (vol.) em pressão 

de trabalho de 3 Pa. Esse valor de pressão é limitante para que seja mantida a estabilidade do 

plasma nessa atmosfera gasosa. 
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9 ESTUDO DAS PROPRIEDADES TRIBOMECÂNICAS E DE RESISTÊNCIA A 
CORROSÃO DO AÇO INOXIDÁVEL SUPERMARTENSÍTICO UNS S41426 
NITRETADO POR PI3 EM DIFERENTES TEMPERATURAS 
 

Neste capítulo apresenta-se os resultados e discussões publicados previamente nos 

artigos de referências (KURELO et al., 2018a, 2018b). Os materiais e métodos empregados 

nas análises foram descritos no capítulo 7. 

 

9.1 MICROESTRUTURA E MORFOLOGIA 
 

Os difratogramas de raios X da amostra sem tratamento térmico e de referência após os 

passos i e ii de tratamento térmico descritos na seção 7.2, estão dispostos na Figura 9.1. A 

amostra não tratada apresentou picos de difração referentes às fases austenita (γ - estrutura 

cristalina CFC) e martensita (α’ - estrutura cristalina TCC) caracterizadas  na seção 2.1. Após 

os tratamentos térmicos, a fase γ foi totalmente convertida em α', em acordo com resultados 

obtidos anteriormente (KURELO et al., 2015a, 2015b).  

 

Figura 9.1 – Difratogramas de raios X de AISM UNS S41426: material como recebido (sem tratamento), e 
amostras após tratamento térmico de têmpera e revenimento (referência).  
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Fonte: A autora. 
Nota: γ =austenita; α' = martensita. 

 

A figura 9.2 apresenta os difratogramas de raios X das amostras nitretadas em 

temperaturas na faixa entre 300 °C -400 °C em comparação com o difratograma obtido para a 

amostra de referência. Após a nitretação a 300 °C, os picos referentes aos planos cristalográficos 
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(110) e (200) tornaram-se largos e deslocam-se para posições angulares menores. Este efeito 

relaciona-se com a presença de nitrogênio em solução sólida que induz tensões e modifica a 

estrutura cristalina inicial, produzindo a fase martensita expandida por nitrogênio em solução 

sólida (α’N), caracterizada pela supersaturação de nitrogênio em solução sólida na matriz 

(MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; MANOVA et al., 2006a). Similarmente a fase γN na 

microestrutura austenítica, a fase  α’N  é metaestável e compreende diversas sub-estequiometrias 

Fe(N) (DONG, 2010; MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; MANOVA et al., 2006a).  

 

Figura 9.2 - Difratogramas de raios X das amostras de AISM de referência e nitretadas por PI3 nas temperaturas 
indicadas.  
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Fonte: A autora 
Nota: γ-austenita, α'- martensita, α'N – martensita expandida, γ'-Fe4N, ε-Fe (2-3) N. 
  
 

Em AIMs (que também apresentam microestrutura martensítica), alguns autores 

(MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; MANOVA et al., 2006a, 2006b) declaram que em 

nitretações por PI3 realizadas em temperaturas abaixo  de 400 °C levam somente a formação 

de α’N nas camadas modificadas. Diferentemente, picos de nitretos são claramente observados 

nos difratogramas da amostra de AISM nitretada a 350 °C por Nitretação a Plasma (KURELO 

et al., 2015a). Da mesma forma, nas análises das amostras de AISM nitretadas por  PI3 deste 

trabalho, o aumento das intensidades nas posições angulares 2 de ~42° e (principalmente) 
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~46,5 ° nos difratogramas das amostras tratadas a 300 °C e 350 °C mostrados na Figura 8.2 

correspondem a pequenas contribuições das fases γ’-Fe4N e ε-Fe2+xN (0≤x≤1). Onde 

possivelmente γ’ teve uma contribuição significativa, baseando-se na difração angular esperada 

para tal estequiometria. Uma das razões que explicam a precipitação em temperaturas menores 

que 400 °C é a presença do elemento Molibdênio na composição química dos AISMs que é um 

forte formador de nitretos (MARIANO; FRANCISCO; PERITO, 2015), que é ausente em ligas 

padrão de AIM. A adição de Ni neste material (também ausente em AIM de classe padrão), que 

é um elemento conhecido por diminuir a solubilidade de nitrogênio em AIA, pode também ter 

efetivamente auxiliado a precipitação de nitretos com a diminuição da solubilidade de 

nitrogênio neste material (DONG, 2010).  

A formação de nitretos também é compatível com propriedades intrínsecas da estrutura 

cristalina da martensita, que oferece baixa solubilidade para incorporação de nitrogênio, 

levando a precipitação de nitretos mesmo em temperaturas relativamente baixas (KURELO et 

al., 2015a). Outra explicação está relacionada as condições particulares encontradas na técnica 

PI3, que, diferentemente da Nitretação a Plasma, promove uma efetiva implantação de 

nitrogênio em profundidades tipicamente da ordem de nanômetros (ver Figura 3.3 (b)) 

independente da temperatura de tratamento, resultando em uma supersaturação de nitrogênio 

em regiões próximas a superfície (COLLINS; HUTCHINGS; TENDYS, 1993; 

SARAVANAN; RAJA; MUKHERJEE, 2007; WOOD et al., 2000). Na Nitretação a Plasma 

convencional, íons e moléculas de nitrogênio interagem com as superfícies por adsorção 

química e física, então a entrada de nitrogênio é mais lenta, difundindo rapidamente através da 

martensita (PASTUKH, 2016). Possivelmente, a precipitação de nitretos se inicia a uma certa 

concentração de nitrogênio na camada de difusão. Assim, em PI3, ambas as fases α’N e nitretos 

podem ser formadas de modo concomitante, mesmo a baixas temperaturas, dependendo dos 

parâmetros de tratamento (COLLINS; HUTCHINGS; TENDYS, 1993).  

A precipitação de nitretos de cromo CrN e Cr2N na condição de tratamento de 400 °C 

não pode ser desconsiderada, uma vez que esta temperatura está no intervalo relatado para a 

depleção de cromo na microestrutura martensítica (CARDOSO; MAFRA; BRUNATTO, 

2016). A identificação desses compostos no difratograma é complicada devido à sobreposição 

de picos a 2  43º e 64º. Se presentes, os nitretos de cromo contribuem com uma fração muito 

pequena. Esta suposição é coerente com o excelente desempenho da superfície nitretada a 400 

ºC apresentou em testes de corrosão usando eletrólitos salinos (KURELO et al., 2018b), como 

será relatado na seção 9.4. 
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As seções transversais das amostras nitretadas, após ataque químico com reagente 

Murakami (VOORT, 1985),  que provém contraste colorido entre a camada de difusão e a 

camada rica nitretos sob microscopia óptica são apresentadas na Figura 9.3 (KURELO et al., 

2018b). As espessuras médias da camada modificada são apresentadas na tabela 9.1, onde CN 

representa as camadas ricas em nitretos e Cα´N representa as camadas de difusão contendo 

predominantemente martensita expandida por nitrogênio em solução sólida respectivamente (a 

amostra de 400 °C também é mostrada na Figura 9.4 (b), atacada com reagente Villela). A 

camada mais externa CN contém em sua maioria precipitados de nitretos, e algumas regiões de 

α´N; da mesma forma, poucos precipitados de nitretos formaram-se na Cα´N. A 300 °C, a camada 

formada CN + Cα´N tem aproximadamente 3,7 μm de espessura, contudo as duas regiões não 

podem ser distinguidas.  

 

Figura 9.3 – Micrografias ópticas de regiões representativas da seção transversal das amostras nitretadas sob 
ataque com reagente Murakami. 

 
Fonte: a autora. 
Nota: CN representa a camada rica em nitretos e Cα´N a camada composta predominantemente por martensita 
expandida. 

 

Na amostra nitretada a 350 °C, a espessura da camada aumenta para 5,6 μm, devido ao 

aumento na difusão de nitrogênio com a temperatura (equações 2.1 e 3.4) e na fluência iônica 

 r (Tabela 7.3).  Nesta temperatura, o pico de DRX relativo a α’N na figura 8,2 é mais largo e 

com maior deslocamento para a esquerda que o da amostra tratada a 300 °C, indicando o 

aumento da espessura da camada de difusão. Nesta condição, a contribuição das fases γ' +  nos 

difratogramas é mais significante que na amostra SM300 °C, como resultado do aumento da 

precipitação de nitretos nesta temperatura. Em adição, o coeficiente de difusividade de 

nitrogênio também depende da orientação cristalina (MARTINAVIČIUS; ABRASONIS; 

MÖLLER, 2011) e, o nitrogênio difunde mais lentamente na camada rica em nitretos do que na 
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camada de difusão (DONG, 2010; PINEDO; MONTEIRO, 2004; WILLIAMSON et al., 1994). 

Assim, uma camada rica em nitretos não continua, observada na amostra SM350 °C (Figura 

9.3), foi possivelmente uma consequência dos processos de crescimento competitivos entre as 

camadas rica em nitretos e de difusão, em diferentes grãos com variadas orientações cristalinas. 

As análises acima confirmam a existência de uma camada rica em nitretos menor que 1 μm de 

espessura na amostra SM350°C, como identificado por microscopia ótica e DRX, estabelecida 

sob a camada de difusão Cα´N. 

 

Figura 9.4 – Micrografia de seção transversal de região representativa da amostra nitretada a 400 °C obtida por 
MEV, (a) antes e (b) após ataque químico com reagente Villela’s; a mesma impressão residual da indentação é 
mostrada em ambas as imagens. (c) Perfis elementares obtidos por EDS antes do ataque químico através da linha 
pontilhada mostrada em (a). A superfície modificada em questão compreende a camada rica em nitretos CN onde 
γ′ e ε são as fases predominantes, e a camada composta predominantemente por martensita expandida (Cα’N).  
(d) O perfil de dureza da região da seção transversal da amostra SM400 °C – as impressões residuais das 
indentações com carga aplicada de 50mN, são mostradas em (e). 

 
Fonte: A autora. 

 

O aumento na temperatura de tratamento para 400 °C leva a formação de uma camada 

CN espessa, contendo as fases γ’ e ε. As espessuras obtidas para as CN e Cα´N foram 13 m e 

12 m, respectivamente, como identificado através de microscopia ótica (KURELO et al., 

2018b). Toda a camada modificada CN + Cα´N com ~ 25 μm de espessura é mostrada na 

micrografia eletrônica da Figura 9.4(b). Na Figura 9.2, no difratograma da amostra SM 400 °C, 

o pico correspondente a fase ε é largo, como uma consequência da sobreposição de diversas 

sub-estequiometrias de Fe2N até Fe3N. Uma contribuição mais significativa das fases de nitretos 

em detrimento a fase α'N ocorre devido à elevação das quantidades das fases γ’ e ε na CN, 

compreendida na profundidade da análise de DRX. A formação de nitretos, mesmo em energias 

de implantação relativamente altas, é uma consequência das densidades de corrente elevadas 
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impostas pelo sistema. Elas permitem e supersaturação de nitrogênio intersticialmente em 

regiões próximas a superfície e consequentemente a formação de nitretos (DONG, 2010). 

Então, a concentração de nitretos eleva-se com o aumento da densidade de corrente e 

consequentemente com o aumento da fluência (Tabela 7.3), como observado na Figura 9.2.  

A Figura 9.4 (b) apresenta a micrografia de seção transversal obtida por MEV de uma 

região representativa da amostra nitretada a 400 °C, após ataque químico com reagente Villela 

(VOORT, 1985). Uma barra delimita a camada modificada na região próxima à superfície, que, 

como explicado anteriormente, compreende duas diferentes regiões: CN (camada rica em 

nitretos) e C’N (camada ’N ou camada de difusão). Na Figura 9.2, a profundidade de 

penetração dos raios X calculada para AISM considerando fótons Cu K na faixa entre 

35°≥2θ≥85°, variou entre 1 µm a 2,5µm  (HENKE; GULLIKSON; DAVIS, 1993). Então, a 

camada superior CN contém nitretos e ’N, sendo a primeira a fase majoritária. Da mesma 

forma, a fase  ’N é a principal estrutura em C’N. 

A Figura 9.4(c) apresenta os perfis de concentração atômica em relação à profundidade 

da superfície para nitrogênio e os dois elementos mais abundantes no material. Tais análises 

foram realizadas usando EDS pontual através da região indicada na Figura 9.4 (a). Os perfis de 

ferro e o cromo aumentam conforme o nitrogênio decresce. Dentro da região da camada 

modificada, a distribuição de N apresentou dois segmentos distintos. A região mais rica até ~ 

13 µm de profundidade corresponde provavelmente a CN contendo principalmente ε+γ’. Em 

seguida, as contagens de nitrogênio foram aproximadamente constantes, diminuindo 

rapidamente após cerca de 23 µm de profundidade. Esta região, abaixo de CN, corresponde a 

camada de difusão contendo a fase ’N, e possivelmente precipitados de nitretos em quantidades 

bem mais reduzidas que na CN. Deve-se considerar que o presente perfil de concentração de 

nitrogênio EDS é uma medida qualitativa, em vez de quantitativa. As faixas de profundidade 

estimadas de Fe-K e N-K emergindo da superfície do AISM são 0,7 m e 1.0 m, 

respectivamente. No entanto, fótons característicos de elementos com baixo número atômico Z 

são absorvidos por elementos da matriz com alto Z enquanto atravessam o volume do material, 

levando a valores de concentração errôneos (GEISS, 1992). Para descartar possíveis 

imprecisões, indentações de carga única foram realizadas na seção transversal da amostra SM 

400 ºC, conforme mostrado na Figura 9.4 (d-e), que claramente estão em acordo com os 

resultados obtidos por EDS. As impressões são pequenas e correspondem a ~12GPa na camada 

CN, devido ao mecanismo de endurecimento por precipitação e dispersão provido pelos 

precipitados de nitretos (discutido na seção 9.2) (MEYERS; CHAWLA, 2009). Após a 
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profundidade correspondente a CN, os valores diminuem continuamente, atingindo os valores 

de substrato (4 GPa) na interface de CN + C’N com o substrato, a 27 m de profundidade. 

Análises similares de EDS e indentação realizadas nas seções transversais das amostras 

nitretadas a 300 °C e 350 °C disponíveis em Kurelo (2018), de modo análogo ao exposto para 

a amostra SM 400 °C, confirmam as espessuras das camadas modificadas apresentadas na 

tabela 9.1 (KURELO et al., 2018a). 

A partir dos resultados apresentados acima, observa-se que a quantidade de nitretos 

aumenta a medida que as condições de nitretação tornam-se favoráveis a difusão de nitrogênio, 

obtidas pela elevação da temperatura de tratamento na mesma energia de implantação iônica. 

Essas fases produzidas com dependência da temperatura também foram observadas em 

superfícies de AIMs e AISMs nitretados por plasma (CORENGIA et al., 2004; KURELO et al., 

2015a). Em adição a difusão de nitrogênio, na técnica PI3 as transformações de fase próximas 

a superfície predominantes foram ´N  ´N + ´ +   ´+ conforme a temperatura variou 

de 300 ºC  350 ºC  400 ºC; podendo ser resultado da elevação da fluência iônica atingindo 

as superfícies (Tabela 7.3). Embora o papel da difusão e fluência de nitrogênio não possam ser 

avaliados separadamente neste estudo (como comentado na seção 7.3), ambos parecem ser 

importantes para o controle da estrutura da camada modificada. 

 A Tabela 9.1 apresenta o aumento dos valores de rugosidade média com a temperatura 

de tratamento. Isto ocorre principalmente devido ao inchaço anisotrópico nos grãos de AISM, 

um fenômeno que é mais severo em Nitretação a Plasma convencional, onde as densidades de 

corrente são maiores (KURELO et al., 2015a). O inchaço ocorre devido a variação no 

coeficiente de difusividade de nitrogênio com a orientação cristalina, que faz com que  a 

concentração de nitrogênio e a expansão da rede variem entre os grãos paralelos à superfície 

superior (CHAUDHURI; RAVINDRAN; WERT, 1972; HOSSEIN NEDJAD et al., 2011; 

MARTINAVIČIUS; ABRASONIS; MÖLLER, 2011). Na Figura 9.5, observa-se a mudança na 

morfologia das superfícies das amostras nitretadas em relação a amostra de referência, onde o 

inchaço nos grãos é mais evidente na amostra SM 400 °C. 
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Figura 9.5 – Micrografias de MEV das microestruturas superficiais das amostras de AISM UNS S41426 de 
referência (sem tratamento) e nitretadas por PI3 em diferentes temperaturas. A imagem da amostra SM 400 °C foi 
realizada no modo de elétrons retroespalhados. 

