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Under Pressure

Pressure, pushing down on me
Pressing down on you

No man ask for

Under pressure

That burns a building down
Splits a family in two

Puts people on streets

It's the terror of knowing

What this world is about

Watching some good friends
Screaming: Let me out

Pray tomorrow gets me higher
Pressure on people, people on streets

Chipping around, kick my brains around the floor
These are the days it never rains but it pours
People on streets

People on streets

It's the terror of knowing

What this world is about

Watching some good friends

Screaming: Let me out

Pray tomorrow gets me higher

Higher

High

Pressure on people, people on streets
Turned away from it all like a blind man
Sat on a fence but it don't work

Keep coming up with love

But it's so slashed and torn

Why, why, why?

Love, love, love, love, love

Insanity laughs, under pressure we're breaking
Can't we give ourselves one more chance
Why can't we give love that one more chance
Why can't we give love?

Give love, give love, give love, give love,
give love, give love , give love, give love

'Cause love's such an old fashioned word
And love dares you to care for

The people on the edge of the night

And loves dares you to change our way of
Caring about ourselves

This is our last dance

This is our last dance

This is ourselves

Under pressure

Under pressure

Pressure

Composigdo: Roger Taylor / John Deacon / Freddie Mercury / David Bowie / Brian May. Interpretagdo: Queen
& David Bowie. Album Hot Space. Gravadora EMI (1982).



RESUMO

Estudou-se aspectos basicos de formacéo e evolucdo da austenita expandida por N (y, ou fase
S), principalmente no que tange as caracteristicas de tensdo e deformacéo causadas na rede
cristalina pelo soluto intersticial. Empregou-se uma abordagem tedrico-experimental para a
analise estrutural da formacao, anisotropia, evolugdo e decaimento da fase S sob condicdes
extremas, fundamentada no transporte e conservagdo de massa, termodinamica e mecanica dos
solidos. Para isso, trés experimentos principais foram realizados. (i) Primeiramente, avaliou-se
a natureza da fase S produzida em agos inoxidaveis austeniticos com diferentes estequiometrias
e sua correlacdo com os parametros de implantacdo i6nica por imersdo em plasma (PIII, do
inglés Plasma Immersion lon Implantation), por meio do estudo da conservacdo de massa na
rede cristalina. (i) Por meio da caracterizacdo estrutural in-situ realizada durante o tratamento
térmico na linha de luz XRD-2 do Laboratorio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS) avaliou-se
a difusdo de N na fase S e a correlagéo entre a distribuicdo inicial de solutos com a evolucao
térmica do sistema, que contempla os aspectos anisotrépicos e termodinamicos da transicdo da
fase metaestavel (yy). (iii) O terceiro experimento consistiu na caracterizacao estrutural in situ
das superficies modificadas submetidas a altas pressdes (na faixa de GPa) na linha XDS do
LNLS, que permitiu estender a discusséo para a formacao e a anisotropia intrinseca da fase S.
Os fendmenos de taxa de entrada de N, difusdo, anisotropia e transicdo de fases podem
acontecer a0 mesmo tempo em uma nitretacdo. As principais contribui¢cdes do trabalho estdo
nas conexdes entre esses fendmenos, geralmente tratados de maneira distinta na literatura. O
transporte de massa que ocorre na formacdo da fase S pode ser descrito pela equagdo da
continuidade aplicada ao fluxo de N através da camada modificada. Considera-se a taxa de
entrada de N (a qual depende dos parametros de nitretacdo) e a taxa de saida (controlada pela
difusdo no material), assim como a distribuicdo e redistribuicdo de N no volume. A
concentracdo de N (Cy) retido esta associada a tensdo e a deformacdo causada pelo soluto
intersticial, de maneira que foi possivel caracterizar a deformacédo e a anisotropia da fase S
através da PIII, que incluiu a anélise tanto da variacdo de parametros de implantacdo quanto a
composicdo quimica, que influenciam diretamente o transporte de massa. A partir do
experimento de altas pressdes, 0 modulo volumétrico direcional k¢! foi medido tanto para a
fase S (yy) quanto para a austenita (y), onde se constatou a transicdo k' > k" para k{:°% <
ki, ap6s a insergdo de N, enquanto o médulo de elasticidade transita de £5'°% < E{*** para
EXO > g1 devido a inversdo do fator anisotrépico de 4, > 1 para 4,, < 1. Os médulos de
elasticidade medidos para o substrato y foram E)**” = 110 6Pa € E[''Y =312 GPa, € para a fase
S, EP2* =190 GPa e E)2*" = 74 GPa, em boa concordancia com previsdes tedricas. A partir da
evolucdo térmica, concluiu-se que ha uma simetria com a evolugéo anisotropica que pode ser
simulada. Além disso, os parametros iniciais de nitretacdo e composicdo do material
determinam a distribuicdo de N, o que afetara a mobilidade e a transicdo de fases na camada
modificada.

Palavras chave: Austenita expandida; Implantacdo i0nica; Termodindmica; Mecanica dos
solidos; Luz sincrotron.