 
Fonte: a autora. 
Nota: A imagem da amostra SM 400 °C foi obtida no modo de contraste por elétrons retroespalhados enquanto 
as demais imagens foram obtidas no modo de contraste por elétrons secundários. 
 

O fenômeno de inchaço nos grãos devido ao processo de nitretação foi melhor 

investigado em aços martensíticos em (KURELO et al., 2015a) e (MANOVA et al., 2006a). E 

ainda, como visto na seção 3.1, o processo de pulverização catódica no processo PI3 também 

contribui com o aumento de asperidades nas amostras nitretadas, em comparação a amostra de 

referência (MÖLLER; MUKHERJEE, 2002).  

 

Tabela 9.1 - Rugosidade média (Ra), espessura da camada modificada e parâmetros tribológicos obtidos em testes 
de nanorisco das superfícies de AISM nitretadas por PI3, nas temperaturas indicadas. CN e Cα´N representam as 
camadas ricas em nitretos e expandidas por nitrogênio em solução sólida, respectivamente.  

Amostra Ra (nm) 
Espessura da 

camada CN+Cα´N 
(µm) 

Nanorisco 
Profundidade de 

penetração 
máxima (µm) 

Recuperação 
elástica (%) 

SM referência 10 ± 2 --- 0,77±0,02 17±2 
SM 300 °C 22 ± 2 3,7 ± 0,3 0,48±0,04 31±3 
SM 350 °C 44 ± 4 5,6 ± 1,5 0,41±0,03 42±4 
SM 400 °C 102 ± 8 24,8 ± 3,1 0,20±0,05 65±10 

Fonte: A autora. 
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9.2 PROPRIEDADES MECÂNICAS: DUREZA E MÓDULO DE ELASTICIDADE 
 

A Figura 9.6 apresenta os perfis de dureza da superfície das amostras de AISM de 

referência e nitretadas. A dureza elevou-se em todas as superfícies das amostras nitretadas em 

comparação com a amostra de referência. Observou-se então um aumento gradativo na dureza 

com a temperatura de tratamento e fluência iônica, que é consistente com as estruturas 

cristalinas (Figura 9.2) e as espessuras das camadas modificadas (Tabela 9.1). Na amostra SM 

300 °C, onde a fase α'N foi o principal produto da nitretação, a dureza se elevou cerca de 2,5 

vezes a 200 nm de profundidade. Nesta condição o endurecimento é uma consequência da 

quantidade massiva de nitrogênio em solução sólida na matriz (atmosfera de 

Cottrell)(MEYERS; CHAWLA, 2009). Nas temperaturas de 350 °C e 400 °C, a presença de 

nitretos de ferro γ' e  contribui para um novo mecanismo de endurecimento, onde os 

precipitados formados atuam como obstáculos ao movimento de discordâncias (MEYERS; 

CHAWLA, 2009), aumentando ainda mais a resistência a deformação plástica da superfície.  

 

Figura 9.6 – Perfis de dureza das amostras de aço AISM de referência e nitretadas por PI3, obtidos por indentação 
instrumentada segundo os métodos QCSM e carregamento único segundo OP. 
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Fonte: A autora. 

 

Os perfis de dureza obtidos nas superfícies de 300 ºC e 350 ºC não foram lineares, 

mesmo em profundidades menores que as espessuras de camada, reduzindo a partir de ~ 500 

nm, como consequência de campos de tensão plásticos que se estendem além da profundidade 

de penetração da ponta e alcançam o substrato mole (SAHA; NIX, 2002).  Por outro lado, o 

perfil da amostra SM 400 °C foi sempre constante na profundidade de contato analisada por 

QCSM, decaindo somente após a profundidade de 1,3 m. A dureza média obtida foi de ~13 
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GPa, correspondendo a mais de três vezes o valor de dureza do substrato de ~4 GPa. Os campos 

de deformação plástica produzidos por indentações que atingem um décimo da espessura da 

camada encontram-se restritos dentro da camada; nessa condição, os valores de dureza inferidos 

em tal região não são influenciados pelo substrato abaixo. Então, de acordo com esta condição, 

conhecida como “regra dos 10%” (SAHA; NIX, 2002), a espessura da camada modificada da 

amostra nitretada a 400 ºC seria de cerca de 13 μm, valor inferior ao que está resumido na 

Tabela 9.1, estimado para toda a camada modificada (CN + Cα´N). No entanto, esta estimativa 

se ajusta a espessura da região de compostos rica em nitretos CN, mostrada na figura 9.3, em 

acordo com as análises EDS (Figura 9.4(c)) e de dureza na seção transversal (Figura 9.4(d)). 

Assim, neste caso pode ser assumida uma camada dupla com propriedades distintas. A camada 

mais externa CN rica em nitretos e de maior dureza, onde predominou o mecanismo de 

precipitação e dispersão de nitretos. E, a camada de difusão interna contendo 

predominantemente a fase α´N (Cα´N), cuja dureza é menor do que a da camada CN e diminui 

gradativamente, contribuindo para a redução da dureza medida normalmente a superfície, a 

partir de 1,3 μm. 

As impressões residuais da indentações (Figura 9.7), após carga aplicada de 500mN, 

produzidas nas amostras nitretadas por PI3 foram menores que as produzidas na superfície da 

amostra de referência. Em acordo com os perfis de dureza e os resultados de DRX, observou-

se redução na área projetada das indentações produzidas nas amostras na seguinte ordem (da 

maior para a menor área): SM 300 ºC  SM 350 ºC  SM 400 ºC. As impressões produzidas 

na amostra de referência apresentaram regiões de empilhamento nas bordas, o que é típico de 

materiais dúcteis. Nas amostras nitretadas, o empilhamento foi menos evidente. Além disso, 

não foram observadas trincas ao redor das marcas de indentação, evidenciando que a ductilidade 

do metal foi preservada nas superfícies nitretadas. 

 
Figura 9.7 - Micrografias MEV de elétrons secundários de impressões residuais de indentações produzidas com 
carga aplicada de 500 mN na superfície de amostras de AISM de referência e nitretadas por PI3 em diferentes 
temperaturas. 

 
Fonte: a autora. 
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Os perfis de modulo de elasticidade das amostras de referência e nitretadas por PI3 são 

mostrados na Figura 9.8 (a). Todos os perfis variaram pouco com a profundidade de penetração 

e, os valores obtidos para a amostra de referência e as amostras nitretadas foram 

estatisticamente semelhantes. Tal resultado, aparentemente inconsistente com os perfis de 

dureza, pode ser entendido com base no significado físico do módulo de elasticidade. 

Primeiramente, tem-se que considerar que, diferentemente da dureza, a medida do módulo de 

elasticidade por nanoindentação é influenciada pelo substrato em todas as profundidades de 

penetração devido a maior extensão do campo de deformação elástica (SAHA; NIX, 2002), ou 

seja, contém informações de todas as regiões da camada modificada e do substrato. Além disso, 

no processo de nitretação, os precipitados ε e γ' formados ficam dispersos nos grãos. Como o 

módulo de elasticidade está relacionado com as deformações elásticas e energias de ligação de 

átomos adjacentes no sólido, esta propriedade contém uma informação mista da matriz e dos 

precipitados de nitretos (FISCHER-CRIPPS, 2004), onde a matriz provém maior contribuição 

ao módulo de elasticidade. Esse comportamento também justifica a barra de erro ampla da 

Figura 9.8 (a), que dificultam possíveis variações existentes entre os perfis do módulo de 

elasticidade. Como visto nos perfis de dureza, a amostra SM 400 °C apresentou variações 

menores no módulo de elasticidade com a profundidade do que as outras amostras analisadas, 

uma consequência da camada mais espessa contendo rígidos precipitados ε e γ'. Resultados 

similares foram obtidos em amostras de AISM nitretado por Nitretação a Plasma convencional 

(KURELO et al., 2015a). 

 

Figura 9.8- (a) Os perfis de módulo de elasticidade das superfícies de AISM de referência e nitretados por PI3 a 
diferentes temperaturas. (b) A rigidez de contato S, calculada como a inclinação da parte superior das curvas de 
descarregamento dos ensaios de indentação, obtida a cargas máximas de 500 mN e 250 mN (correspondentes às 
condições de carga impostas nos ensaios de indentação e nanorisco, respectivamente). A inserção mostra as 
curvas de carregamento-descarregamento para as amostras de referência e nitretada a 400 ºC. S correlaciona-se 
com o módulo de elasticidade e dureza através da equação (9.1). 

 
Fonte: a autora. 
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Uma abordagem diferente permite investigar melhor o comportamento do módulo de 

elasticidade (E) entre as diferentes temperaturas de nitretação. Esta propriedade está 

correlacionada com a rigidez de contato S por (OLIVER; PHARR, 2004): 

 

𝑆 = 𝛽
ଶ√஺

√గ
𝐸௥.                                                                                                                                           (9.1) 

 

Na equação acima, o parâmetro adimensional   1,05, A é a área de contato projetada e Er é o 

modulo de elasticidade reduzido, dado por 𝐸௥ = {[(1 − ௦
ଶ) 𝐸௦⁄ ] + [(1 − ௜

ଶ) 𝐸௜⁄ ]}ିଵ, onde  é 

a razão de Poisson e os índices s e i referem-se a amostra e indentador, respectivamente. Quanto 

maior a dureza da superfície, menor a área de contato projetada, assim 𝐴 = 𝑃 𝐻⁄  (ver Figura 

9.7). Então, considerando valores similares para Er na equação 9.1, a superfície nitretada de 

maior dureza (amostra SM 400°C) apresentou o menor valor de rigidez (FISCHER-CRIPPS, 

2004). Então S pode ser inferido como a derivada da porção superior da curva de 

descarregamento em um teste de indentação, quando a superfície passa por recuperação elástica 

(OLIVER; PHARR, 2004). A Figura 9.8 (b) apresenta os valores de 𝑆 = 𝑑𝑃 𝑑ℎ⁄  medidos em 

dois valores de carga máxima aplicados (250 mN e 500 mN), atingindo diferentes 

profundidades e composições estruturais dentro dos materiais. Assim, S diminuiu à medida que 

a fluência iônica, temperatura de tratamento e dureza aumentaram, o que pode ser entendido 

com base nas similaridades nos valores de módulo de elasticidade inferidos da Figura 9.8 (a). 

 

9.3 TRIBOLOGIA 
 
 A tribologia foi investigada usando duas abordagens diferentes: cargas baixas, mas 

condições severas de deslizamento em testes de nanorisco com a utilização de  pontas agudas, 

visando obter informações sobre mecanismos que dominam a deformação da camada 

modificada; e altas cargas em ensaios de pino sobre disco, para investigar a eficiência da 

camada modificada como revestimento de proteção para AISM. 

 
9.3.1. Nanorisco 
 

A Figura 9.9 (a) apresenta micrografias dos perfis residuais das trilhas produzidas em 

ensaios de nanorisco, obtidas após a remoção da carga. As trilhas nas superfícies nitretadas 

atingiram profundidades menores que as do AISM de referência, com uma redução gradativa 

da profundidade à medida que a temperatura do tratamento aumentava. As profundidades de 

penetração máxima estão dispostas na Tabela 9.1. A topografia da seção transversal das trilhas, 
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obtida na distância média de deslizamento (250 µm), são mostradas na Figura 9.9 (b). O 

empilhamento na borda as trilhas, ou seja, o material deslocado plasticamente para as bordas 

da trilha foi também reduzido de temperaturas de tratamento de 300 ºC para 400 ºC. Estes 

resultados são compatíveis com os resultados de DRX e propriedades mecânicas das superfícies 

discutidos previamente. Quanto maior a temperatura de nitretação e fluência iônica, maior a 

quantidade de fases de nitretos formada e maior a dureza da camada. A profundidade máxima 

de penetração foi de 0,8 m (medida na distância de 250 µm), de modo que todos os testes 

foram produzidos dentro da região das camadas modificadas (ver Tabela 9.1). Contudo, em 

acordo com a literatura, camadas modificadas mais espessas forneceram uma maior capacidade 

para suportar a carga na superfície deformada (HOLMBERG; MATTHEWS, 2001). Portanto, 

tanto a espessura da camada quanto a estrutura cristalina contribuíram para o fortalecimento 

gradual das superfícies nos ensaios de nanorisco, à medida que a fluência iônica e a temperatura 

de tratamento aumentaram. 

 

Figura 9.9. (a) Perfis residuais de trilhas produzidas em testes de nanorisco, com a carga aplicada variando até 250 
mN, nas superfícies das amostras de AISM de referência e nitretadas por PI3. (b) Perfis de seção transversal obtidos 
na região intermediária das ranhuras, correspondendo a uma carga aplicada de 125 mN. 

 
Fonte: a autora. 

 

As micrografias das trilhas produzidas nos ensaios de nanorisco são apresentadas na 

Figura 9.10. É possível observar a redução gradativa da largura das trilhas e da quantidade de 

empilhamento com a variação da fluência iônica e da temperatura. A observação mais 

importante inferida de tal análise foi a inspeção dos mecanismos de deformação ocorrendo 

durante a aplicação tangencial da carga. Da mesma forma que nas impressões residuais das 

indentações, na Figura 9.7, nestes testes de nanorisco, as superfícies nitretadas por PI3 de dureza 
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superior apresentaram um comportamento dúctil, de maneira semelhante ao material não 

nitretado. As altas tensões compressivas impostas pelo deslizamento da ponta apenas 

deslocavam o material para as bordas da trilha sem produzir trincas ou desprendimentos. Na 

amostra SM 300 °C, a fase predominante foi ´N, preservando as características metálicas do 

AISM. A ductilidade também foi mantida mesmo quando os nitretos ´ e  foram produzidos 

nas amostras SM 350 °C e SM 400 °C. Isso ocorreu, pois, os precipitados formados estavam 

possivelmente dispersos numa matriz de ´N na camada mais superficial (de acordo com as 

conclusões de DRX e dos perfis de módulo de elasticidade) em vez de consistir em um 

revestimento de caráter cerâmico. As superfícies de AISM modificadas por Nitretação a Plasma 

na mesma faixa de temperatura apresentaram características semelhantes sob deslizamento 

(KURELO et al., 2015a). 

 

Figura 9.10 - Micrografias MEV de elétrons secundários de trilhas típicas de nanoriscos produzidas nas amostras 
de AISM de referência e nitretadas por PI3, com carga crescente até 250 mN. Os números em todas as imagens de 
teste indicam regiões ampliadas abaixo delas. 

 
Fonte: a autora. 

 

A compreensão dos mecanismos de desgaste envolve ambas deformações elásticas e 

plásticas que ocorrem nas superfícies (KATO; ADACHI, 2000). Então, recuperações elásticas 

após o riscamento também foram medidas e estão dispostas na Tabela 9.1. As superfícies 
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nitretadas apresentaram uma grande variação nas recuperações elásticas, que aumentaram com 

a fluência iônica e temperaturas de tratamento. Esse comportamento está em acordo com a 

rigidez de contato S apresentada na Figura 9.8 (b), medida a partir das inclinações nas curvas 

de descarregamento dos testes de nanoindentação. Os valores de S apresentaram redução à 

medida que as superfícies nitretadas tornaram-se duras e o módulo de elasticidade permaneceu 

praticamente inalterado, levando a maiores recuperações elásticas após o descarregamento. No 

entanto, com a mesma carga máxima aplicada de 250 mN, o efeito de recuperação elástica foi 

mais significativo nos experimentos de nanorisco. Em um teste de indentação, a força aplicada 

normalmente a superfície gera tensões de compressão. A zona plástica, rodeada pela zona 

elástica, aparece abaixo do indentador. Durante o nanorisco, ocorrem forças tangenciais 

juntamente com forças normais, gerando tensões trativas que empurram o material nas 

extremidades da ponta de deslizamento. Como resultado, as zonas plásticas e elásticas são mais 

orientadas para a superfície em testes de riscamento do que em indentação (JOHNSON, 1985). 

Assim, deformações em riscos contêm mais informações sobre a camada modificada do que do 

substrato. Os resultados na tabela 9.1 indicam que, quanto maior a presença de precipitados de 

nitretos nas superfícies, como evidenciado pelo DRX, maior a recuperação elástica, o que 

contribuiu para a resistência superficial contra nanoriscos. 

 
9.3.2. Pino sobre disco 
 

A Figura 9.11 (a) apresenta a evolução dos coeficientes de atrito durante testes de pino 

sobre disco. Observa-se em todos os perfis uma transição de regime de acomodação (entre a 

esfera e a superfície da amostra – “running-in”) para regime estacionário. Embora constante 

após a o regime de acomodação, presume-se que o regime estacionário final não foi atingido 

nas amostras nitretadas, porque as trilhas de desgaste não alcançaram o substrato (FOERSTER 

et al., 2007). Os valores médios de coeficiente de atrito são apresentados na Figura 9.11 (b), 

onde a amostra de referência apresentou o maior valor de aproximadamente 0,53. Este valor 

alto pode ser associado com o tipo de desgaste predominantemente adesivo ocorrendo nesta 

superfície, que ocorre quando se formam junções entre as superfícies e; após o rompimento 

destas, fragmentos são removidos da superfície e aderidos à contraparte na superfície (seção 

5.2), como observado na Figura 9.12. Correspondentemente, as análises EDS (Figura 9.13) 

realizadas na superfície da amostra de referência identificaram o tungstênio da esfera WC-Co 

na camada aderida (as regiões mais brilhantes mostradas na imagem de MEV). O conteúdo de 

oxigênio identificado também foi maior na camada aderida. A trilha da amostra de referência 

também apresentou regiões escuras, que são provavelmente óxido de ferro formado durante o 
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deslizamento. A formação e ruptura dos filmes de óxidos produz fragmentos abrasivos que 

atuam como um terceiro corpo no processo de deslizamento, influenciando o comportamento 

do atrito e do desgaste. Este fenômeno, juntamente com a produção de partículas de desgaste 

em forma de flocos no desgaste do adesivo, cujo mecanismo de formação está demonstrado na 

Figura 5.5, são a causa das oscilações observadas nos perfis de coeficiente de atrito (KATO; 

ADACHI, 2000; LIU; YAN, 2010). Em resumo, o desgaste da amostra de referência (Figuras 

9.12 e 9.13) foi caracterizado por eventos severos de deformação plástica, adesão e oxidação.  

 

Figura 9.11 - (a) Evolução do coeficiente de atrito durante testes de pino sobre disco, com carga normal de 10 N, 
das superfícies de AISM de referência e nitretadas por PI3; e (b) os valores médios correspondentes medidos no 
regime estacionário, após o regime inicial de acomodação. 

 
Fonte: a autora. 

 

 Nas amostras nitretadas, o coeficiente de atrito mostrado na Figura 9.11 (a) diminuiu 

com o aumento da temperatura de nitretação, atingindo o valor médio de 0,22 para a amostra 

SM 400 °C, como mostrado na Figura 9.11(b). Esta redução está relacionada com o 

endurecimento da superfície (Figura 9.6), bem como com a elevação da espessura da camada 

nitretada com o aumento da fluência iônica e temperatura de tratamento (ver Tabela 9.1). Como 

previamente discutido na seção 9.3.1, camadas de dureza superior e espessas (se bem aderidas) 

fornecem melhores condições para suportar a carga como meio protetivo (HOLMBERG; 

MATTHEWS, 2001). O acréscimo da quantidade de nitretos atuou reduzindo o desgaste e a 

deformação plástica entre as superfícies em contato, resultando em menores valores de 

coeficiente de atrito. A presença de nitretos também aumentou a capacidade da superfície em 

resistir à abrasão, como observado na literatura (LIU; YAN, 2010).  
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Figura 9.12 - Imagens MEV de elétrons secundários de trilhas típicas produzidas nas superfícies das amostras de 
AISM de referência e nitretados por PI3 após testes de pino sobre disco. As linhas horizontais em vermelho 
delimitam a largura das trilhas de desgaste. 

 
Fonte: a autora. 
 

Nas trilhas de desgaste da Figura 9.12, conforme a fluência e a temperatura de 

tratamento aumentam, é possível observar uma transição gradual de desgaste adesivo para 

abrasivo. Este último é evidenciado por uma série de sulcos, produzidos por partículas duras 

misturadas com fragmentos que interagem com a superfície de menor dureza dos materiais, 

causando o processo de sulcamento dessas superfícies. A superfície da amostra SM 300 °C 

apresentou desgaste adesivo, enquanto as amostras SM 350 °C e SM 400 °C revelaram desgaste 

predominantemente abrasivo. De acordo com análises de EDS (Figura 9.13), os fragmentos 

aderidos e compactados em amostras nitretadas também apresentaram oxidação do mesmo 

modo observado na superfície da amostra de referência. Nas imagens de baixa magnificação da 

Figura 9.12, pode-se observar áreas escuras dentro das trilhas produzidas nas amostras SM 300 

°C e SM 350°C, indicando possíveis efeitos oxidativos. Diferentemente, o interior da trilha na 

superfície da amostra SM 400°C apresentou um tom de cinza bastante uniforme, possivelmente 

resultado da menor quantidade de fragmentos.  
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Figura 9.13 – Análises EDS em linha realizadas através das linhas indicadas dentro da trilhas de desgaste da 
amostras de referência e nitretadas, com a imagem MEV de elétrons secundários correspondente. 

 
Fonte: a autora. 
 

Um procedimento mais eficaz para inferir a resistência ao desgaste das superfícies é 

medir diretamente o volume de material removido. Da mesma forma, como visto nos testes de 

nanorisco, as larguras das trilhas obtidas pelos testes de pino sobre disco (Figura 9.12) 

diminuíram à medida que a temperatura de tratamento aumentava de 300 ºC  350 ºC  400 

ºC. As trilhas dos testes de pino sobre disco nas superfícies nitretadas não alcançaram o 

substrato, como inferido dos perfis de seção transversal (Figura 9.14 (a)), embora o sistema 

camada e substrato respondessem às condições severas impostas no teste.  

As taxas de desgaste específico, calculadas a partir da equação 5.1, são mostradas na 

Figura 9.14(b). Observa-se que as taxas de desgaste específico reduziram até duas ordens de 

magnitude após a nitretação por PI3, melhorando gradativamente com o aumento da fluência 

iônica e temperatura de tratamento. Resultados similares foram observados em AIMs nitretados 

por PI3 (MÄNDL; RAUSCHENBACH, 2004; MANOVA et al., 2005, 2006b).  Em AISMs 

nitretados por Nitretação a Plasma em temperaturas entre 400 °C e 500 °C durante 5h também 

observou-se melhor desempenho em testes de micro desgaste em comparação com o material 

sem tratamento (FERNANDES et al., 2012).  
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Figura 9.14 - a) Perfis de seção transversal de trilhas produzidas em testes de pino sobre disco nas superfícies das 
amostras de AISM de referência e nitretadas por PI3 e (b) as taxas de desgaste específicas correspondentes. 

 
Fonte: a autora. 
 
 

Em resumo, a superfície de AISM nitretada através de PI3 a 400 °C apresentou o melhor 

desempenho em ensaios de nanoindentação e tribológicos, o que corrobora com o papel mais 

favorável dos nitretos de ferro ε e γ’ em detrimento a α'N como meio de proteção tribológica. 

 

9.4 CORROSÃO EM MEIO CONTENDO ÍONS Cl- 

 

 As curvas de polarização potenciodinâmica em solução de 3.5% NaCl obtidas para as 

amostras de referência e nitretadas nas diferentes temperaturas são apresentadas na Figura 9.15. 

Na região anódica das curvas de polarização (ver Figura 6.3, seção 6.1), a corrosão iniciou-se 

nas amostras nitretadas em maiores potenciais de corrosão (Ecorr) que a amostra de referência, 

como mostrado na Tabela 2. Ecorr e icorr foram medidos na transição entre as regiões anódicas e 

catódicas. A ianódica é a densidade de corrente superior a icorr na região anódica. Após o início da 

dissolução anódica, a ianódica sobe espontaneamente na região ativa até que seja 

aproximadamente constante após a região de transição ativa - passiva nas amostras de 

referência, SM 300 °C e SM 350 °C. Somente a amostra SM 400 °C não apresentou passivação 

na faixa de potenciais analisada. Para uma mesma faixa de potenciais, observou-se que ianódica 

é sempre menor nas amostras nitretadas em comparação com a amostra de referência. Esses 

resultados indicam que a nitretação por PI3 elevou a resistência a corrosão das superfícies de 

AISM, onde a camada com nitrogênio incorporado atuou como uma barreira de superfície para 

espécies corrosivas, impedindo a dissolução anódica da liga metálica abaixo da camada 

modificada (FONTANA, 1987; ROBERGE, 1999). 
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Figura 9.15 - Curvas de polarização potenciodinâmica de amostras de AISM, de referência e nitretadas nas 
temperaturas indicadas. Os valores de densidade de corrente de corrosão foram inferidos a partir das regiões em 
que as densidades de corrente começaram a aumentar consideravelmente. As densidades de corrente anódica foram 
inferidas a partir de regiões onde o potencial atingiu 1,2 V. A resistência à corrosão foi melhorada em todas as 
superfícies nitretadas, notavelmente na condição de 400 °C. 
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Fonte: a autora. 
 
 
 O processo de nitretação altera a composição química da superfície adicionando 

nitrogênio na forma de solução sólida e produzindo nitretos. Como resultado, a estrutura 

cristalina e a morfologia são alteradas (como discutido na seção 9.1), com subsequentes 

variações das propriedades elétricas da interface com o eletrólito. A inserção de nitrogênio 

como elemento de liga, ou pelo processo de nitretação, é considerado benéfico para a resistência 

a corrosão por pites (FONTANA, 1987; FOSSATI et al., 2006a; LEI; ZHU, 2005). Assim, 

observa-se nas micrografias apresentadas na Figura 9.16 que a quantidade de pites e a área total 

afetada pela corrosão por pites diminuiu nas amostras nitretadas a 300 °C e 350 °C em 

comparação com a amostra de referência, enquanto na amostra nitretada a 400 °C, não foi 

detectada a presença de pites. Nas regiões destacadas nas Figuras 9.15 (a-c), observa-se que o 

mecanismo de crescimento dos pites foi similar nas superfícies da amostra de referência e 

nitretadas. Os pites crescem internamente, deixando somente uma fina camada do metal na 

superfície que eventualmente se rompe, como pode ser inferido a partir da inserção da Figura 

9.16 (a) e de modo similar ao observado em (LI et al., 2014). Na escala mostrada na Figura 9.16 
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(d), a amostra SM 400 °C, exibiu corrosão uniforme, uma vez que não foi possível identificar 

regiões com características de deterioração localizada macroscópica. 

 

Figura 9.16- Micrografias MEV das superfícies das amostras de AISM após os testes de polarização 
potenciodinâmica: amostras de (a) referência; e (b-d) nitretadas nas temperaturas indicadas. Como vários pites 
foram produzidos na amostra de referência, a ocorrência destes locais de corrosão reduziu drasticamente nas 
superfícies nitretadas.  

 

Fonte: a autora. 
 

A amostra de referência apresentou corrosão por frestas. Nas amostras SM 300 °C e SM 

350 °C, a área atingida pela corrosão por frestas foi reduzida enquanto na amostra SM 400 °C, 

a corrosão por frestas foi suprimida. De modo similar ao observado para a corrosão por pitting, 

camadas modificadas ricas em nitrogênio são eficazes em reduzir a corrosão por frestas 

(FOSSATI et al., 2006b). 

Alguns mecanismos foram propostos para explicar a melhoria da resistência à corrosão 

devido à presença de nitrogênio. Um deles é a neutralização da acidez nos pites através da 

reação química: [𝑁](௦ ௢௥ ௔௤) + 4𝐻ା
(௔௤) + 3𝑒ି

(௔௤) → 𝑁𝐻ସ
ା

(௔௤)  (FOSSATI et al., 2006a; LI; 

BELL, 2004; SHEN et al., 2010; SUN et al., 2014).  Assim, o nitrogênio dissolvido pelo 

processo de corrosão pode alterar a composição química do eletrólito e recombinar-se, elevando 

o pH na interface. O nitrogênio pode também estabilizar indiretamente o filme passivo, e/ou 
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íons de nitrogênio podem ser produzidos na camada passiva, prevenindo o ataque de ânions Cl- 

(FOSSATI et al., 2006a; LI; BELL, 2004; SHEN et al., 2010; SUN et al., 2014). Na amostra 

SM 300 °C, esta reação pode ter sido favorecida devido a maior disponibilidade de nitrogênio 

em solução sólida em regiões próximas a superfície quando comparada com as outras amostras 

nitretadas. A amostra SM 300 °C apresentou uma camada rica em nitretos, muito fina e superior, 

como visto na Figura 9.3. Então as reações anódicas na superfície da amostra SM 300 °C 

iniciaram a um valor maior de icorr em comparação com as demais amostras nitretadas, como 

mostrado na Tabela 9.2. Assim, a presença de uma camada de difusão rica em nitrogênio 

mostrou-se favorável através da dissolução facilitada de nitrogênio com subsequente redução 

da acidez dos pites. Esta redução na cinética das reações anódicas diminuiu a taxa de dissolução 

anódica, levando a redução da ianódica em comparação com a amostra de referência, como visto 

na Figura 5 para a superfície da amostra SM 300 °C. Nas amostras SM 350 °C e SM 400 °C, 

os valores obtidos para icorr se manteveram próximos aos obtidos para a amostra de referência, 

indicando que a velocidade de corrosão numa condição de corrosão espontânea se manteria 

próxima nesses casos. No entanto, considerando-se a variação de área real exposta ao eletrólito 

devido ao aumento da rugosidade (Tabela 9.1), os valores de icorr seriam menores nas amostras 

nitretadas em comparação com a amostra de referência. Assim, o desempenho das amostras SM 

350 °C e SM 400 °C numa situação real seria superior a amostra de referência no que concerne 

à velocidade de corrosão.   

 

Tabela 9.2 - Resultados dos testes de polarização potenciodinâmica inferidos a partir de extrapolações nas curvas 
mostradas na Fig. 9.14. 

Amostra Ecorr (mV) icorr (A/cm2) 
ianódica para 1,2 V 

(mA/cm2) 
SM referência -245 4,8x10-8 354,8 

SM 300 °C 571 39,2 x10-8 169,8 
SM 350 °C 238 4,8 x10-8 220,3 
SM 400 °C 798 5,0 x10-8 25,8 

Fonte: a autora. 
 
 

A respeito da estrutura cristalina e morfologia, observou-se a nível microscópico que na 

superfície da amostra SM 400 °C (Figura 9.16 (d)) alguns grãos apresentaram corrosão 

preferencial causada possivelmente pela dependência da nitretação com a orientação cristalina 

(MARTINAVIČIUS; ABRASONIS; MÖLLER, 2011). A nitretação é mais efetiva em algumas 

orientações cristalinas de ’ que em outras, como discutido em (KURELO et al., 2015a). A 

região onde ocorreu a corrosão revela estruturas que foram claramente protegidas contra a 

corrosão. Tais estruturas podem corresponder a precipitados ε, mais nobres que a liga (DE 
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SOUZA et al., 2010; LI; BELL, 2006, 2007; OLIVEIRA; TSCHIPTSCHIN; PINEDO, 2007; 

OLZON-DIONYSIO et al., 2008; TANG; YAN, 2013; WEN, 2010), permanecendo protegidos 

da corrosão enquanto o substrato em torno foi dissolvido. Além desses efeitos localizados, o 

desempenho geral superior apresentado pela amostra SM 400 °C em resistir a corrosão em 

NaCl, como apresentado na Tabela 9.2, pode ser atribuído principalmente ao aumento da 

contribuição da fase ε em sua superfície, disposta em uma camada rica em nitretos de ~13 μm 

de espessura como mostra a Figura 9.3, também em acordo com a literatura (FIGUEROA et al., 

2005).  

O desempenho benéfico dos nitretos de ferro na proteção da corrosão pode ser, até certo 

ponto, correlacionado com a resistividade elétrica. Os nitretos de ferro exibem uma 

resistividade elétrica muito maior do que o ferro puro devido ao seu caráter cerâmico 

(CALLISTER JR; RETHWISCH, 2007). Em concordância, Naganuma et. al. (NAGANUMA 

et al., 2004) analisaram filmes de Fe e Fe-N depositados em substratos de silício amorfo. Eles 

observaram que a resistividade elétrica apresentada pelo filme da fase α-Fe (15 μΩ.cm) foi 

muito menor que a medida para um filme de fase ε-Fe3N (~165 μΩ.cm). Da mesma forma, 

espera-se que a presença de nitrogênio na solução sólida, eleve a resistividade elétrica já que o 

nitrogênio em solução sólida corresponde a impurezas no metal, e porque induz tensões na rede 

cristalina (CALLISTER JR; RETHWISCH, 2007). Em acordo, Yetin e Yazici (YETIM; 

YAZICI, 2014) observaram um aumento na resistividade elétrica em amostras nitretadas de 

AIA AISI 316L contendo somente a fase γN, quando comparadas com amostras sem tratamento. 