ABSTRACT

The present study comprises basic aspects of formation and evolution of the nitrogen (N)
expanded austenite (y, or the S-phase), especially those related with stresses and strains caused
in the crystal lattice by the interstitial solute. Through a theoretical and experimental approach,
crystal structure analyses of formation, anisotropy, evolution and decay of the S-phase were
investigated, based on mass transport and conservation, thermodynamics and solid mechanics.
The three main experiments were as follows. (i) The first analysis evaluated the nature of the
S-phase produced in austenitic stainless steels with different stoichiometries, with regard to the
plasma immersion ion implantation (PII1) parameters, in the light of the mass conservation in
the crystal lattice. (ii) The N diffusion in the S-phase was studied by in situ structure
characterizations during thermal treatments in the XRD-2 beamline at the Brazilian
Synchrotron Light Laboratory (LNLS); also observed was the correlation between initial solute
distribution and thermal evolution of the system, which involve anisotropic and thermodynamic
aspects of the y, phase transition. (iii) The third experiment also consisted in in situ structure
analysis of the modified surfaces, now subjected to very high pressures (in the order of GPa) at
the XDS beamline from LNLS, which allowed to extend the discussion to the formation and
intrinsic anisotropy of the S-phase. The N uptake rate, diffusion, anisotropy and phase transition
phenomena occur simultaneously during nitriding. The major contributions of this work is to
stablish connections among them, since such aspects are usually treated separately in the
literature. The continuity equation applied to the N flux through the modified layer was found
to describe the mass transport during the S-phase formation. It considers the N inlet rate
(dependent on the nitriding parameters) and the N outlet rate (controlled by diffusion), as well
as the solute distribution and redistribution in the material. The retained N amount (Cy) has
dependence on the lattice stresses and strains caused the own interstitial solute; hence, strains
and anisotropy of the S-phase were characterized by varying PIII conditions and chemical
composition of substrates, which directly affected the mass transport. The directional bulk
modulus K#] for both S-phase (yy) and austenite (y) were measured from the high pressures
experiments. After the N entrance in the material, it transited from k" > k{"** to k{:°* <
ki, whereas elastic modulus changed from E{**” < E{** to £ > E{!'V. This is a result of
the inversion of the anisotropic factor, from 4, > 1 to 4,, < 1. Elastic moduli measured for the
y substrate were E)**” = 110 GPa and EU''Yl = 312 GPa, and for the S-phase they were E2°% =

190 GPa and E2** = 74 GPa, in good agreement with theoretical predictions. Studies of the
thermal evolution disclosed a symmetry with the anisotropic evolution, properly simulated here.
Besides, nitriding parameters and materials compositions are determining factors for the N
distribution, with consequences for the solute mobility and phase transitions in the modified

layer.

Keywords: Expanded austenite; lon implantation; Thermodynamics; Mechanics of solids;
Synchrotron light.
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Figura3.12 — Relacéo entre o volume medido e o volume livre de tens&o —-em funcéo
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1 INTRODUCAO

Os tratamentos assistidos por plasma estdo entre as formas mais eficientes de se
modificar e melhorar as propriedades triboldgicas e mecanicas de superficies de um grande
nimero de materiais. Esses processos, em suas Vvariadas configuracdes, produzem
revestimentos resistentes ao desgaste, e no caso dos agos também aumentam a resisténcia a
corrosdo. Uma das técnicas de nitretacdo mais estudadas na atualidade, a qual inicialmente se
destinava a dopagem de semicondutores, & denominada de implantagéo idnica por imersdo em
plasma (Pl — plasma immersion ion implantation) (ALVES JR, 1995).

A PIII opera com base na energia elevada dos fons, como por exemplo N* e N,
acelerados em direcdo ao catodo submetido a um potencial negativo (ALVES JR, 1995). A
energia dos ions acelerados que atinge a superficie, onde as amostras do material sdo
posicionadas, contribuem para a implantacdo “forgada” dos ions no material, 0 que gera
aquecimento (energia térmica gerada na interacdo ion-sélido) e também efeitos no material,
como defeitos variados e sputtering da superficie (BEHRISCH; ECKSTEIN, 2007; NASTASI;
MAYER; HIRVONEN, 1996).

Os efeitos da energia térmica produzida nos tratamentos por plasma, ou provindos de
fontes externas, sdo conhecidos e permitem a difusdo de nitrogénio no material, e sua ocupacao
nos intersticios da estrutura cristalina fazendo com que haja variagao nos parametros de rede da
matriz e/ou provocando transi¢cdes de fase. Um caso relevante € a insercdo de nitrogénio na
estrutura austenitica y (estrutura cubica de face centrada - CFC), presente em ligas ferrosas,
cuja extraordinéria capacidade de saturacdo foi denominada na literatura como “‘supersaturagéao
colossal” (Dong, 2010). A austenita se transforma na austenita expandida por nitrogénio yy,
que também é conhecida como fase S (DONG, 2010).

Segundo Manova et al. (2017) e Christiansen et al. (2020), a austenita expandida foi
descoberta por Kolster (1984), na tentativa de cementar um aco inoxidavel austenitico,
considerado macio e com propriedades tribolégicas muito pobres para sua aplicacdo. Esse
experimento tinha como principal objetivo melhorar as propriedades anticorrosivas do ago. No
entanto, a descoberta é geralmente, e largamente, atribuida a Zhang e Bell (1985), quem de fato

nitretaram um aco austenitico por plasma.
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1.1 Principais problemas da atualidade sobre a fase S

A fase S, ou austenita expandida y,, € uma estrutura CFC expandida com nitrogénio
que possui Cr na sua composicdo basica, tal como é o caso de acos inoxidaveis SS (do inglés,
stainless steels) e ligas de niquel e cobalto. Segundo artigos recentes de revisdes sobre 0 assunto
elaborados por alguns dos maiores especialistas em austenita expandida por N (yy) (MANDL;
MANOVA, 2018a; MANOVA et al., 2017a), apds mais de 30 anos da descoberta da austenita
expandida, ainda existem mistérios envolvendo a insercdo de N em acos inoxidaveis através de
processos de insercdo de ions com elevada energia cineética (MANOVA et al., 2017a;
MARCHEYV et al., 1999). Um dos principais problemas da austenita expandida a serem
confrontados, relacionados a implantacdo e decapeamento (sputtering que pode ser traduzido
como erosdo, decapagem ou desbaste ibnico, ou ainda como pulverizacdo catodica), esta
relacionado a anisotropia, que tém sido observada e estudada por diversos autores durante os
ultimos 15 anos, ainda sem correlacdo com solucdes analiticas precisas (HE et al., 2005;
MANDL; MANOVA, 2018a; WU et al., 2014a).

Um dos efeitos da anisotropia é a expansao anisotropica de yy, largamente divulgada
na literatura, com as faixas de valores que variam entre 5 e 10% para o plano (111) e 8 e 12%
para (200) (MANOVA et al., 2017a). Um fendmeno correlato, a difusdo anisotrépica, foi
observado em acos inoxidaveis por Oztiirk e Williamson (1995), e em ligas a base de niquel
(HE et al., 2003; HE et al., 2005; MANDL; MANOVA, 2018a). Esses estudos resultaram em
taxas de difusdo maiores em direcdes proximas a (100), e menores nas dire¢bes proximas a
(111).