Além disso, eles também relataram o aumento da resistividade da amostra nitretada a 350 ° C, 

contendo apenas γN, para a condição de 450 °C, contendo N, γ’ and CrN (YETIM; YAZICI, 

2014). Nesta linha de raciocínio, a partir das espessuras de camadas modificadas (Tabela 9.2), 

esperava-se que a resistividade elétrica das superfícies produzidas neste estudo aumentasse do 

tratamento de 300 °C para 400 °C. Consequentemente, levando-se em consideração apenas essa 

propriedade, as resistências à corrosão também aumentariam com a temperatura de nitretação. 

No entanto, a resistividade elétrica não é o único parâmetro ao qual depende a corrosão. 

Em resumo, o comportamento elétrico depende da natureza química dos nitretos formados nas 

superfícies de AISM nitretadas. A fase γ´ é conhecida por prover um efeito deletério à proteção 

contra a corrosão em comparação a fase ε, como reportado por diversos pesquisadores (DE 

SOUZA et al., 2010; LI; BELL, 2006; OLIVEIRA; TSCHIPTSCHIN; PINEDO, 2007; 

OLZON-DIONYSIO et al., 2008; TANG; YAN, 2013; WEN, 2010). Olzon-Dionysio et. al., 

utilizando a técnica de espectroscopia Mössbauer, mensurou razões de concentrações ε/γ’ em 

AIA nitretados. Eles observaram que, quanto maior era a razão ε/γ’ presente no material, o 
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potencial de corrosão tornava-se mais elevado e os valores de ianódica apresentados por este 

material tornavam-se menores, levando a um melhor desempenho em testes de corrosão (DE 

SOUZA et al., 2010; OLZON-DIONYSIO et al., 2008). Outros pesquisadores também 

observaram que a presença da fase ε atua na redução da quantidade de pites e na ianódica, 

elevando o potencial de formação de pites Epit (TANG; YAN, 2013; WEN, 2010). Da mesma 

forma, Lee e Bell (LI; BELL, 2006), observaram um decréscimo na resistência a corrosão 

quando a razão ε/γ’ tornava-se muito pequena na condição de nitretação de 500 °C, quando 

comparada a condição de 460 °C. As observações acima indicam que a fase γ ', apesar de elevar 

a resistência à corrosão em relação a superfície sem tratamento, apresenta um caráter menos 

nobre em comparação com a fase ε (DE SOUZA et al., 2010; LI; BELL, 2006; OLIVEIRA; 

TSCHIPTSCHIN; PINEDO, 2007; OLZON-DIONYSIO et al., 2008; TANG; YAN, 2013; 

WEN, 2010).  

As fases  e ´ respondem de modo diferente a corrosão porque suas estruturas 

cristalinas são diferentes e também devido ao alto teor de nitrogênio na fase  (OLIVEIRA; 

TSCHIPTSCHIN; PINEDO, 2007; TANG; YAN, 2013; WEN, 2010). Recentemente, Jiang et. 

al. (2019), analisaram o mecanismo de resistência a corrosão baseando-se na estrutura 

eletrônica de valência das fases α-Fe, γ’ e ε. Assim, calcularam que em α-Fe, a energia de 

ligação total atômica dos átomos de Fe é 413,7 kJ/mol, enquanto que na fase γ’ a energia de 

ligação total dos átomos de Fe varia entre 304,86 kJ/mol e 469,66kJ/mol (JIANG et al., 2019). 

Na fase ε, a energia de ligação total dos átomos de Fe varia entre 465,78 kJ/mol para Fe2N e 

430,88 kJ/mol para Fe3N. Em adição, as densidades eletrônicas das estruturas de α-Fe, γ’ e ε 

são respectivamente: 133,36/nm3, 85,74/nm3 - 85,73/nm3 (Fe2N-Fe3N) e 108,58/nm3 (JIANG 

et al., 2019). Em relação as três fases α-Fe, γ’ e ε, a última tem a menor densidade eletrônica e 

seus átomos de Fe apresentam as maiores energias de ligação total entre as estruturas seguido 

pela fase γ’. Assim, ambas as fases γ’ e ε, considerando esses parâmetros, podem melhorar a 

resistência a corrosão em relação a fase α; visto que os efeitos eletroquímicos são dificultados 

em superfícies contendo ε e γ’. 

 Outra questão importante é a possível reação dos nitretos ´ e ε com o O2, que leva a 

formação de óxidos como Fe2O3 e Fe3O4. Dentre as reações, na formação desses óxidos a partir 

de ´ ocorre a liberação de maior quantidade de energia permitindo que o sistema atinja um 

estado de energia mais baixo. Assim, as reações de formação de óxidos a partir da fase  ´ são 

energeticamente mais favoráveis do que a partir da fase ε (TESSIER et al., 2000). A partir das 

energias de formação disponíveis na literatura (DEAN, 1979; LIDE, 2005; TESSIER et al., 
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2000; TONG, 2003), é possível calcular as energias livres de Gibbs padrão ΔG para as reações 

de nitretos ε e γ 'com o O2. A possível reação para a produção de hematita Fe2O3 a partir de 

nitretos é: 

 

2 Fe4N + 6 O2 → 4Fe2O3 + N2 → ΔG (773K) = -3841,73 kJ/mol 

2 Fe4N + 6 O2 → 4Fe2O3 + N2 → ΔG (298K) = - 2976,34 kJ/mol 

 

2 Fe3N + 4,5 O2 → 3 Fe2O3 + N2 → ΔG (773K) = -2890,24 kJ/mol 

2 Fe3N + 4,5 O2 → 3 Fe2O3 + N2 → ΔG (298K) = - 2251,80 kJ/mol 

 

Para uma mesma temperatura, as energias livres de Gibbs padrão de formação foram 

maiores para as reações com a fase γ'-Fe4N do que com a fase -Fe3N, sendo a primeira 

energeticamente mais favorável. 

Considerando todos os aspectos discutidos acima, a resistência a corrosão das fases 

produzidas por nitretação no AISM em meio contendo íons Cl- seguido da ordem esperada da 

menos para a mais resistente é: α’< α’N < γ’ < ε. Estes resultados estruturais podem indicar o 

aumento da resistência à corrosão com a temperatura de nitretação, de 300 ° C a 400 ° C. 

Contudo, a amostra nitretada a 350 °C apresentou menor Ecorr, e maior ianódica que a amostra 

nitretada a 300 °C. (Tabela 9.2). Para explicar este comportamento anômalo se fez então 

necessário incluir a morfologia como um parâmetro a ser considerado juntamente com a 

espessura da camada modificada. Ambos os parâmetros podem afetar fortemente a 

uniformidade da camada. 

Como visto na seção 9.1, ambas as amostras SM 300 °C e SM 350 °C apresentaram 

pequenas contribuições de nitretos nos difratogramas da Figura 9.2. Entretanto, na amostra SM 

300 °C formou-se uma camada de difusão continua (Cα’N) na superfície tratada, com 

possivelmente precipitados de nitretos pequenos e dispersos, uma vez que não foi identificar 

uma camada rica em nitretos CN por meio de inspeção microscópica. Enquanto que na 

superfície da amostra SM 350 °C, houve a formação de uma camada CN não uniforme e 

descontinua com espessura de ~1 m compreendendo predominantemente γ’ e ε na região mais 

externa da camada modificada. Abaixo de CN, formou-se uma camada Cα’N  contendo 

predominantemente α’N (Figura 9.3). Por causa disso, ambas as fases γ ', ε e α'N da superfície 

de 350 ° C puderam ser mais facilmente expostas ao eletrólito, promovendo uma diferença de 

potencial elétrico entre a camada de nitretos e a camada de difusão. O efeito galvânico resultante 

possivelmente iniciou a dissolução da camada Cα’N menos nobre, levando à menor resistência 
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à corrosão observada na superfície da amostra SM 350 °C em relação a amostra SM 300 °C. 

Observou-se também que elevando a temperatura de tratamento para 400 °C, a resistência à 

corrosão foi novamente melhorada. Nesta superfície, a camada rica em nitretos contendo 

predominantemente a fase ε exposta ao eletrólito era espessa, mas homogeneamente distribuída 

sobre a camada de difusão Cα’N. 

Em suma, a inserção de nitrogênio através de nitretação por PI3 em temperaturas de até 

400 °C (um limite para evitar a depleção significativa de Cromo) foi eficaz em elevar Ecorr nas 

superfícies de AISM em meios contendo íons Cl-, com subsequente decréscimo na taxa de 

dissolução anódica, ou seja, em ianódica. As camadas modificadas compreendendo qualquer uma 

das fases formadas (α’N, γ’ ou ε) consistiram em revestimentos protetivos para AISM, onde a 

fase ε desempenhou o comportamento mais nobre em relação a resistência a corrosão em NaCl. 

Em adição, camadas modificadas espessas, desde que sejam contínuas, tendem a oferecer uma 

melhor proteção contra a corrosão. 

 

9.5 CONCLUSÕES DO CAPÍTULO 

 

As superfícies de AISM nitretadas por Implantação Iônica por Imersão em Plasma (PI3) 

em altas tensões (10 kV) apresentaram camadas estratificadas com espessuras de até 25 m, 

caracterizadas por uma camada rica em nitretos seguida por camada contendo 

predominantemente ´N. As fases predominantes formadas foram ´N  ´N + ´ +   ´+  

conforme a temperatura variou de 300 ºC  350 ºC  400 ºC com a elevação das fluências 

iônicas, em um mecanismo conjunto envolvendo a rápida saturação de nitrogênio na superfície 

e difusão como fornecido pela técnica de nitretação por PI3. 

Em regiões próximas a superfície, a dureza da superfície nitretada em 300 ºC (condição 

em que prevaleceu a formação de ´N), aumentou de 4 GPa para ~ 10 GPa e para cerca de 13 

GPa em outras condições (contendo nitretos de ferro). A precipitação e dispersão de nitretos na 

matriz de AISM nitretado apresentou pouca influência no módulo de elasticidade. A rigidez de 

contato diminuiu com o aumento da temperatura de tratamento, levando as superfícies 

deformadas a apresentar recuperações elásticas maiores. Como uma consequência das 

características expostas acima, a resistência a deformação plástica das superfícies se eleva em 

ambas as condições de carregamento normal e superficial de acordo com as fluências iônicas e 

temperaturas empregadas nos tratamentos. No entanto, as superfícies nitretadas mantiveram as 

características metálicas dúcteis sob deformação, de modo similar ao AISM submetido à 
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Nitretação a Plasma convencional (KURELO et al., 2015a). Diferentemente do comportamento 

da região Cα’N, os efeitos de endurecimento são uniformes através das camadas ricas em 

nitrogênio CN produzidas por PI3. Essa constância, que não é observada nas camadas CN 

produzidas em amostras nitretadas por plasma convencional, pode ser resultado da alta retenção 

de nitrogênio em regiões subsuperficiais  obtidas com a utilização da técnica PI3 (KURELO et 

al., 2018a).  

As taxas de desgaste específico das amostras de AISM diminuíram até duas ordens de 

grandeza e o coeficiente de atrito reduziu em até 60% para a amostra nitretada a 400 °C, em 

comparação com a amostra de referência. O mecanismo de desgaste depende das condições de 

tratamento empregadas. Uma transição gradual de regime de desgaste adesivo para abrasivo foi 

observada nas trilhas de desgaste conforme os nitretos tornavam-se a estrutura predominante 

nas superfícies modificadas, de 300 °C para 400 °C.  

 Nos testes de polarização potenciodinâmica em solução de 3,5% NaCl, todas as 

condições de tratamento melhoraram a resistência a corrosão das superfícies de AISM 

nitretadas. A amostra nitretada a 400 °C apresentou o melhor resultado, com uma elevação de 

4,3 vezes o valor do potencial de corrosão quando comparado com a amostra de referência. O 

efeito protetivo fornecido pelas fases de nitretação variou; cuja  escala obtida da fase menos a 

mais resistente, foi α’< α’N < γ’ < ε. Apesar disso, a superfície tratada a 350 ºC (ou seja, na 

temperatura intermediária) exibiu o desempenho mais baixo contra a corrosão, possivelmente 

devido a um efeito galvânico ocorrendo na camada fina e descontínua rica em nitretos na 

superfície superior. A nitretação também se mostrou uma técnica eficaz em reduzir ou evitar a 

corrosão por pites no AISM. Na amostra nitretada a 400 ºC, contendo predominantemente a 

fase ε disposta em uma camada contínua, a corrosão por pites não foi sequer observada. 
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10 ESTUDO DE PROPRIEDADES MECÂNICAS DE DUREZA E MÓDULO DE 
ELASTICIDADE E DE RESISTÊNCIA A CORROSÃO DO AÇO INOXIDÁVEL 
SUPERAUSTENÍTICO UNS S31254 NITRETADO POR PI3 EM DIFERENTES 
TEMPERATURAS 
 

Os resultados, discussões e conclusões obtidos a partir das análises realizadas no aço 

inoxidável superaustenítico (AISA) UNS S31254 são apresentados neste capítulo. Os métodos 

experimentais foram descritos no capítulo 7. 

 

10.1 MICROESTRUTURA E MORFOLOGIA 
 
  No difratograma de raios X (Figura 10.1) da amostra de AISA UNS S31254 de 

referência (sem tratamento), observa-se que esta amostra apresentou somente a fase austenita 

(γ - estrutura cristalina CFC), caracterizada pelos planos (111), (200), (311), (222) e (400). 

 

Figura 10.1 – Difratograma de raios X da amostra de referência de AISA UNS S31254. 
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Fonte: a autora. 
 

 Após a nitretação por PI3, observou-se a presença predominante de picos relativos a 

fase γN ou fase S em todas as condições de tratamento aplicadas (Figura 10.2).,  caracterizada 

por picos largos deslocados para maiores distâncias interplanares nos difratogramas em relação 

àqueles da fase γ; tal deslocamento ocorre devido a alterações na estrutura cristalina provocadas 

pela presença de nitrogênio em solução sólida (DONG, 2010; MANOVA et al., 2017).   
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Figura 10.2 – Difratogramas de raios X das amostras de AISA UNS S31254 nitretadas por PI3 em diferentes 
temperaturas. 
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Fonte: a autora. 
Nota: γ-austenita, γN - austenita expandida, γ'-Fe4N, ε-Fe(2-3)N. 

 

No plano (111), observou-se redução progressiva da intensidade dos picos 

correspondentes à fase γ. Isto ocorre principalmente devido ao processo de elevação da 

temperatura, relacionado a difusão, que produz camadas modificadas cada vez mais espessas, 

diminuindo a contribuição do substrato na porção de material analisada por DRX. No mesmo 

plano cristalográfico, observa-se o deslocamento gradual dos picos relativos à fase γN para a 

esquerda devido ao aumento progressivo do tempo ligado dos pulsos d e da fluência iônica Γ 

da amostra SA 300 °C para a amostra SA 400 °C (Tabela 7.3) (MANOVA et al., 2017). 

Em relação ao plano (200) da fase γ verificou-se a formação de um “pico assimétrico 

duplo” da fase γN. (STRÓZ; PSODA, 2010), também observado em outros trabalhos de 

nitretação em AIAs e AISAs (FERNANDES et al., 2010; FERNANDES; CASTELETTI; 

GALLEGO, 2013; MANOVA et al., 2006c, 2017), é atribuído à presença de gradientes de 

tensão, composição e textura e falhas de empilhamento (DONG, 2010; JEGOU et al., 2013). 

Os gradientes de textura são causados pela rotação de grãos originada pela deformação plástica 

durante a formação da austenita expandida (JEGOU et al., 2013).  

O parâmetro de falha de empilhamento para o plano (200) é também cerca de três vezes 

maior do que para o plano (111) (DONG, 2010). Então, o grau de deslocamento de pico sob as 

mesmas tensões residuais é também cerca de três vezes maior para o plano (200) do que para o 
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plano (111), resultando num desvio de pico anômalo (DONG, 2010; JEGOU et al., 2013). De 

fato, os difratogramas apresentam uma variação de distância interplanar da fase γN,  em relação 

à γ, muito maior no plano (200) do que no plano (111). Na amostra SA 400 °C essa variação 

representa 10,5% no plano (200) e 6,5% no plano (111). 