A anisotropia, no entanto, nem sempre se manifesta apos experimentos de nitretacéo,
entdo os autores sugeriram gue alguns efeitos devidos ao processamento da superficie poderiam
eventualmente mascard-la (MANOVA et al., 2014). Eles propdem que algum efeito
competitivo entre o rendimento de desbaste ionico (sputter yield') e a difusdo de nitrogénio
possa ocorrer, 0 que levaria a destruicdo de evidéncias da anisotropia, uma vez que ambos
dependem das orientacBes dos cristais. Esse foi 0 caso de experimentos de implantacéo de ions
de baixa energia (LEII), onde ndo se observou diferencas no crescimento da camada modificada
entre os gréos (200) e (111), embora as diregdes cristalinas tenham forte efeito sobre as taxas
de sputtering (MANOVA et al., 2014).

! Sputter yield ¢ a taxa de dtomos “arrancada” do material por ion incidido em sua superficie, quantidade
adimensional medida em &tomos/ion.
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A dureza e 0 médulo de elasticidade (E) da fase S também dependem da orientagdo
cristalina. No entanto, os valores do modulo de elasticidade do SS 316L sdo invertidos entre
as orientacbes [111] e [200] quando se compara os valores antes e apds a nitretacédo
(STINVILLE et al., 2011; TROMAS et al., 2012), revelando a dependéncia desta propriedade

h2k%+h?12+k?1?

com o fator de orientagéio (I'®} = = =""=—----). Para o substrato austenitico (y), EO” <

Ef,”l), no entanto para a fase S (y), 0 médulo é mais alto para a dire¢do que apresenta 0 menor

I'¢]. Essa inversdo do médulo de elasticidade também é um dos problemas que precisam de
solucdo para que haja algum avanco significativo na area.

As modificacbes nas propriedades mecénicas, o que inclui as modificagdes
influenciadas pela anisotropia, sdo possiveis apenas porque a concentracdo de N no material,
ao final do tratamento, é relativamente alta. Para se obter tal condicao, faz-se necessario que
haja estudos em torno da fluéncia de ions para o material, variando parametros de nitretacao e
estudando-se a conservagdo de massa ou o transporte de N (KERSTEN et al., 2001; MANDL;
MANOVA; RAUSCHENBACH, 2002; MANOVA; MANDL ; RAUSCHENBACH, 2001).

O transporte de nitrogénio é um fendmeno muito importante durante o processo de
nitretacdo, que pode ser separado em fornecimento de nitrogénio, transporte pela
superficie e transporte no volume. Como consequéncia, a identificacdo de etapas
limitantes das taxas (de transporte) em funcéo da composi¢do da liga deve contribuir
para o entendimento das semelhancas e diferencas entre a nitretacdo de ligas FCC
contendo (Fe, Co, Ni) Cr (MANOVA et al., 20174, p. 3, traducdo nossa)?.

Alguns modelos de difusdo de N e H em materiais que sofreram deformagdes elasticas
e plasticas parecem focar exclusivamente ao volume do material como um todo assumindo a
anisotropia como um fator desprezivel (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016a;
KUCUKYILDIZ et al., 2020a; MONASTYRSKII; OLENYCH; PARANDII, 2001).

Esses problemas surgiram ao longo dos anos, conforme pesquisadores de todo 0 mundo
se dedicavam a entender os aspectos bésicos da fase S (yy), produzida por nitretacdo a base de
plasma ou a gés, a qual se tornou referéncia no melhoramento de propriedades mecanicas e de
corros@o. No entanto, conforme uma revisao recente, parece haver uma estagnacao da pesquisa
dedicada aos aspectos basicos da yy (MANDL; MANOVA, 2018b), o que também se estende

a outros processos como a cementagéo.

2 Nitrogen transport is a very important phenomenon during the nitriding process which can be separated into
nitrogen supply, transport through the surface and transport within the bulk. As a consequence, identification of
rate limiting steps as a function of the alloy composition should give more light on the similarities and differences
between nitriding of fcc (Fe, Co, Ni) Cr containing alloys (MANOVA et al., 201743, p. 3).
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Ha pouco tempo, nota-se que ha o resgate de teorias desenvolvidas nas décadas de 80 e
90 (LARCHE; CAHN, 1982, LARCHE; CAHN, 1984; LARCHE; VOORHEES, 1996),
envolvendo mecénica do continuo e a termodinamica aplicada a solutos intersticiais, com o
objetivo de avancar nos aspectos que regem os principios de formacéo e evolucéo de yy. Essas
equacOes foram aplicadas justamente nos modelos de difusdo de N na presenca de tensdes e
deformacdes, envolvendo também deformacoes plasticas (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS,
2016b; KUCUKYILDIZ et al., 2020b; MARTINEZ-PANEDA et al., 2016). Esses trabalhos
recentes trouxeram novas formas de pensar sobre a fase S.

Embora os materiais com a presenca da fase S (y,) sejam conhecidos por sua resisténcia
a ambientes hostis, sua submissdo a altas temperaturas sdo pouco indicadas, devido ao
decaimento de fases e 0s consequentes efeitos deletérios para a aplicagdo. Entretanto, o fato é
que, por motivos de necessidade de aplicacdo, algumas indagacdes sdo deixadas de lado. A
pergunta que deveria ser feita €: 0 que de fato ocorre nessas temperaturas? E o que se pode fazer
para aproveitar os fendbmenos decorrentes nessas condi¢des a nosso favor?

Outro fenbmeno, que definitivamente é pouquissimo explorado, é a submissdo do
material nitretado a condicOes de pressédo extrema, da ordem de GPa. Embora a condicdo
hidrostéatica seja dificil de ser encontrada na natureza, ha condi¢ées muito proximas a elas. Para
exemplificar, o ponto mais profundo do oceano, na Fossa da Marianas, que fica a
aproximadamente 11000 m de profundidade, a pressdo é em torno de 110 MPa; porém para se
atingir a faixa de GPa, tal valor deveria ser multiplicada por 10. Entdo, onde seria possivel
encontrar uma pressao dessa magnitude? O fato é que essa condicdo de pressao € mais comum
do que se possa imaginar. Por exemplo, em colisdes de projéteis, ou em ferramentas de impacto,
como brocas usadas para perfurar pocos de petroleo, e mesmo na compactacao de materiais em
moinhos de alta energia e metalurgia do pd, a pressao pode atingir, pontualmente, a faixa de
GPa.