Com base  na literatura, como discutido na seção 3.2, após a introdução de nitrogênio 

em AIA, ocorre uma elevação no coeficiente de difusão, prevista pelo modelo de 

aprisionamento/ liberação de nitrogênio nos sítios de Cr (MÖLLER et al., 1999; 

PARASCANDOLA; MÖLLER; WILLIAMSON, 2000); o que causa uma transição dinâmica 

de “austenita expandida” de baixa expansão para alta expansão, promovendo a formação de 

duas fases γN com características distintas (BLAWERT et al., 2001b; MANOVA et al., 2014a, 

2017). Adicionalmente, sabe-se que a fase γN possui alta densidade de discordâncias e falhas de 

empilhamento e tem tendência para ordenamento Fe4N (CFC) (BLAWERT et al., 1999; 

FERNANDES; CASTELETTI; GALLEGO, 2013; STRÓZ; PSODA, 2010).No entanto, até 

onde se pode investigar, nenhum modelo é ainda totalmente capaz de prever corretamente a 

estrutura da fase γN e explicar de maneira precisa a anisotropia observada nas análises de DRX  

(FEWELL; PRIEST, 2008; MANOVA et al., 2017). 

Na Figura 10.2, a presença de nitretos de ferro e cromo não é clara, visto que as posições 

dos picos relativos a estas fases se superpõem com as posições dos picos da fase γN nos AIAs e 

AISAs  (FERNANDES et al., 2010; FERNANDES; CASTELETTI; GALLEGO, 2013; 

MANOVA et al., 2006c, 2017). Assim, para possibilitar a identificação precisa de nitretos 

nessas amostras, realizou-se análises de DRX em geometria rasante utilizando radiação de luz 

síncrotron. Nestas análises, a energia do feixe de raios X foi fixada em 7 keV, abaixo do valor 

em que ocorre a fluorescência do ferro. A Figura 10.3 apresenta essas análises para a amostra 

SA 400 °C, onde foi possível determinar a presença de picos relativos a nitretos com 

estequiometria ε – Fe2-3N e CrN. Todos os picos das fases γ’-Fe4N e Cr2N estão em regiões 

onde há sobreposição. Dos diagramas de fases Fe-Cr-N, sabe-se que a fase Cr2N, em aços com 

alto teor em cromo como o AISA UNS S31254, tem maior probabilidade de se formar em 

detrimento à fase CrN. Da mesma forma, pelo diagrama de fases Fe-N, a fase γ’-Fe4N, mais 

pobre em nitrogênio, tem maior probabilidade de ser formada em detrimento à fase ε 

(MASSALSKI, 1990). Assim, ambas as fases γ’ e Cr2N foram indexadas nos difratogramas. 

Nas amostras SA 300 °C e SA 350 °C, as análises de DRX também apresentam evidências da 

presença das fases ε e γ’. Assim, nos difratogramas de raios X da Figura 10.2 existem pequenas 

contribuições de picos relativos às fases de nitretos em todas as amostras. 
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Figura 10.3 – Difratogramas de raios X da amostra SA 400 °C em modo rasante com radiação de luz síncroton e 
energia de 7 keV com θ fixado em 3° e 5°. 
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Fonte: a autora. 
Nota: γ-austenita, γN - austenita expandida, γ'-Fe4N, ε-Fe(2-3)N.  

 

Para a amostra SM 400 °C, a presença simultânea de picos relativos às fases de nitretos 

de ferro e a fase γN na análise de DRX rasante  foi detectada em análises com θ a partir de 2°, 

condição em que a profundidade de análise dos raios X na amostra é de ~100 nm, o que indica 

que os precipitados de nitretos de ferro se incorporam de modo disperso na matriz γN, ou que a 

camada rica em nitretos é fina e menor que a profundidade de análise (GULLIKSON, 1995; 

HENKE; GULLIKSON; DAVIS, 1993). Por sua vez, os precipitados das fases CrN e Cr2N se 

formam preferencialmente ao longo de regiões de contornos de grão e defeitos no interior dos 

grãos, geralmente apresentando tamanho nanométrico. E ainda, na temperatura e tempo de 

tratamento empregados, a fração desses precipitados no volume analisado é muito pequena, de 

modo que os picos relativos a estas fases possuem menor contribuição nos difratogramas 

(MÄNDL et al., 2014; MARTINAVIČIUS et al., 2012).  

Em tratamentos de nitretação por plasma realizados na mesma liga de AISA UNS 

S31254, devido à grande solubilidade que a microestrutura austenítica apresenta, não se 

identificou a presença de nitretos em tratamentos com duração de até 5 h com temperaturas de 

400 °C (FERNANDES et al., 2010; FERNANDES; CASTELETTI; GALLEGO, 2013). No 

entanto, em tratamentos PI3, embora o aço de microestrutura austenítica apresente maior 
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solubilidade em sua microestrutura que os aços de microestrutura ferrítica e martensítica, a 

precipitação de nitretos pode ocorrer em AIA devido à implantação efetiva de nitrogênio em 

profundidades tipicamente da ordem de centenas de nanômetros (ver Figura 3.3 (b)). Isso ocorre 

independentemente da temperatura de tratamento, resultando na supersaturação de nitrogênio 

em regiões próximas à superfície. Comparativamente ao AIA, o AISA possui teores um pouco 

mais elevados de Mo e Cr, que são fortes formadores de nitretos, e teores de Ni  (elemento que 

atua na redução da solubilidade da estrutura cristalina) superiores, o que pode favorecer a 

precipitação de nitretos (DONG, 2010) 

 A Figura 10.4 apresenta micrografias de MEV das microestruturas superficiais das 
amostras de AISA UNS S31254 de referência (sem tratamento) e nitretadas por PI3 em 
diferentes temperaturas.  
 
Figura 10.4 – Micrografias obtidas por MEV das microestruturas superficiais das amostras de AISA UNS S31254 
de referência (sem tratamento) e nitretadas por PI3 em diferentes temperaturas.  

 
Fonte: a autora. 
Nota: A imagem da amostra SA 400 °C foi obtida no modo de contraste por elétrons retroespalhados enquanto as 
demais imagens foram obtidas no modo de contraste por elétrons secundários. 
 
 

Na amostra SA300 °C foi possível observar o contorno dos grãos devido aos efeitos de 

pulverização catódica (discutida na seção 3.1) na superfície pelos íons incidentes e pela 

dilatação dos grãos devida à formação da fase γN. O inchaço é causado pela variação do 
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coeficiente de difusividade de nitrogênio com a orientação cristalina, ou seja, com as constantes 

elásticas da rede (MARTINAVIČIUS; ABRASONIS; MÖLLER, 2011). Devido a este efeito, 

na imagem da amostra SA 400 °C, realizada no modo de elétrons retroespalhados é possível 

observar grãos com diferentes tonalidades de cinza, evidenciando que estes grãos possuem 

concentrações variáveis de nitrogênio. Nas amostras SA 300 °C e AS 350 °C, tal contraste entre 

os grãos é menos evidente, devido à menor fluência iônica nessas condições de tratamento em 

relação a amostra SA 400 °C.  

Na superfície da amostra SA 400 °C, observa-se que alguns grãos apresentam textura 

equivalente a observada na presença precipitados de nitretos ε e γ’ na superfície em forma de 

agulha, como observado em (BLAWERT et al., 2001a). Nas superfícies das amostras SA 350 

°C e SA 300 °C não foi possível observar texturas superficiais nos grãos. Em adição, 

precipitados CrN e Cr2N, que se formam geralmente ao longo de defeitos e nos contornos de 

grão, também não foram observados. 

Na superfície da amostra SA 400 °C, também se observou a presença de maclas de 

deformação, em alguns grãos de tonalidade mais escura. Este efeito faz parte do processo de 

maclação cruzada ou “twinning”, que é geralmente observado em aços austeníticos nitretados. 

Este efeito, que ocorre geralmente no plano (111) em direções cristalográficas específicas, 

acontece devido à presença de grandes deformações elásticas e devido à formação de falhas de 

empilhamento na estrutura cristalina do material causados pela introdução massiva de solutos 

intersticiais como o nitrogênio (FERNANDES; CASTELETTI; GALLEGO, 2013; 

GUTIERREZ-URRUTIA; ZAEFFERER; RAABE, 2010; MANOVA et al., 2014b; MEYERS; 

CHAWLA, 2009; TSAKIRIS; EDMONDS, 1999) 

 A equação 3.4 (𝑥 ∝  √𝐷𝑡 ) permite estimar, de modo aproximado, a espessura das 

camadas modificadas. Assim, espera-se um aumento gradativo com a temperatura, o qual está 

relacionado com o coeficiente de difusividade do nitrogênio na matriz (equação 2.1). Em aços 

nitretados, observa-se também que, além do efeito da temperatura, ocorre também um efeito 

adicional de elevação no coeficiente de difusividade de nitrogênio com o aumento da sua 

concentração na estrutura, como discutido anteriormente na seção 3.2 (DONG, 2010). A Figura 

10.5 (a) apresenta micrografias obtidas por MEV mostrando as camadas modificadas das 

amostras nitretadas, após ataque químico com reagente Murakami. As espessuras variaram de 

~1,2 m na amostra SA 300 °C para ~4,2 m na amostra SA 400 °C (Tabela 10.1). No perfil 

de composição química obtido por EDS da amostra SA 400 °C, observa-se que o perfil de 

nitrogênio é constante até ~4,3 m, em acordo com a espessura da camada desta superfície. 
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Esse resultado é próximo ao obtido por Fernandes et. al. (2013) em Nitretação a Plasma 

convencional no mesmo material a durante 5h e de camadas obtidas em tratamentos PI3 de AIA 

na mesma faixa de temperatura (FERNANDES; CASTELETTI; GALLEGO, 2013; MÄNDL 

et al., 2014; MANOVA et al., 2014a).  

 

Figura 10.5 – Micrografias de MEV das seções transversais após ataque químico com reagentes (a) Murakami e 
(b) Villela, evidenciando as camadas modificadas sobre o AISA nitretado.  (c) A análise por EDS foi realizada 
através da linha pontilhada mostrada em (b), na amostra SA 400 °C.  

 
Fonte: a autora. 
Nota: CN representa a camada rica em nitretos e CγN a camada composta predominantemente por austenita 
expandida. 
 

 

Na seção transversal da amostra SA 400 °C, identificou-se duas camadas. A região 

superficial mais fina (CN), com espessura de ~0,4 m, possivelmente rica em nitretos, em 

acordo com os resultados de DRX. A região mais interna (CN) corresponde àquela onde 

predomina a fase expandida por nitrogênio. Este resultado, aliado com os resultados das 

análises de DRX rasante 3°, cuja penetração máxima do feixe é de ~300 nm, que mostra a 

coexistência de picos relativos a fase γN e nitretos nos difratogramas, indica que os nitretos 
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formaram-se de modo disperso na matriz de fase γN (GULLIKSON, 1995; HENKE; 

GULLIKSON; DAVIS, 1993).. Nas amostras SA 300 °C e SA 350 °C não foi possível 

identificar camadas CN bem definidas. 

 

Tabela 10.1 - Espessuras da camada modificada nas amostras de AISA nitretadas por PI3, nas temperaturas 
indicadas. CN e CγN representam as camadas ricas em nitretos e expandidas por nitrogênio em solução sólida, 
respectivamente.  

Amostra Espessura da camada CN+ CγN (µm) 

SA 300 °C 1,2 ± 0,1 
SA 350 °C 2,0 ± 0,1 
SA 400 °C 4,2 ± 0,1 

Fonte: A autora. 
 

10.2 PROPRIEDADES MECÂNICAS: DUREZA E MÓDULO DE ELASTICIDADE 
 
 A Figura 10.6 apresenta os perfis de dureza das amostras de aço AISA de referência e 

nitretadas por PI3 em diferentes temperaturas, obtidos por nanoindentação segundo o método 

QCSM, com carga máxima de 500 mN. Observa-se que as amostras nitretadas apresentaram 

perfis de dureza maiores que o da amostra de referência. Tal elevação nos perfis, dependente 

da temperatura e da fluência iônica, foi gradativa dependendo dos parâmetros de tratamento. A 

dureza apresentada pela amostra SA 300 °C é compatível com a presença predominante da fase 

γN na camada modificada (DE LAS HERAS et al., 2017; FOERSTER et al., 2014; LEPIENSKI 

et al., 2008; MANOVA et al., 2017), em acordo com os resultados de DRX. No entanto, as 

amostras SA 350 °C e SA 400 °C apresentaram valores de dureza superiores a 12 GPa em 

regiões próximas a superfície, o que é um indicativo da presença significativa de nitretos na 

camada (FOERSTER et al., 2007; LEPIENSKI et al., 2008). O processo de nitretação em aços 

austeníticos, possibilita que a dureza da superfície atinja valores em geral de até 15 GPa em 

condições em que há formação significativa de nitretos na camada modificada (LEPIENSKI et 

al., 2008). Neste trabalho, a maior elevação no perfil de dureza foi apresentada pela amostra 

nitretada a 400 °C, preparada sob a maior fluência iônica (Tabela 7.3). Nesta condição, a dureza 

elevou-se até ~6 vezes o valor apresentado pelo substrato de ~2,26 GPa. 

 Na Figura 10.6, o perfil de Dureza da superfície SA 400 ºC apresenta um platô até 

profundidades ≤0,4 m de profundidade. Como princípio básico, assume-se que o campo de 

deformações plásticas produzidas em uma indentação atinge regiões até dez vezes mais 

profundas que ela (SAHA; NIX, 2002). Logo, pode-se assumir que a dureza no platô, de ~13,5 
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GPa, corresponde à região mais externa da camada com aproximadamente 4 m de espessura, 

mostrada na Figura 10.5(c), na qual a concentração de nitrogênio permaneceu constante.  

 

Figura 10.6 – Perfis de dureza das amostras de AISA de referência e nitretadas por PI3 em diferentes temperaturas, 
obtidos por nanoindentação segundo o método QCSM. 
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Fonte: a autora. 

 

 Para determinação do comportamento mecânico das superfícies de AISA de referência 

e nitretadas por PI3 durante os testes de nanoindentação, as impressões residuais das 

indentações foram analisadas por MEV, como mostra a Figura 10.7. Na amostra de referência, 

a indenação produziu regiões de empilhamento (do inglês “piling-up”) próximas a borda e 

bandas de deslizamento em torno da impressão, ambas características do comportamento dúctil 

do material. As amostras nitretadas apresentaram afundamento (do inglês “sinking-in”) na 

borda das impressões, além de trincas, indicando o comportamento frágil das camadas 

nitretadas (FISCHER-CRIPPS, 2004; YETNA et al., 2015). O comportamento frágil, 

observado também por Fernandes (2013) na mesma liga tratada em 450 °C, é um indicativo da 

presença de nitretos (FERNANDES et al., 2010; FERNANDES; CASTELETTI; GALLEGO, 

2013) . Observa-se também que a fragilização foi mais severa nas amostras SA 350 °C e SA 

400 °C, o que se justifica pela maior presença de precipitados de nitretos nessas superfícies em 

relação à SA 300ºC.  Salienta-se que as trincas ocorreram em todas as indentações realizadas 

nessas superfícies, independentemente da orientação cristalina individual dos grãos. Em adição, 
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as impressões residuais das indentações das amostras nitretadas apresentaram áreas projetadas 

menores que a amostra de referência; em concordância com os resultados de Dureza e DRX. 

 

Figura 10.7 - Micrografias MEV de elétrons secundários de impressões residuais de indentações produzidas com 
carga de 500 mN na superfície de amostras de AISA de referência e nitretadas por PI3, em diferentes temperaturas. 

 
Fonte: a autora. 
 

Quando ocorrem trincas durante os testes de nanoindentação, ocorre a incursão da ponta 

sem que haja um acréscimo na carga, gerando deslocamentos ou “pop-in” na curva de 

carregamento e acarretando em valores menores de dureza (FISCHER-CRIPPS, 2004). Para se 

descartar artifícios dos resultados de indentação instrumentada, as curvas de carregamento 

foram vistoriadas individualmente, como mostra a Figura 10.8. Em nenhum dos casos houve 
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presença de deslocamentos, indicando que a formação de trincas não afetou significativamente 

as curvas de carregamento e consequentemente os perfis de dureza e módulo de elasticidade.  

 

Figura 10.8 – Curvas de carregamento/descarregamento representativas de testes de nanoindentação realizados em 
amostras de AISA de referência e nitretadas em diferentes temperaturas. 

 
Fonte: a autora. 
 

 

Na Figura 10.9, são apresentados os perfis de módulo de elasticidade das amostras de 

AISA de referência e nitretadas por PI3 em diferentes temperaturas, obtidos por nanoindentação 

segundo o método QCSM. O perfil de módulo de elasticidade da amostra SA 300 °C, da mesma 

forma ao observado para o aço AISM e AISD, considerando-se a dispersão, manteve-se 

próximo ao da amostra de referência. Isso ocorre devido à maior abrangência do campo de 

deformação elástica no substrato e devido ao tamanho, em geral muito pequeno, dos 
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precipitados de nitretos de ferro e cromo formados no interior dos grãos (FISCHER-CRIPPS, 

2004). Assim, as medidas de módulo de elasticidade possuem uma contribuição muito mais 

significativa da matriz do que dos precipitados de nitretos e maior influência do substrato em 

relação às medidas e dureza. 

    

Figura 10.9 - Perfis de módulo de elasticidade das amostras de AISA de referência e nitretadas por PI3 em 
diferentes temperaturas, obtidos por nanoindentação segundo o método QCSM. 
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Fonte: a autora. 
 

Nas amostras SA 350 °C e SA 400 °C, os perfis de módulo de elasticidade são maiores 

em regiões superficiais e diminuem gradativamente até atingir valores estatisticamente 

semelhantes aos da amostra SA referência. Este comportamento, aliado ao resultado de DRX e 

ao comportamento frágil apresentado pelas superfícies, é um indicativo que nessas condições 

de tratamento foram formadas camadas densas de nitretos em regiões próximas a superfície, 

como identificado por inspeção microscópica na amostra SA 400 °C.  

 
10.3 CORROSÃO EM MEIO CONTENDO ÍONS Cl- 

 

 A Figura 10.10 apresenta as curvas de polarização potenciodinâmica das amostras de 

AISA, de referência e nitretadas nas temperaturas indicadas. Observou-se que, após a amostra 

de referência atingir o potencial de corrosão de Ecorr = -0,25 V e iniciar a dissolução ativa, a 

curva apresenta oscilações que são possivelmente causadas por passivação, quebra e 

repassivação do filme de óxidos. Como resultado deste processo, na região anódica passiva, a 



127 
 

densidade de corrente variou muito pouco. O efeito ocorre devido aos altos teores de Cr, Ni e 

Mo nesta liga, que atuam na passivação e na estabilização do filme passivo em presença de 

cloretos, como mencionado na seção 6.2.  

 
Figura 10.10- Curvas de polarização potenciodinâmica de amostras de AISA, de referência e nitretadas nas 
temperaturas indicadas. 

 

Fonte: a autora. 
 

A região de passivação está na faixa de potenciais de estabilidade dos cátions Fe2+, Ni2+, 

Cr3+ e Mo3+; em acordo com o diagrama de Pourbaix dos elementos de liga em maior 

concentração (Figura 6.4) e a literatura (FLIS-KABULSKA; SUN; FLIS, 2013). Nesta faixa de 

potenciais, pode ocorrer a oxidação anódica dos principais elementos de liga: Fe → Fe2+, Ni → 

Ni2+, Cr → Cr3+ e Mo → Mo3+. Ocorre também a produção de óxidos, tais como Fe3O4, Fe2O3, 

Cr2O3, FeCr2O4, MoO3 e NiFe2O4 (BEVERSKOG; PUIGDOMENECH, 1999; FLIS-

KABULSKA; SUN; FLIS, 2013; LI et al., 1997). O eletrólito passa por acidificação gradativa, 

de acordo  com as reações (BEVERSKOG; PUIGDOMENECH, 1999; FLIS-KABULSKA; 

SUN; FLIS, 2013): 

 

2𝐶𝑟ଷା +  3𝐻ଶ𝑂 =  𝐶𝑟ଶ𝑂ଷ +  6𝐻ା,                                                                                               (10.1)  

 

𝑀𝑜ଷା +  2𝐻ଶ𝑂 =  𝑀𝑜ଶ𝑂 +  4𝐻ା +  𝑒ି,                                                                                   (10.2) 
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2𝐹𝑒ଶା + 3𝐻ଶ𝑂 =  𝐹𝑒ଶ𝑂ଷ + 6𝐻ା + 2𝑒ି,                                                                                   (10.3) 

 

𝐹𝑒ଶା + 2𝐻ଶ𝑂 =  𝐹𝑒𝑂𝑂𝐻 +  3𝐻ା + 𝑒ି.                                                                                   (10.4) 

 

Essa região, onde a densidade de corrente varia muito pouco, se estende até ~0,98 V, 

onde o material atinge o potencial de formação de pites estáveis Epit e ocorre uma mudança de 

inclinação devido ao rompimento da camada passiva. A partir do potencial de ruptura, observa-

se então o início da região transpassiva, onde a densidade de corrente passa a se elevar 

consideravelmente. Resultados semelhantes no mesmo material tratado por nitretação por 

plasma convencional também foram observados por Fernandes et. al. (2010).  Segundo a 

literatura, em aços inoxidáveis com alto teor de cromo e na faixa de potencial de ruptura, o 

principal constituinte protetivo do filme de óxidos é o Cr2O3, que é oxidado para espécies 

solúveis 𝐶𝑟𝑂ସ
ଶି, por meio da reação: 

 

𝐶𝑟ଶ𝑂ଷ + 5𝐻ଶ𝑂 ↔ 2𝐶𝑟𝑂ସ
ଶି + 10𝐻ା + 6𝑒ି,                                                                               (10.5) 

 

que ocorre em valores de pH menores que 5 (AFONSO et al., 2015; BEVERSKOG; 

PUIGDOMENECH, 1999; FLIS-KABULSKA; SUN; FLIS, 2013; LI et al., 1997) . A partir 

desta reação, a camada passiva se rompe e o material não consegue repassivar, então observa-

se um aumento acentuado da corrente na região transpassiva, em concordância com a literatura 

(AFONSO et al., 2015; LI et al., 1997; LIU; WU, 2007). Assim, este material exibe a chamada 

dissolução transpassiva que ocorre em altos potenciais, devido às quantidades significativas de 

Cr, Ni e Mo presentes nessa liga (LIU; WU, 2007).  

Todas as curvas de polarização das amostras nitretadas apresentaram valores de Ecorr 

superiores e de densidade de corrente de corrosão (icorr) inferiores aos da amostra sem 

tratamento (Tabela 10.2). De maneira semelhante à amostra de referência, as amostras 

nitretadas apresentaram uma região inicial de passivação que se estende até 1,08 V para a 

amostra SA 300 °C, 1,12 V para a amostra SA 350 °C e 1,17 V para a amostra SA 400 °C, onde 

se iniciaram as regiões transpassivas. Nas regiões ativas e transpassivas, as amostras nitretadas 

apresentaram densidades de corrente menores que a amostra de referência para os mesmos 

valores de potenciais. A título de comparação, na Tabela 10.2 são apresentados os valores de 

ianódica para 1,2 V em todas as amostras, onde se observa a redução nos valores de corrente, 

evidenciando o efeito protetivo das camadas nitretadas. Estes resultados  estão em acordo com 

diversos de trabalhos de nitretação em AIA, onde ocorre predominantemente a formação de γN 



129 
 

e nitretos de ferro, e pouca ou nenhuma quantidade de nitretos de cromo (ESFANDIARI; 

DONG, 2007; SARAVANAN; RAJA; MUKHERJEE, 2013). No decorrer do ensaio, na região 

ativa, os valores de densidade de corrente (i) nas amostras nitretadas tornam-se próximos a ~1,5 

V.  

 

Tabela 10.2 - Resultados dos testes de polarização potenciodinâmica inferidos a partir de extrapolações nas curvas 
mostradas na Fig. 10.10. 

Amostra Ecorr (mV) icorr (A/cm2) 
ianódica para 1,2 V 

(mA/cm2) 
SA referência -255 3,4x10-6 15,4 

SA 300 °C -151 2,4x10-7 1,6 
SA 350 °C -127 4,2x10-7 9,9x10-2 
SA 400 °C -108 4,8x10-7 1,1x10-1 

Fonte: a autora. 
 

De acordo com os resultados de DRX, nanoindentação e MEV, a fase γN foi a estrutura 

predominante em todas as superfícies nitretadas; os resultados também apontaram para a 

presença de camadas finas e ricas em nitretos ε e γ’ próximas a superfície, que foram 

identificadas por inspeção micróscopica na amostra SA 400 °C. Os nitretos ε e γ’, como 

discutido na seção 9.4, apresentam propriedades mais favoráveis à resistência à corrosão, como 

maior resistividade elétrica, maior estabilidade e menor densidade eletrônica em relação ao 

substrato e a fase expandida (que neste caso é a γN), atuando também na elevação de Ecorr e na 

diminuição da ianódica. Em acordo com esses resultados, nos trabalhos de nitretação em AIA e 

AISA onde se identifica somente a fase γN, observa-se um aumento em Ecorr; no entanto, a 

densidade de corrente varia pouco em relação ao substrato (ESCALADA et al., 2012; 

FERNANDES et al., 2010; LEI; ZHU, 2005; RAM MOHAN RAO et al., 2007). Quando os 

nitretos ε e γ’ estão presentes no AIA, ocorre elevação no Ecorr e também uma diminuição 

significativa na densidade de corrente em toda a extensão da região anódica, evidenciando o 

maior efeito protetivo destas fases em relação à γN (DE SOUZA et al., 2010; OLZON-

DIONYSIO et al., 2008). Verifica-se, portanto, que a redução de ianódica observada nas amostras 

SA 300 °C e SA 350 °C, em comparação com a amostra SA referência, está em acordo com a 

literatura.  

Observa-se também que, para os mesmos valores de potenciais na região de passivação, 

a superfície da amostra SA 400 °C apresentou valores maiores de ianódica que as demais amostras 

nitretadas. O mesmo ocoreu na região transpassiva, onde os valores de ianódica foram próximos 

ou ligeiramente maiores que a amostra SA 350 °C. Isto pode ter ocorrido devido à pequena 

contribuição de nitretos de cromo presentes na amostra nitretada a 400 °C, identificada por meio 
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das análises de DRX (Figura 10.3), que é deletéria para o estabelecimento de uma camada 

passiva e protetiva de óxidos de Cr. 

A densidade de corrente no início da região anódica (icorr) é um parâmetro importante 

para se estimar a variação de comportamento de corrosão espontânea e a taxa de corrosão entre 

as superfícies analisadas. Observa-se que esse parâmetro, nas curvas das amostras nitretadas, 

aumentou com a temperatura de tratamento, indicando que temperaturas maiores de nitretação 

degradaram a resistência à corrosão das superfícies. Este comportamento pode estar relacionado 

ao aumento da rugosidade das amostras nitretadas que se elevou com a temperatura; o que faz 

com que haja uma maior área de interação entre o eletrólito e a superfície, contribuindo assim 

para a elevação da corrente. Neste caso, do ponto de vista de corrosão, não houve alteração 

significativa entre as curvas. 

Identifica-se que todas as amostras de AISA nitretadas apresentaram potencial de 

formação de pites Epit superior à amostra de referência. Segundo alguns autores, o nitrogênio 

em solução sólida na superfície pode elevar a estabilidade da camada passiva, dificultando a 

dissolução de Cr2O3: o nitrogênio liberado pela dissolução do metal pode também se combinar 

com H+ produzindo amônia, elevando assim o pH na interface e promovendo a repassivação 

dos  pites (FLIS-KABULSKA; SUN; FLIS, 2013; FOSSATI et al., 2006a; LI; BELL, 2004; 

SHEN et al., 2010; SUN et al., 2014). Como discutido na seção 9.4, as fases de nitretos ε e γ’ 

também apresentam bom desempenho em soluções de íons cloreto frente à resistência a 

corrosão por pites, onde ε é considerada mais nobre que γ’. Assim um parâmetro para estimar 

a resistência a corrosão de superfícies contendo essas fases é a concentração ε/ γ’ (OLZON-

DIONYSIO et al., 2008). Nas amostras de AISA nitretadas por PI3, a pequena concentração 

dessas fases dificulta a realização de tais medidas de proporção.  

Após os ensaios de polarização potenciodinâmica, a superfície da amostra SA de 

referência (Figura 10.11) apresentou uma pequena quantidade de pites rasos microscópicos (ver 

Figura 6.6), na região central analisada. O excelente desempenho desse material em soluções 

contendo íons cloreto se deve à presença de altos teores de Cr e Mo neste material, que lhe 

conferem um índice PRE alto (Tabela 6.1). Com a inserção de nitrogênio pela nitretação, eleva-

se o índice PRE (equação 6.5) na região da camada modificada. Maior quantidade de nitrogênio 

retido significa maior redução na quantidade de pites (FONTANA, 1987). Nas amostras SA 

300 °C e SA 350 °C, houve redução na quantidade de pites formados, enquanto a amostra SA 

400 °C, não apresentou pites em sua superfície. Assim, o processo de nitretação, que levaram à 

formação predominante de γN além de contribuições das fases de nitretos ε e γ’, foi eficaz em 
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elevar a resistência corrosão das amostras nitretadas, como observado na literatura (DE SOUZA 

et al., 2010; LEI; ZHU, 2005; OLZON-DIONYSIO et al., 2008).  

 

Figura 10.11- Micrografias MEV das superfícies das amostras de AISA após os testes de polarização 
potenciodinâmica das amostras de referência; e nitretadas nas temperaturas indicadas.  

 

Fonte: a autora. 
 

A amostra de referência apresentou corrosão moderada por frestas em regiões próximas 

às bordas da área analisada. Após a nitretação, observou-se a diminuição significativa e 

gradativa da região onde ocorre corrosão por frestas, efeito este que reduziu com o aumento da 

temperatura de tratamento e fluência iônica. De modo similar ao observado para a corrosão por 

pites, a presença predominante de γN é considerada eficaz na redução da corrosão por frestas, 

como observado neste trabalho nas superfícies de AISA nitretadas por PI3 (FOSSATI et al., 

2006b). 

 

10.4 CONCLUSÕES DO CAPÍTULO 
 
 Em consonância com resultados da literatura de nitretação por plasma convencional em 

AIA e AISA, a fase γN   foi predominante nas superfícies modificadas do AISA UNS S31254, 

nitretadas em diferentes condições de tratamento em temperaturas de até 400 °C 
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(FERNANDES et al., 2010; FERNANDES; CASTELETTI; GALLEGO, 2013; 

MARTINAVIČIUS et al., 2012). 

Devido aos altos teores de Mo, Cr e Ni na composição química do aço UNS S31254, a 

baixa difusividade na matriz (seção 2.1) e à implantação iônica efetiva do método de PI3 (seção 

3.1), houve a formação de camadas finas e ricas em nitretos ε e γ’ em regiões próximas à 

superfície nas amostras nitretadas (DONG, 2010). 

Os valores de dureza medidos nestas condições elevaram-se na sequência SA 300 

°C→SA 350 °C→SA 400 °C, em acordo com os resultados de DRX. Os platôs nos perfis de 

dureza medidos por nanoindentação indicam crescimento gradual da camada, em concordância 

com as espessuras medidas por inspeção microscópica (SAHA; NIX, 2002).   

 As superfícies nitretadas, em comparação com a amostra de referência apresentaram 

elevação significativa na resistência a corrosão, evidenciado pela elevação nos valores de Ecorr, 

redução da densidade de corrente, aumento do potencial Epit, redução na quantidade de pites e 

da área afetada pela corrosão por frestas. Esse resultado está em acordo com a morfologia 

uniforme das camadas e com as características nobres das fases formadas γN, ε e γ’ na camada 

modificada no que concerne à corrosão em meio contendo íons Cl- (FLIS-KABULSKA; SUN; 

FLIS, 2013; KURELO et al., 2018b; OLZON-DIONYSIO et al., 2008). 