A tese apresentada tem o objetivo de encontrar e discutir pontos em comum entre 0s
problemas elencados acima, com enfoque principal na fase S (yy). Para esse propdsito foram
realizados diversos experimentos sob condi¢es variadas. Os trés principais experimentos
foram os seguintes: (i) a utilizacdo da técnica de PIII para controlar o fluxo de ions tanto do
plasma para o material quanto da camada modificada para o interior do volume; (ii) o
tratamento térmico realizado in-situ na linha XRD-2 no LNLS, para analisar o fluxo interno de

N (redistribuicdo e difusdo) com énfase na anisotropia das deformacdes; (iii) e 0 experimento
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in-situ, sob altas pressdes (na faixa de GPa), realizado na linha XDS do LNLS, que permitiu

estender a discussédo para a formacéo e anisotropia da fase S.

1.1 Organizacao e divisdo do trabalho

O trabalho aborda de maneira direta ou indireta a maioria dos principais problemas
atuais envolvendo a fase S e citados na introdugdo. Desde o inicio, esse trabalho teve como
principal objetivo resolver os principais problemas da yy, independentemente da sua
complexidade, experimental ou teérica. A figura 1.1 ilustra o objeto principal da pesquisa, 0s
principais problemas da atualidade e as solu¢Ges experimentais e tedricas abordadas aqui.

O capitulo 2 abordara a formacéo de y, incluindo a termodinamica e conservacao de

massa no processo de implantacdo idnica por imersao em plasma, onde a relacdo entre energia
livre de Gibbs e o volume parcial molar, que depende da tenséo e da deformacdo do material,
sera estabelecida e tomada como regra geral para o restante do trabalho.

O tema do capitulo 3 s@o as principais indagagdes envolvendo os principios basicos da
expansdo da austenita, que incluem a formacdo de y,., que permeia, principalmente as
mudancas no modulo de elasticidade e dureza (STINVILLE et al., 2011; TROMAS et al.,

2012). Elas envolvem efeitos anisotropicos tanto no modulo de elasticidade quanto na dureza,

0 que envolve a influéncia de deformac®es elasticas e plasticas. O estudo foi realizado a partir
da submisséo a altas pressdes na faixa de GPa do a¢o 316L nitretado, de maneira a tangenciar
0s aspectos basicos de tensdo e deformacdo, e por fim, tracando uma simetria entre a expansao
da rede por N (no momento da nitretagéo), e a redistribuicdo do mesmo (com o aumento da
presséo).

O capitulo 4 abordara a evolucdo térmica da y, também in-situ, realizado na linha XRD-

2 do LNLS, e que também é correlacionada com a formacao de y, em diferentes materiais, com
0 objetivo principal de estudar a evolucdo anisotrdpica causada tanto pela evolucao térmica
quanto pela insercdo de N através de processos de nitretacdo. Nesse capitulo, demonstra-se
também a influéncia da estequiometria (em especial a razdo Cr/Ni) na estabilidade térmica da

fase S produzida em diferentes acos inoxidaveis.
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Figura 1.1. No centro da figura, o hexadgono vermelho representa o principal objeto de estudo de todo o trabalho.
Os hexagonos verdes, ligados pelos vértices ao objeto central de estudo, representam alguns dos principais
problemas atuais envolvendo y,. Os hexégonos azuis representam experimentos feitos para entender esses
problemas, e os hexagonos amarelos representam solugdes gerais que correlacionam os hexagonos verdes entre si,
e oferecendo solugdes. Por exemplo, o capitulo 3 trata da correlagdo entre a formacgao da y, e seu decaimento sob
altas pressoes. A correlagdo tedrica é representada pelo hexagono amarelo. Na figura, DAC é célula de compressao
(DAC- Diamond Anvil Cell) e TT é o tratamento térmico.

Termodindmica
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Fonte: O autor.
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2 TRANSPORTE E FLUXO DE N NA FASE S

O controle de temperatura em alguns sistemas de tratamento assistidos por plasma
utilizam fontes de aquecimento externo. Observa-se que a temperatura do catodo passou a ser
tratada como algo independente em muitos trabalhos, dispensando o ajuste de parametros para
se atingir determinada temperatura (esses parametros serdo discutidos em detalhes na secdo
2.1.2, e mostrados na figura 2.3). No caso da PIIl, o conjunto de pardmetros do equipamento,
séo a frequéncia (f), largura de pulso (L), tenséo (V) e consequentemente a corrente (I). Cada
combinacéo diferente desses parametros pode alterar fatores cruciais para a formacédo da fase
S, como a quantidade de ions que interagem com o catodo e a energia cinética média dos ions
acelerados.

Com base nessas premissas, o0s resultados publicados em trabalhos recentes, frutos desse
trabalho e de trabalhos prévios (DE OLIVEIRA et al., 2018b), evidenciaram uma relacdo de
proporcionalidade entre a fragdo de fase expandida y, (hkl) e a energia média de ions entregue
por pulso de PlII, ou seja, I, /I, « E (Fig. 2.1). A energia média do pulso ligado pode ser

escrita como:

= NionsZ_e
E = VAt,,, 2.1
Aton on ( )
onde a corrente de ions é [; = % = %, At,, = L (L é tempo de pulso ligado), e é a carga

elementar, N;,,s 0 nmero de fons e Z é o nimero médio de ionizacdo. Assim:
_LVL

(A +yse)

onde ysz € 0 coeficiente de elétrons secundarios (visto que a corrente total medida no

E;=E = LVL (2.2)

amperimetro da fonte corresponde a soma das contribuigdes dos ions e dos elétrons secundarios
emitidos da superficie), que pode ser estimado utilizando a equacdo empirica ysp =
ng,cx/m, onde ¢ é o potencial medido em kV, yg; . € um coeficiente conhecido e ¢ € 0
potencial aplicado no catodo que gerou ysz. (SHAMIM et al., 1991). Ou, como esta

apresentado na Figura 2.1, VJ;L = V(I;/A.)L, onde A4, é a area do catodo.
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Figura 2.1. Razdo das intensidades integradas I, /1, do pico de DRX em funcéo do produto das variaveis VJ;L,
onde (111) e (200) séo os planos cristalinos (hkl) dessa fase no ago inoxidavel super duplex.
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Fonte: De Oliveira et al., 2018b.