. 
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11 ESTUDO DE PROPRIEDADES MECÂNICAS DE DUREZA E MÓDULO DE 
ELASTICIDADE E DE RESISTÊNCIA A CORROSÃO DO AÇO INOXIDÁVEL 
SUPERFERRÍTICO UNS S44400 NITRETADO POR PI3 EM DIFERENTES 
TEMPERATURAS 
 

Os resultados, discussões e conclusões obtidos a partir das análises realizadas no aço 

inoxidável superaustenítico (AISF) UNS S44400 são apresentados neste capítulo. Os métodos 

experimentais foram descritos no capítulo 7. 

 

11.1 MICROESTRUTURA E MORFOLOGIA 
 

O difratograma de raios X da amostra de AISF UNS S44400 de referência (sem 

tratamento) é apresentado na Figura 11.1. É possível observar que a amostra apresentou os picos 

relativos aos planos (110), (200), (211), (220) e (310) da fase ferrita (α - estrutura cristalina 

CCC), de acordo com a estrutura discutida na seção 2.1. 

 

Figura 11.1 – Difratograma de raios X da amostra de referência de AISF UNS S44400 obtido na geometria de 
Bragg Brentano. 
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Fonte: a autora. 
 

A Figura 11.2 apresenta os difratogramas de raios X das amostras de AISF UNS S44400 

nitretadas por PI3 nas diferentes temperaturas. Observa-se que, em todas as condições de 

tratamento, ocorreu a formação predominante da fase ferrita expandida por nitrogênio em 

solução sólida (αN), discutida nas seções 2.1 e 3.2. De modo similar às fases α’N e γN, a αN é 
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identificada nos DRX pela presença de picos largos deslocados para ângulos 2θ menores e 

distâncias interplanares maiores em relação à posição dos picos correspondentes da fase α 

(DONG, 2010; GONTIJO et al., 2010). Da mesma forma como nas outras estruturas, para a 

fase αN, isto decorre da deformação e consequente introdução de tensões na rede cristalina 

devido à incorporação de nitrogênio em solução sólida (BLAWERT et al., 2001a, 2002). No 

entanto, como discutido na seção 3.2, em αN o deslocamento dos picos em relação a α é 

geralmente menor que o observado para α’N e γN em relação a α’e γ respectivamente, devido à 

menor incorporação de nitrogênio na matriz e menor deformação introduzida nessa estrutura 

(STEIN et al., 2013). Na condição de tratamento de 400 °C, as variações de distâncias 

interplanares entre α e αN no AISF atingem ~1% no plano (110), ~1,8% no plano (200) e ~1,4% 

no plano (211). 

 Com o aumento da temperatura e da fluência iônica (Tabela 7.3), observa-se uma 

redução gradativa da contribuição dos picos relativos à fase α nos difratogramas, o que 

evidencia o crescimento das camadas em acordo com as leis de Fick da difusão e as expressões 

2.1 e 3.4. Observa-se, ao mesmo tempo, o deslocamento dos picos relativos a fase αN  para 

distâncias interplanares maiores devido ao possível aumento da concentração de nitrogênio em 

solução sólida causado pelo aumento da fluência iônica. 

 

Figura 11.2 – Difratogramas de raios X das amostras de AISF UNS S44400 nitretadas por PI3 em diferentes 
temperaturas obtidos na geometria Bragg-Brentano. 

 
Fonte: a autora. 
Nota: α- ferrita, αN – ferrita expandida, γ'-Fe4N, ε-Fe (2-3) N. As linhas tracejadas representam as posições dos picos 
relativos a fase α. 
  

Na Figura 11.2, sobreposto ao pico principal da fase αN, existem contribuições da fase ε, 

indicadas na inserção desta Figura. A contribuição da fase ε nos difratogramas foi investigada 
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por meio de análises de DRX com ângulo de incidência θ fixado em 2°,4° e 6° (Figura 11.3). 

As setas indicam picos relativos à fase ε com estequiometrias Fe2N e Fe3N; no entanto os picos 

relativos a esta fase são largos, pois há sobreposição de diversas estequiometrias ε-Fe (2-3)N. 

Observa-se também que a contribuição dos picos desta fase é maior sob θ = 2° e decresce em 

ângulos θ maiores, indicando que a fase ε está concentrada em regiões mais próximas a 

superfície. A formação de nitretos de tipo ε-Fe (2-3) N neste material é compatível com a baixa 

solubilidade do nitrogênio na estrutura cristalina da ferrita, além da presença de elementos como 

o Cr e o Mo, que são fortes formadores de nitretos em sua composição química (DONG, 2010; 

STEIN et al., 2013). 

 

Figura 11.3 – Difratogramas de raios X da amostra SF 400 °C em modo rasante com o ângulo de incidência da 
radiação θ fixado em 2°,4° e 6°  
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Fonte: a autora. 
Nota: α- ferrita, αN – ferrita expandida, γ'-Fe4N, ε-Fe (2-3) N. As linhas tracejadas representam as posições dos picos 
relativos a fase α. A setas indicam picos relativos a fase ε com estequiometrias Fe2N e Fe3N. 

 

Observa-se que em aços ferríticos nitretados por PI3, para ocorrer a formação da fase 

αN, deve existir um equilíbrio entre o nitrogênio que entra na superfície por implantação, 

adsorção e deposição, e o nitrogênio que é perdido por difusão interna ou pulverização catódica 

da superfície. Devido à baixa solubilidade do nitrogênio na estrutura cristalina da ferrita (seção 

2.1), o tratamento deve ser feito de tal modo que  a formação de nitretos na superfície seja 

reduzida ou suprimida, e que a absorção de nitrogênio seja reduzida (BLAWERT et al., 2000, 

2002). Porém, devido à alta difusividade de nitrogênio na ferrita, a fluência também não pode 
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ser muito baixa, de modo a permitir a formação da fase αN. Assim, devido à presença reduzida 

de fase ε em comparação à αN, verifica-se que a faixa de fluência utilizada (Tabela 7.3) foi 

eficiente para a formação da fase αN neste material. Assim, fluências mais altas que a utilizada 

para uma mesma faixa de tensão podem induzir maior formação de nitretos. 

Nas micrografias de MEV do AISF de referência (sem tratamento) e nitretado por PI3 

em diferentes temperaturas apresentadas na Figura 11.4, identifica-se uma pequena mudança 

entre as morfologias das superfícies, notadamente para a condição SF 400 °C. As regiões em 

destaque indicam inclusões contendo N, Nb, Ti e Mo, como apresenta-se na Figura 11.5 

Observa-se também, na amostra SF 400 °C, a presença de pequenas estruturas dispersas na 

superfície, que podem ser precipitados de fase ε identificados nas análises de DRX. 

  
Figura 11.4 – Micrografias de MEV das microestruturas superficiais das amostras de AISF de referência (sem 
tratamento) e nitretadas por PI3 em diferentes temperaturas. As regiões em destaque foram identificadas por 
análises de EDS como inclusões contendo N, Nb, Ti e Mo. 

 
Fonte: a autora. 
Nota: A imagem da amostra SF 400 °C foi obtida no modo de contraste por elétrons retroespalhados enquanto as 
demais imagens foram obtidas no modo de contraste por elétrons secundários. 
 

Em aços ferríticos, assim como a liga AISI 444 utilizada neste trabalho, os elementos 

Nb e Ti são adicionados para formar inclusões de nitretos/carbetos devido à forte afinidade 

desses elementos com nitrogênio e carbono; diminuindo assim a sensitização de Cr nas regiões 
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de contorno de grão e consequentemente evitando a corrosão intergranular (DU et al., 2010; 

GATEMAN et al., 2018; KANG et al., 2016; SILVA et al., 2008). Assim, o Cr permanece em 

solução sólida, permitindo a formação de uma camada passiva eficiente. O Nb e Ti, também 

têm função de auxiliar a estabilização da ferrita.  

Nas amostras analisadas neste trabalho, tais inclusões foram identificadas no interior 

dos grãos por meio de análises EDS. Além dos elementos N, Nb e Ti, as análises identificaram 

a presença de Mo nessas inclusões, que são possivelmente nitretos, como pode ser observado 

no mapa EDS da composição química mostrado na Figura 11.5. A região da análise EDS está 

indicada na Figura 11.4. Como essas inclusões têm característica frágil, durante o polimento, 

parte das inclusões localizadas próximas a superfície são fraturadas expondo mais facilmente 

sua localização. Estas inclusões também foram identificadas nas amostras nitretadas, assim não 

houve dissolução das mesmas no processo de nitretação. 

 
Figura 11.5 - a) Micrografia MEV da superfície da amostra de AISF de referência e b) mapa EDS da composição 
química em região contendo inclusões compostas por N, Nb, Ti e Mo formados durante a solidificação da liga.  

 
Fonte: a autora. 
 

Na Figura 11.6, apresenta-se micrografias de MEV das seções transversais após ataque 

químico com reagente Murakami. As camadas modificadas revelaram regiões com morfologias 

distintas. A inspeção por EDS da amostra SF 400 °C é mostrada na Figura 11.7(a). Observa-se 

que a região que delimita a camada superficial possui concentração elevada de nitrogênio, em 

um perfil aproximadamente constante. Essa região, de acordo com as análises de DRX, é 

formada pelas fases ε e αN. Abaixo dela, a concentração de nitrogênio decresce 

consideravelmente. A microscopia revelou ainda estruturas em forma de agulha, que se 

formaram abaixo de toda a camada superior na amostra SF 400 °C. Nas amostras SF 300 °C e 

SF 350 °C, a formação dessas estruturas não foi uniforme através do corte transversal, como 

mostram as inserções na Figura 11.6. Em aços ferríticos e na fase ferrita em aços duplex, a 
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presença de estruturas em forma de agulha pode estar relacionada à precipitação de nitretos γ’-

Fe4N. Esses precipitados são observados geralmente entre a interface da camada e substrato,  

estendendo-se para o interior de grãos, como visto na Figura 11.6 (BLAWERT et al., 2000; 

GONTIJO et al., 2004; MASOUD; JOHNSEN; BARNOUSH, 2013). Ressalta-se que a 

contribuição desses precipitados nos DRX (Figuras 11.2 e 11.3) é muito pequena ou 

insignificante devido à profundidade de análise dessa técnica de até ~2,5µm nas condições 

utilizadas (GULLIKSON, 1995; HENKE; GULLIKSON; DAVIS, 1993). 

 

Figura 11.6 – Micrografias de MEV das seções transversais do AISF nitretado, após ataque químico com reagente 
Murakami, evidenciando as camadas modificadas. As inserções de imagens das amostras SF 300 °C e SF 350 °C, 
mostram regiões onde não foi identificada ou houve pouca formação das estruturas em formato de agulha.  

 
Fonte: a autora. 
 

 As espessuras médias da região superior da camada onde a concentração de nitrogênio 

é maior estão dispostas na Tabela 11.1. Observa-se que a variação entre as espessuras dessa 

região é pequena, porém há um aumento com a temperatura de tratamento, de modo análogo 

ao observado nas camadas modificadas do AISM e do AISA nitretados. Os valores de 

espessuras são próximos a resultados da literatura obtidos em tratamentos PI3 em AIF na 

mesma faixa de temperatura (BHUYAN et al., 2014; BLAWERT et al., 2002). 

 

Tabela 11.1 - Espessura da camada modificada das amostras de AISF nitretadas por PI3, nas temperaturas 
indicadas. CN e CαN representam as camadas ricas em nitretos e expandidas por nitrogênio em solução sólida, 
respectivamente.  

Amostra 
Espessura da 

camada CN+CαN 
(µm) 

SF 300 °C 1,5 ± 0,1 
SF 350 °C 1,7 ± 0,2 
SF 400 °C 2,2 ± 0,3 

Fonte: A autora. 
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 Na Figura 11.7 (b), os valores de dureza da região correspondente as estruturas em forma 

de agulha, obtidas por nanoindentação em seção transversal, reduziram de ~5,5 GPa na 

profundidade de 2,3 µm até atingir o valor de substrato na região compreendida entre 11 µm e 

17 µm, onde não há a presença dos precipitados Fe4N. 

 

Figura 11.7 - (a) A análise por EDS pontual e (b) nanoindentação realizadas na seção transversal da amostra SF 
400 °C.  

 
Fonte: a autora. 
 

 

11.2 PROPRIEDADES MECÂNICAS: DUREZA E MÓDULO DE ELASTICIDADE 
 
 A Figura 11.8 apresenta os perfis de dureza das amostras de aço AISF de referência e 

nitretadas por PI3 em diferentes temperaturas, obtidos por nanoindentação segundo o método 

QCSM, com carga máxima de 500 mN. Identifica-se que as amostras nitretadas apresentaram 

perfis de dureza maiores que o da amostra de referência. Tal elevação nos perfis, dependente 

da temperatura e da fluência, foi gradativa dependendo dos parâmetros de tratamento, onde a 

amostra SF 400 °C apresentou os maiores valores de dureza. Esses resultados estão em acordo 

com as análises de DRX que mostram formação predominante da fase αN em todas as condições 

de tratamento, e o aumento da concentração de nitrogênio em solução sólida quando se 

empregou maior fluência iônica.  

Os valores de Dureza dos perfis das amostras nitretadas diminuem progressivamente 

desde os primeiros pontos, situados em profundidades que correspondem a ~10% das 

espessuras da camada superior (Tabela 11.1) no caso da amostra SF 400 °C e a profundidades 

maiores que este valor para as demais amostras. Esse resultado, está de acordo com os 

resultados obtidos por Saha e Nix (2002) em indentação de filmes duros sobre substratos moles 

(SAHA; NIX, 2002).  
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Figura 11.8 – Perfis de dureza das amostras de aço AISF de referência e nitretadas por PI3 em diferentes 
temperaturas, obtidos por nanoindentação segundo o método QCSM.  
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Fonte: a autora. 
 

A Figura 11.9 apresenta micrografias de impressões residuais das indentações 

representativas obtidas por MEV. Assim como observado para as amostras de referência dos 

AISM e AISA, a amostra de referência do AISF apresentou regiões de empilhamento próximas 

à borda, características de comportamento dúctil. As impressões residuais das indentações de 

amostras nitretadas apresentaram áreas menores em comparação com a amostra de referência, 

em acordo com os resultados de Dureza e DRX. Nas laterais dessas impressões residuais, foi 

possível identificar pequenas trincas em todas as condições de tratamento. Tal fragilização pode 

estar relacionada à presença da fase ε nas superfícies. No entanto, o tamanho e a quantidade de 

trincas observadas foram menores neste material em comparação com as trincas observadas na 

superfície de AISA nitretado. Naquele material, sob a condição de 400 °C, observou-se a 

formação de uma camada fina na superfície, possivelmente rica em nitretos. Em adição, 

nenhuma das curvas de carregamento apresentou deslocamentos ou mudanças de inclinação. 

Estes resultados indicam que não houve efeito de propagação de trincas sobre os perfis de 

dureza e módulo de elasticidade (FISCHER-CRIPPS, 2004). 
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Figura 11.9 - Micrografias MEV de elétrons secundários de impressões residuais de indentações produzidas com 
carga aplicada de 500 mN na superfície de amostras de AISF de referência e nitretadas por PI3 em diferentes 
temperaturas. 

 

Fonte: a autora. 
 

Na Figura 11.10, apresenta-se os perfis de módulo de elasticidade das amostras de AISF 

de referência e nitretadas por PI3. Os perfis obtidos para as amostras nitretadas variaram pouco 

com a profundidade de penetração e são próximos ao perfil obtidos para a amostra de referência. 

Considerando-se a dispersão, todos os perfis são estatisticamente próximos. De maneira 

semelhante ao que foi observado para os perfis de módulo de elasticidade das amostras de aço 

AISM nitretadas (discutido na seção 9.2), esse resultado se deve à grande extensão do campo 

de deformação elástica, a formação predominante da fase αN e a disposição dos precipitados 
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geralmente dispersos no interior dos grãos (FISCHER-CRIPPS, 2004; SAHA; NIX, 2002). 

Embora no AISF foram identificadas pequenas trincas laterais nas impressões residuais das 

indentações, devido a formação de precipitados na superfície; diferentemente dos AISM e 

AISA, o efeito da região rica em nitretos no módulo de elasticidade do AISF nitretado foi 

desprezível. 

 

Figura 11.10 – Perfis de módulo de elasticidade das amostras de aço AISF de referência e nitretadas por PI3 em 
diferentes temperaturas, obtidos por nanoindentação segundo o método QCSM. 
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Fonte: a autora. 
 