Embora E seja proporcional a quantidade de y, produzida no aco super duplex (2507),
0 qual permite a previsdo do resultado do tratamento de modo mais acurado do que outras
variaveis de nitretacdo (DE OLIVEIRA et al., 2018b), trata-se ainda de um fato particular.
Assim, nesse trabalho investigou-se outros tipos de agos austeniticos, com diferentes
composicOes, averiguando-se a possivel generalizacdo desse fendmeno. Os materiais foram
tratados sob diferentes configuragGes de energia que permitiram variar a quantidade E = VI;L
(conforme seré apresentado na tabela 2.2).

Amostras de trés diferentes tipos de agos, que possuem, necessariamente, a fase
austenita, foram escolhidos de modo que os principais elementos de liga, como o Cr e 0 Ni,
apresentassem variacdo composicional. A grande maioria das ligas que podem formar a fase S
tém uma quantidade significativa de Cr. Esta claro que a presenca do Cr facilita a expanséo da
austenita devido a afinidade desse elemento com o nitrogénio (MANOVA et al., 2017a). A
cinética lenta, acompanhada de uma supressdo da precipitacdo de nitretos de cromo (Cr;_,N),
a qual é inevitavel em intervalos de tempos muito longos, ainda que em condi¢cGes ambiente, é
a propria esséncia da expansao da austenita (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016b). Vale
mencionar que a austenita expandida pode também ser obtida pela insercdo de outros solutos
intersticiais, como o carbono, mas que, nesse caso, apresenta menor afinidade com o cromo na
estrutura do material (DONG, 2010).
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2.1 Métodos experimentais

2.1.1 Preparo das amostras

Os acos inoxidaveis utilizados em todos os tratamentos por PlIl foram o duplex 2205
(aqui denominado D), que possui as fases ferrita e austenita, o 316L e o 310S, que sdo
puramente austeniticos. Além desses materiais, na condicdo denominada C (ver tabela 2.2)
preparou-se também superficies nitretadas dos agos super duplex, 2507 (SD), 304L e super
austenitico (SA), para obtencdo de informacdes adicionais a respeito da deformacdo da rede
com uma faixa maior de composi¢oes, conforme sera discutido adiante (a composi¢cdo média

dos materiais utilizados nesse trabalho esta na tabela 2.1).

Tabela 2.1. Composices médias tabeladas dos agos utilizados no trabalho em % em peso.
Amostras C Cr Ni Si S Mn P Mo N

310S 0,08 25 20,5 15 0,015 2 0,045

316L 0,03 17 12 0,75 0,03 2 0,045 25 0,1
D 0,03 225 5,5 1 0,02 2 0,03 375 0,18
SD 003 24 8 0,8 0,02 12 0,035 4 0,28

304L 0,03 19 10 1 0,03 2 0,045 0,1
SA 0,02 22 25 0,02 0,006 088 002 6,3 023

Fonte: Borges; De Oliveira; Kublitski (2015); Iron and Steel Society (1999).

Observa-se no diagrama de Schaeffler (Fig. 2.2) que a microestrutura dos acos
inoxidaveis depende das diferentes quantidades de Cr e Ni equivalentes na matriz. O ago 316L
tem a menor quantidade de Cr equivalente com a concentracao intermediéria de Ni. No entanto,
0s acos D e 310S tém quantidades muito préximas de Cr equivalente, mas a quantidade de Ni

equivalente praticamente dobra no aco 310S em comparacdo com o D.
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Fig. 2.2. Diagrama de Schaeffler mostrando a posigéo dos agos utilizados no trabalho. As equagdes de niquel
equivalente e de cromo equivalente sdo apresentadas nos eixos do grafico.
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Fonte: Adaptado de: http://dacapo.com/uploads/documents/40document.pdf.

As amostras foram recebidas em forma de barras, cortadas com aproximadamente 2 mm
de espessura; em seguida suas bordas foram arredondadas para evitar arcos voltaicos durante o
tratamento por plasma. Os procedimentos de polimento foram iniciados com as lixas de P360,
P600, P800, P1000, P1200 e P2000. Apobs o lixamento, seguiu-se o polimento com pasta de
diamante na seguinte ordem de tamanhos de particulas: 15, 9, 6, 3, 1 e 1/4 pum.

Ap0s o processo de polimento as amostras foram limpas em banho de ultrassom com
acetona por 10 minutos, em seguida com alcool isopropilico por 10 minutos, finalizando com

agua ultra pura por mais 10 minutos.

2.1.2 Implantacdo idnica por imersdo em plasma

A técnica de implantag&o idnica por imersdo em plasma (PIII) estd em funcionamento
na Universidade Estadual de Ponta Grossa (UEPG) desde 2016, no Laboratério de Implantacdo

I6nica e Plasma (LIIP). Neste equipamento, os ions do plasma podem ser acelerados em diregédo


http://dacapo.com/uploads/documents/40document.pdf
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a amostra com alta energia, tipicamente de 10 keV (uma figura esquematica do PIII é
apresentada na figura 2.3). Entretanto a tensdo da aplicada no catodo pode chegara — 25000 V,
de modo que os ions acelerados podem atingir energias de até 25 keV. Para efeitos
comparativos, técnicas convencionais empregam tensdes tipicas de até 1 kV, e a implantacéo
idnica pura, geralmente com feixes lineares, permite acelerar fons na faixa de 10* V
(LIEBERMAN, 2000; DE OLIVEIRA et al., 2016). De modo geral, o sistema de PIlI do LIIP
é ajustavel na seguinte faixa de parametros nominais: largura de pulso (L) entre 10 e 50 ps;
tensdo (V) de 0 a 25 kV e frequéncia (f) entre 0,5 e 4,0 kHz. Mais detalhes sobre o0 equipamento
podem ser encontrados na dissertagéo de mestrado de de Oliveira (2016).

Logo apo6s a limpeza das amostras, conforme descrito na se¢do anterior, as amostras
foram posicionadas no catodo conforme esquematizado na figura 2.2; a camara é fechada e a
bomba de vécuo é ligada de modo que a pressdo interna seja da ordem de 102 Pa. Antes do
inicio do tratamento foram realizados 3 ciclos vigorosos de fluxo de nitrogénio, para que parte
das impurezas como 0 oxigénio e outros gases e particulas presentes no ar fossem removidas.

O pré-sputtering foi realizado em todas as amostras, com 50% de Ar e 50% de H,,
durante 1200 s com o0s seguintes parametros: tensdo de 7,75 kV, largura de pulso de 10 ps,
frequéncia de 1,5 kHz e corrente total de 0,56 A.

Os tratamentos de P111 foram realizados utilizando duas amostras de cada ago para cada
condicdo apresentada na tabela 2.2. As amostras foram tratadas sob as mesmas condicdes de
temperatura, e consequentemente sob a mesma poténcia aplicada, como pode ser observado na

Figura 2.3.



29

Tabela 2.2. Parametros utilizados em cada tratamento: temperatura média entre os tratamentos dos conjuntos (F1,
L1, V1), (F2, V2), (F3, V3) e (C); T é a temperatura média de cada tratamento; [ V(t)dt ~ VL é integral do pulso
de tenséo fornecido em cada condigdo; | é a corrente total e f é a frequéncia de pulso.

Nomenclatura Ten;}p:dr?atura T(°C) I I(/\E:?S;it 1 (4) f (Hz)
F1 289 289 £+ 2 0374002 0494001 728
L1 289 291 £ 2 028+001 061+001 1074
V1 289 288 +3 0,27 +00,1 036+£0,01 1074
F2 322 316 + 4 0374002 0594002 891
V2 322 32810 0,34+0,01 059+£0,01 1074
F3 353 353 +1 0374002 0724002 988
V3 353 353+1 035+0,01 0,72+0,01 1074
C 391 3919 037+0,02 088+005 1074

Fonte: O autor
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Figura 2.3. Representacdo simplificada do sistema de PIll, com a fonte pulsada de alta tens&o sendo aplicada sobre
o catodo de aco 316L onde as amostras sdo posicionadas. A camara € construida em aco inoxidavel, com entrada
de gés na parte superior e bomba de vacuo na parte inferior, fonte auxiliar de radio frequéncia (RF) e sistema de
resfriamento para as janelas base e sistema de RF.
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Fonte: adaptado de Oliveira et al. (2018).
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Figura 2.4. Temperatura em fungao da densidade de poténcia de ions P;,,s/ Acs: = VLI;f. Os circulos pontilhados
em azul sdo apenas uma guia para observar cada conjunto de pardmetros que mostram a mesma temperatura.
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Fonte: O autor

2.1.3 Difracéo de raios X (DRX) e quantificacdo de fases

A DRX foi realizada no CLabmu/UEPG com um difratdbmetro de raios X da marca
Rigaku, modelo Ultima IV, e no departamento de Quimica da UEPG com um equipamento
Shimadzu XRD-6000. Utilizou-se radiacdo monocromatica de CuKa (A = 1,5406 A). Em todas
as amostras foi empregada a geometria Bragg-Brentano (0-260) com a variagdo entre 35° e 75°
e passo de 0,02°, com tempo de contagem de 10 s para cada passo e angulo de incidéncia fixo,
de 30°. Nessas condi¢des, obteve-se maiores intensidades de pico, com o propdsito de aumentar
a fidelidade das quantificacdes de fase. A identificacdo das fases nos difratogramas de DRX
foram realizadas por comparacdo com fichas cristalogréficas da base de dados ICSD (Inorganic
Crystal Structure Database).

A quantificacdo das fases a partir dos difratogramas foi realizada com auxilio do

software Fityk (WOJDYR, 2010). Em todos os difratogramas, as funcbes pseudo-Voigt
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(combinacéo equilibrada entre func6es de Gauss e de Lorentz) usadas no ajuste de multi-picos
foram: uma funcéo para o plano (110) da fase a; uma funcdo para o plano (111) da fase y; uma
funcéo para a fase € em 43,9°, uma funcéo, representado a soma das distribuicOes das fases ¢ e
y" em aproximadamente 41° (utilizada quando necessario); duas funcdes que correspondem ao

conjunto de fases substequiometricas que compdem a fase y, — austenita expandida. A

classificacdo da austenita expandida em uma mesma superficie em T, € Yy, Fepresenta regides

com maior e menor concentracdo de nitrogénio, como observado por outros autores (MANOVA
etal., 2017a). Para a medida da posicdo meédia do pico, de onde se obteve a deformacdo média
da rede causada pelo N, foram aplicadas médias ponderadas nesses picos, onde o peso de cada

posicdo era a intensidade integrada do proprio pico.

2.2 Fluxo de N e conservacao de massa

Sabe-se que a ordem de grandeza da camada de difusao é de um, que € muito maior que
0 alcance percorrido pelo atomo implantado, desacelerado até parar por completo, que é da
ordem de nm (NASTASI; MAYER; HIRVONEN, 1996). Por esses motivos, é razoavel
assumir que a maioria dos parametros experimentais controlam principalmente o transporte de
N, ou de outros elementos intersticiais, o que inclui a fluéncia efetiva de ions, conhecida como
dose, e a difusdo do soluto na camada (GOEBEL et al., 2000).

A formacéo de y, esta fortemente associada a captacdo e difusdo do nitrogénio no
solido. A figura 2.5 esquematiza as etapas do transporte de N em um experimento, onde a
insercdo do soluto € baseada em processos assistidos por plasma. Pode-se dizer que o
transporte de nitrogénio pode ser dividido em trés processos fundamentais (MANOVA et al.,
2017a) (Fig. 2.5):

e Fornecimento de nitrogénio a superficie (N que interage com a superficie, fluéncia);

e Transporte de nitrogénio através da superficie (N que ird compor a dose ou fluxo
efetivo);

e Transporte de nitrogénio para o interior do volume (fluxo de N para o interior do

material, difusdo).
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Figura 2.5. Figura representando as etapas do transporte de solutos (N, C, H, etc...) do plasma para o interior do
material. A E,, € a energia média dos ions entregue por pulso em um sistema onde 0 aguecimento € proveniente da
transformacdo de energia dos ions em calor. QIR é a quantidade de ions retroespalhados. A dependéncia de E,
com os ions retroespalhados e a taxa de sputtering esta detalhada no apéndice A.
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O transporte e conservacdo de N no material estd intimamente ligado a termodindmica

e a mecanica dos sélidos (fato que sera demonstrado no decorrer do trabalho), através do volume

parcial molar, da energia livre de Gibbs e da anisotropia. Essas propriedades estéo

intrinsicamente ligadas ao fluxo e ao transporte de N no material, que se concentra no equilibrio

entre o fornecimento efetivo de N e sua difusdo no material.