11.3 CORROSÃO EM MEIO CONTENDO ÍONS Cl- 

 

A Figura 11.11 apresenta as curvas de polarização potenciodinâmica das amostras de 

AISF, de referência e nitretadas nas temperaturas indicadas. Observou-se que, de modo similar 

ao verificado nas superfícies de AISA, após a amostra de referência atingir o potencial de 

corrosão (neste caso, Ecorr = -0,26 V) e iniciar a dissolução ativa, ocorrem oscilações que são 

possivelmente causadas por passivação, quebra e repassivação. Como resultado da 

passivação/repassivação, nesta região a densidade de corrente varia muito pouco. No AISF, este 

efeito ocorre possivelmente devido aos altos teores de Cr e Mo nesta liga, que atuam na 

passivação e na estabilização do filme passivo em presença de cloretos, como mencionado na 

seção 6.2. Nesta faixa de potencial ocorre (da mesma forma como para o AISA, seção 10.1) a 

produção de óxidos como Fe3O4, Fe2O3, Cr2O3, FeCr2O4 e/ou NiFe2O4, e a acidificação do 
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eletrólito por meio das reações (10.1) a (10.4) (BEVERSKOG; PUIGDOMENECH, 1999; 

FLIS-KABULSKA; SUN; FLIS, 2013). Na amostra SF referência, o potencial de ruptura é 

atingido em 0,92V. Aqui, também como observado para o AISA, o valor de  Epit e o início da 

região transpassiva, está relacionado com a dissolução do composto Cr2O3, pela reação (10.5), 

onde a densidade de corrente da superfície perde o efeito protetivo dos óxidos de Cr e não 

consegue repassivar (AFONSO et al., 2015; BEVERSKOG; PUIGDOMENECH, 1999; FLIS-

KABULSKA; SUN; FLIS, 2013; LI et al., 1996). O comportamento da curva de polarização da 

amostra SF de referência é próximo ao observado na literatura para superfícies de AIF 

(GATEMAN et al., 2018; LI et al., 1996). 
 

Figura 11.11 - Curvas de polarização potenciodinâmicas de amostras de AISF, de referência e nitretadas nas 
temperaturas indicadas. 
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Fonte: a autora. 
 

As curvas de polarização das amostras nitretadas apresentaram valores de Ecorr 

superiores e de densidade de corrente de corrosão (icorr) inferiores aos da amostra sem 

tratamento (Tabela 11.2). Nas amostras nitretadas, o potencial Epit = 1,13 V é maior ao obtido 

para a amostra sem tratamento e ainda, as superfícies de AISF nitretadas apresentaram 

repassivação em potenciais de 1,24 V para a amostra SF 300 °C, 1,26 V para a amostra SF 350 

°C e 1,28 V para a amostra SF 400 °C. Alphonsa et. al. (2018) observaram comportamentos 

semelhantes nas curvas de polarização potenciodinâmicas  de  superfícies de AIF contendo αN 
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e fase ε (ALPHONSA; MUKHERJEE; RAJA, 2018). Em suma, estes resultados indicam que 

a adição de nitrogênio em solução sólida, produzindo a fase αN, atuou não só para aumentar a 

estabilidade da camada passiva elevando Epit, mas também favoreceu a repassivação das 

superfícies nitretadas, de modo equivalente ao que foi discutido efeito proporcionado pelas  

fases α’N e γN, como visto nas seções 9.4 e 10.3 (FLIS-KABULSKA; SUN; FLIS, 2013; 

FOSSATI et al., 2006a; LI; BELL, 2004; SHEN et al., 2010; SUN et al., 2014). A fase ε, 

presente nas superfícies das amostras nitretadas, também possui comportamento nobre em 

relação a corrosão (OLZON-DIONYSIO et al., 2008). 

 

Tabela 11.2 - Resultados dos testes de polarização potenciodinâmica inferidos a partir de extrapolações nas curvas 
mostradas na Fig. 11.10. 

Amostra Ecorr (mV) icorr (A/cm2) 
ianódica para 1,2 V 

(mA/cm2) 
SF referência -259,6 6,9x10-6 65,9 

SF 300 °C -152,4 2,6x10-7 1,7x10-1 
SF 350 °C -137,7 3,9x10-7 1,5x10-1 
SF 400 °C -137,8 2,4x10-6 4,9x10-2 

Fonte: a autora. 
 

Com relação à variação de comportamento entre as amostras nitretadas nas diferentes 

temperaturas, observa-se que, no início da região anódica, ocorreu bloqueio do processo 

corrosivo em correntes baixas, evidenciado pela redução na densidade de corrente de corrosão 

icorr em todas as amostras em comparação com a amostra de referência. No entanto, a amostra 

SF 400 °C exibiu o pior comportamento em relação às demais superfícies, devido aos valores 

de icorr e na região passiva, que foram superiores àqueles apresentados pelas demais amostras 

sob as mesmas condições. Considerando o comportamento da icorr, entre as amostras nitretadas, 

a superfície nitretada em 300 °C exibiu o melhor resultado, o que pode permitir um melhor  

desempenho em situações de corrosão complexa, com outros íons. 

Embora os difratogramas indicaram que as mesmas fases foram formadas nas diferentes 

condições de tratamento, nas regiões ativas e transpassivas, como mencionado, o 

comportamento de ianódica das amostras nitretadas ficou próximo enquanto na região anódica 

passiva o comportamento diferiu. Esse fato pode estar relacionado à variação de contribuições 

da fase ε e o modo como ela está disposta na superfície. No entanto, as pequenas contribuições 

desta fase nos difratogramas dificultam o aprofundamento desta análise; além disso, não é 

possível identificar camadas de nitretos bem definidas nas amostras nitretadas. Em adição, 

embora não foram identificadas contribuições das fases CrN e Cr2N nos difratogramas, é 

possível que a formação destas fases tenha ocorrido de maneira reduzida em regiões próximas 
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a superfície, o que justificaria o aumento de ianódica na região passiva da amostra SF 400 °C. No 

entanto, não há como inferir a causa do aumento em ianódica na região anódica passiva das 

amostras SF 350 °C e SF 400 °C em relação a amostra SF 300 °C. 

As regiões de análise de polarização potenciodinâmica (Figura 11.12) ficaram 

levemente opacas e apresentaram pequena quantidade de pites microscópicos.  

 

Figura 11.12- Micrografias MEV das superfícies das amostras de AISF após os testes de polarização 
potenciodinâmica das amostras de referência; e nitretadas nas temperaturas indicadas. 

  

Fonte: a autora. 
 

A morfologia dos pites encontrados nas amostras SF referência, SF 350 °C e SF 400 °C 

foi similar enquanto a amostra SF 300 °C apresentou pites mais rasos que as demais amostras. 

Essa observação está em acordo com as curvas de polarização potenciodinâmicas das amostras 
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onde observa-se que a amostra SF 300 °C apresentou valores de densidade de corrente menores 

que as demais amostras no decorrer do ensaio, corroborando com seu desempenho de 

resistência à corrosão superior. 

Pode-se observar também na Figura 11.12 que houve corrosão por frestas somente na 

amostra de referência. Em todas as amostras ocorreu corrosão na forma de pites microscópicos, 

localizados preferencialmente em regiões próximas às inclusões contendo N, Nb, Ti e Mo, 

como mostra a Figura 11.13.  

 

Figura 11.13- Micrografias MEV das superfícies das amostras de AISF de referência e nitretadas após os testes de 
polarização potenciodinâmica em regiões onde foram formados pites e mapa EDS da composição química nessas 
regiões. 

 

Fonte: a autora.  
 

Os pites podem ocorrer de maneira preferencial em inclusões não metálicas, pois estas 

representam regiões ativas na superfície, onde a camada passiva pode ser reduzida. Assim, as 
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inclusões são conhecidas por atuarem como iniciadores de pites nas superfícies dos diferentes 

tipos de aços inoxidáveis (ALPHONSA; MUKHERJEE; RAJA, 2018; GAO et al., 2010; 

PARDO et al., 2008; TAJI; MOAYED; MIRJALILI, 2015). Na liga UNS S44400 utilizada 

neste trabalho, os elementos Ti e Nb são adicionados para evitar a corrosão intergranular; no 

entanto, estudos recentes de Gateman et. al. (2018), apontam que a presença de inclusões 

contendo Ti na superfície desta liga favorecem a iniciação de outras formas de corrosão 

localizada. Neste trabalho, foram identificados acoplamentos microgalvânicos entre as 

inclusões contendo Ti e a matriz de metal passivada, o que favorece o aparecimento de pites 

vistos na Figura 11.12 (GATEMAN et al., 2018). 

 

11.4 CONCLUSÕES DO CAPÍTULO 
 

As amostras de AISF nitretadas apresentaram formação de camadas modificadas 

superficiais ricas em fase αN.  Esta fase, apresentou variação das distâncias interplanares com o 

aumento da fluência iônica e da temperatura de tratamento. Os perfis de dureza se elevaram 

conforme a mesma tendência, isto é, com o aumento da fluência iônica e da temperatura de 

tratamento. 

 As amostras nitretadas apresentaram maior resistência a corrosão em NaCl em 

comparação a amostra sem tratamento. Houve elevação no Ecorr, redução em icorr e ianódica e 

aumento da região de estabilidade anódica passiva em comparação com a amostra de referência, 

indicando características nobres das superfícies nitretadas. A adição de nitrogênio foi eficaz 

também em promover a repassivação da camada de óxidos nas amostras nitretadas e evitar a 

corrosão por frestas. Nas superfícies de todas as amostras, as regiões em torno dos precipitados 

contendo N, Nb, Ti e Mo foram preferenciais para a formação de pites. 
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12 CONCLUSÕES GERAIS 

 Nesta seção apresenta-se as principais conclusões acerca das propriedades e 

características analisadas nos diferentes materiais, por meio das diferentes técnicas empregadas. 

 

12.1 QUANTO ÀS MICROESTRUTURAS E MORFOLOGIAS DAS CAMADAS: 
 
 Em todos os aços inoxidáveis estudados, houve a formação predominante de fases 

expandidas por nitrogênio em solução sólida (γN, αN e α’N, dependendo da microestrutura) e 

fases de nitretos ε e γ’. 

 Considerando-se a diferença de solubilidade entre as estruturas cristalinas de γ, α e α’ 

em equilíbrio termodinâmico (seção 2.1), a variação de distância interplanar foi muito maior 

para γN em comparação a γ do que de αN e α’N em relação a α e α’, respectivamente. 

 Das temperaturas de tratamento de 300 °C para 400 °C, as espessuras das camadas 

evoluíram do seguinte modo: de ~4 µm para ~25 µm no aço supermartensítico; de ~1 µm para 

~4 µm no aço superaustenítico e de ~1,5 µm para ~2 µm no aço superferrítico. A diferença na 

evolução está relacionada à variação entre solubilidade e difusividade das microestruturas, bem 

como à diferença na composição química das ligas. Ambos estes efeitos físico-químicos 

desempenharam um importante papel no processo de formação das fases e morfologias das 

camadas modificadas. 

 

12.2 QUANTO AO COMPORTAMENTO TRIBO-MECÂNICO: 
 
 Todos os aços apresentaram perfis de dureza maiores que as amostras de referência, em 

acordo com as fases formadas pela nitretação e os mecanismos de endurecimento por solução 

sólida e precipitação (MEYERS; CHAWLA, 2009). Os perfis se tornaram mais elevados com 

o aumento da contribuição de nitretos e das espessuras das camadas modificadas (SAHA; NIX, 

2002).  Das temperaturas de niteretação de 300 °C para 400 °C, os perfis de dureza das amostras 

nitretadas se elevaram, em relação ao substrato, do seguinte modo: de 2,4 a 3,2 vezes no aço 

supermartensítico; de 3,4 a 4,6 vezes no aço superaustenítico e de 3,2 a 3,6 vezes no aço 

superferrítico. 

 O caráter frágil exibido pelas superfícies de aço superaustenítico é considerado deléterio 

para a resistência ao desgaste, podendo levar à produção de partículas abrasivas. 

 No aço supermartensítico, as taxas de desgaste específico das amostras diminuíram até 

duas ordens de grandeza e o coeficiente de atrito reduziu em até 60% para a amostra nitretada 

a 400 °C, em comparação com a amostra de referência, o que está de acordo com a elevação da 
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dureza. Devido à variação microestrutural, o mecanismo de desgaste dependeu das condições 

de tratamento empregadas. Houve uma transição de regime de desgaste adesivo para abrasivo 

conforme a temperatura de tratamento aumentou de 300 °C para 400 °C, devido ao consequente 

aumento na quantidade de nitretos. 

 

12.3 QUANTO À RESISTÊNCIA A CORROSÃO EM MEIO CONTENDO ÍONS Cl-: 
 
 Nos materiais sem tratamento, os aços superaustenítico e superferrítico exibiram 

desempenhos superiores ao do aço supermartensítico, evidenciado pela extensa faixa de 

passivação que se estende até atingir Epit em ~1 V, devido aos altos teores de Cr, Ni e Mo nessas 

ligas. 

 Nos aços inoxidáveis estudados, todas as condições de tratamento melhoraram a 

resistência à corrosão das superfícies nitretadas, o que se evidenciou pelo aumento em Ecorr e 

Epit e redução na ianódica em comparação com as amostras de referência. Em todos os aços e 

temperaturas de tratamento, os comportamentos das curvas de polarização potenciodinâmica 

foram compatíveis com as micrografias das respectivas superfícies após os testes. 

 A nitretação por PI3 se mostrou como uma técnica eficaz para se reduzir ou evitar a 

corrosão por frestas e pites nos materiais tratados. Na amostra de aço supermartensítico 

nitretada em 400 ºC, que continha predominantemente a fase nobre ε disposta em uma camada 

contínua, a corrosão por pites não foi sequer observada. No entanto, no aço superferrítico, os 

precipitados contendo Nb e Ti (cuja precipitação tem por objetivo evitar a sensitização de Cr e 

consequentemente a corrosão intergranular) atuaram como heterogeneidades na superfície, 

favorecendo a formação de pites no seu entorno. 

 

12.4 QUANTO À APLICABILIDADE: 
 
 Devido à elevação da resistência ao desgaste e o aumento na resistência à corrosão em 

meios contendo íons Cl-, pode-se considerar que as camadas nitretadas produzidas, se aplicadas 

nos dutos, tendem a prolongar o intervalo entre substituições dos mesmos, tanto isoladamente 

como em associação com outros revestimentos. 

No entanto, numa situação real, deve-se considerar também outros fatores que podem 

degradar as superfícies, como a corrosão por íons H+, a qual é influenciada pela presença de 

nitretos e o modo como eles se dispersam na camada. Além disso, é necessário analisar a 

eficiência protetiva das camadas ao longo do tempo. A presença de camadas modificadas 

superficiais mais nobres que o substrato, ricas em nitrogênio principalmente na forma de 
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nitretos e “finas” (quando comparadas a outras técnicas de tratamentos termoquímicos) podem 

desencadear efeitos galvânicos, o que pode ser deletério para o efeito protetivo dessas camadas 

contra a corrosão. 

 Assim, são necessários mais estudos para verificação da viabilidade da aplicação da 

técnica PI3 no tratamento dos aços inoxidáveis estudados neste trabalho, para seu emprego na 

exploração de petróleo e gás. 
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13 TRABALHOS EM DESENVOLVIMENTO 

 

 Medidas de potencial de circuito aberto em eletrólito de NaCl para investigar a estabilidade 

termodinâmica das superfícies nitretadas em função do tempo de exposição. 

 Hidrogenação catódica das superfícies de aços inoxidáveis nitretados com diferentes 

microestruturas, para estudar o mecanismo de ação dos íons H+ nas superfícies. 

 Estudo da influência da composição química em AIM, AISM, AIF, AISF, AID e AISD 

sobre o mecanismo de nitretação e sua influência na formação de diferentes fases em aços 

de mesma microestrutura nitretados sob as mesmas condições. 
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14 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

 Ensaios de tribocorrosão que aproximem às condições encontradas no ambiente de 

extração marinha de óleo. Para tanto, o experimento deve contar com contracorpos que 

simulem a areia de sílica presente no óleo, e eletrólitos com pH e composição adequados. 

 Estudo do efeito dos íons Cl- e H+ nas superfícies tratadas em condições de alta pressão e 

temperatura na faixa em que os dutos são sujeitos nos ambientes de extração marinhos, em 

célula alta pressão, para avaliar o efeito concomitante desses íons em condições de 

trabalho. Em adição, acerca da corrosão, ensaios de espectroscopia de 

impedância Eletroquímica, podem auxiliar a compreensão do mecanismo de proteção das 

camadas nitretadas contra a corrosão. 
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