Para explorar esses aspectos essenciais para 0 entendimento de y,, € necessario

construir instrumentos matematicos provindos da termodindmica e da mecanica dos sélidos.

Esses instrumentos irdo auxiliar na analise dos resultados experimentais, desempenhado um

papel de conexao entre os diferentes experimentos realizados neste trabalho. Dessa maneira, na
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secao 2.3 serdo construidas ferramentas para a analise das amostras tratadas por Pl na secdo
2.4.

2.3. A termodinamica dos processos mecanicos

Por definigdo, o volume de um sistema é uma funcgéo de estado. Assim, em um sistema
multicomponentes e aberto, a alteracdo de volume pode ser resultado tanto de variaveis
extensivas quanto de mudancas de temperatura e pressdo, quanto da remoc¢do ou adicao de
material ao sistema. Portanto, a fungéo volumétrica de estado e V = V (T, P, ny, ny, ..., ny,), que
€ dependente do numero de mols n,, de cada componente i (que nesse trabalho € N, mas
poderia ser, por exemplo, C ou H), caracterizando-se uma varidvel extensiva. Dessa forma, se
0 sistema sofre uma mudanga infinitesimal de estado, pode-se escrever (KLOTZ,
ROSENBERG, 2008; ROBERT DEHOFF, 2006; SWALIN, 1972; WHITE, 2019):

v v
v, = ( ) dT+( ) dpP + Z dn,  (23)
3T ) o, 3P) 1, any,

T,P,leinlp

N ov av x
Usando as relacbes de Maxwell, (—) =Va e (—) =—Vf onde o« e f sdo os
oT Py oP TN

coeficientes de expansdo térmica e o coeficiente de compressibilidade, respectivamente, e
assumindo que havera uma Unica espécie de atomos ¥ (Que pode ser N, C e H, entre outros)

adicionados ao sistema, é possivel escrever a parcela relativa ao volume parcial molar como:

ZC oV {2V 24
6n¢ nw N 6n¢ nlﬂ ( ' )
T,P,njinlp

¥=1
A concentragdo molar pode ser escrita como Cy, = ny,/V, onde ny, € 0o nimero de mols do

elemento . Reescrevendo a expressdo acima, obtemos

o v 1V

=7, (2.5)

onde 7 é o volume parcial molar. A equacéo 2.3 se torna

VadT — VBAP + VndC,, = dV, = 0. (2.6)
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Na equacdo 2.6, a diferencial de volume total V, pode ser igualada a zero, porque é
possivel considerar que toda a deformagdo causada pelo soluto, descrita pelo termo: VndCy, €

descrita pelos termos restantes do lado esquerdo da igualdade, VadT e VdP. Essa equacao
pode ser encontrada em temos de deformacao total (&;), assumindo-se que tal termo pode ser
considerado como zero desde que a profundidade da deformacdo quimica (devida ao soluto)
que corresponde ao volume parcial molar n seja pequena em relagdo ao tamanho da amostra
(JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016a). No caso do trabalho citado, utilizou-se uma
técnica de espelhamento por meio da definicdo de um plano posicionado em L/2, onde L € a
profundidade total da camada, impondo-se que ambos os lados desse plano tém deformacoes
iguais, em média. No entanto, a primeira explicacdo é mais aceitavel no presente contexto, pois
a técnica utilizada por Jespersen, Hattel e Somers (2016) foi aplicada no estudo da deformacéo,
plano a plano, em funcédo da profundidade e ndo da deformacédo média total que é o caso desse

trabalho.
. , . P o 1 ~
A compressibilidade é o inverso do médulo volumétrico, f = —> No caso da compressdo

hidrostatica, a pressdo é p = —o. Desse modo, tem-se que
adT + Bdo +ndCy, = 0. (2.7)

Ou, isolando-se o termo de interesse, que é o volume parcial molar:

dC, = (dT+dG) 2.8
n 1,[}_ a K . (')

Estas equacbes também podem descrever todos os processos de tensdo e deformacéo
elasticos e térmicos que ocorrem em um material com solutos intersticiais, e € importante
mencionar que elas funcionam tanto para pressdes externas quanto para pressoes causadas pelos
solutos intersticiais. Equacdes aplicadas a solutos intersticiais, como estas, foram definidas por
Larche e Cahn (1982), antes mesmo da descoberta da fase S. No entanto, somente nos Gltimos
anos esses modelos foram resgatados para o estudo de difusdo sob deformacfes plasticas,
causadas por hidrogénio intersticial (MARTINEZ-PANEDA et al., 2016) e por nitrogénio
(JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016a; KUCUKYILDIZ et al., 2020b). Dessa maneira,
uma equacao mais geral devera ainda incluir um termo relativo as deformaces plasticas.

Para demonstrar a ligagdo entre a termodindmica e mecanica dos sélidos feita nesse
trabalho, essa equacdo sera obtida utilizado a Lei de Hooke generalizada, que engloba

deformacdes elasticas e térmicas, a qual pode ser escrita como (BOWER, 2001):
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1, i=j
0, i#j’

1+v)
8ij = E

v
O-ij - 6l'j'Eo-l'=j + aAT@ij; 611 = { (211)

Dessa equagdo podemos identificar duas parcelas de deformacao, &;; = & + elT] uma

N ~ L oa- 1+ N
correspondente a deformagdo elastica &; = ( EV) 0 — 6ij£ai=j, e a outra, correspondente a

deformacé&o térmica siTj = aAT§;;. Naequagdo 2.11, §;; € o delta de Kronecker, e g;—; = 011 +

027 + 033. Assim, quando, i = j, obtém-se para ¢;; as relagbes

( 1+v) v
f1= O~ E(Un + 025 + 033)
1+v) v
€22 = E 022 — E(Un + 022 + 033) (2.12)
1+v) v
\é33 =~ 937 f (011 + 022 + 033)

De modo que quando, no regime hidrostatico i = j, teremos a deformacdo total dada por
(BOWER, 2001; NOYAN; COHEN, 1987):

dv

70; =] (2.13)

Ejj = €11 T &p + €33 =

Em uma condicdo de pressdo hidrostatica, g,; = 0,, = 033 = g, portanto, temos: —3P =
011 + 02, + 033, 0nde P = —o. Assim, somando todas as parcelas de 2.12 conforme mostrado

em 2.13, e considerando-se um incremento na tensdo, do, obtém-se:

dv  3(1-2v) do
= dP = ——

& _ AV p = 2.14
Vo E K (214)

onde K =

32 é¢ 0 mddulo volumétrico (também conhecido como mdédulo de bulk).

Substituindo a equagdo 2.14 pela parcela elastica da equagdo 2.11 e multiplicando dCy, em

ambos os lados,
V do
e dCy =1dCy = — (3 +adT); (2.15)

Dessa forma, é possivel chegar a mesma equacao obtida usando termodinamica basica,
assim, é possivel afirmar que as equacdes 2.7 e 2.11 sdo equivalentes, como pontos de partida.
Mas € inegavel que essas correlacdes ja sdo consagradas no meio cientifico, no entanto, até o
momento, ndo foram usadas para explicar os fendmenos de nitretacdo, cementacdo e

hidrogenacgéo. Existem, apenas alguns trabalhos recentes que se aproximaram delas, usando a
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somatdria das deformacdes possiveis para estudar a influéncia de deformacdes plasticas na
difusdo de solutos (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016b; KUCUKYILDIZ et al., 2020b).

Estas equagbes fazem uma conexdo profunda entre mecanica dos solidos e
termodinamica que sera discutida ao longo desse capitulo e de todo o trabalho. Para definir
conexdes entre a teoria discutida e a experimentagédo aqui realizada, algumas defini¢Oes serdo
estabelecidas a seguir.

A deformacdo da estrutura cristalina pode ser definida como

hkl
(a[hkl] _ a([) ])

[hkt] —

£ (2.16)

[hkl] )
ag

onde o parametro de rede de uma célula cubica sob tensdo (que nesse caso é causada pelo N) é
al™W = h2 + k2 + 124", ¢ o parametro de rede da célula, livre de tensdes é dado por
hkl = Vh? +k? + lzd (kI . 4 ¢ a distancia interplanar. Essa equacao € geral, e pode ser

usada para calcular deformagdes elasticas, térmicas e também é comumente empregada na
determinacédo de deformacGes da rede em funcdo da concentragédo de nitrogénio.

Na equacéo 2.8, assumindo-se que a variagdo de temperatura seja igual a zero, tem se a

v 1 1 do Avi®] 1 L
——, Que pode ser escrita como: = ———Ac!®l, onde a direcio

relagio — ac, Vo i Co v K]

cristalina é dada por [¢] = [hkl]:

3 [61)>
] [(a[¢]) —(a ]
= (0 ) - Acl®], (2.17)

Vo (a[¢1)3 T K@

0

é a forma experimental utilizada para se obter o que sera denominado nesse trabalho, de volume

[$] L _ ,
—Ez m)) (a quantificacdo dos picos, e 0 método de

parcial molar direcional®, onde K -

obtencdo esta descrita em detalhes na secéo 2.1.3).

3 Importante: O volume parcial molar direcional e questdes sobre o moédulo volumétrico direcional, serdo
abordados de maneira mais detalhada no capitulo 3. Esse termo & calculado a partir de uma Unica direc&o cristalina,
e ndo esta associado ao volume real, propriamente dito.
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2.3.1. Potencial quimico e energia livre de Gibbs

O potencial quimico, também denominado como “tendéncia de escape” por G. N.
Lewis* (LEWIS; RANDALL, 1923), pode ser descrito da seguinte maneira (ROBERT
DEHOFF, 2006):

aG _ _
ty =\z— = Grp, = Gy (2.16)

Onde G_w é a energia livre de Gibbs parcial molar média causada pela mudanca na quantidade
de soluto v, que por definicdo é igual a uy, (ou Gy, = nyuy, onde ny, € 0 numero de mols do
soluto ). A relacéo entre o volume parcial molar n (descrito na sec¢do anterior), o potencial
quimico e a energia livre de Gibbs, se da através da relacdo (PORTER; EASTERLING;
SHERIF, 2009; ROBERT DEHOFF, 2006):

0 d (0G oG

% - <%>T,P,nj =—2=n (2.17)

O potencial guimico € analogo ao potencial gravitacional. Dois corpos com massas
iguais e suspensos a mesma altura, € analogo a dois pontos, ou duas fases diferentes, com o
mesmo potencial quimico; dai a nomenclatura, tendéncia de escape (KLOTZ; ROSENBERG,
2008). Por esses motivos, o gradiente do potencial quimico é crucial no estudo de fendmenos
difusivos e de transporte de matéria, como sera mostrado adiante.

Na figura 2.6, apresenta-se um gréfico representativo da energia livre de Gibbs para
diferentes arranjos atdbmicos. Os pontos estaveis A e B representam fases cristalinas com
diferentes arranjos atdmicos (para exemplificar: o ponto A poderia ser y, e 0 ponto B poderia
ser CrN), onde G4 > Gpg. Qualquer transformagdo que resulte na diminui¢do da energia livre de
Gibbs no produto da reagdo, ¢ termodinamicamente possivel, portanto o critério universal para
a transformacgao de fases ¢ (PORTER; EASTERLING; SHERIF, 2009; SCHROEDER, 2000;
WHITE, 2019):

AG =Gy — Gy <0, (2.18)

4 As contribuicdes mais conhecidas do Fisico Gilbert Newton Lewis, sdo a descoberta da ligacdo covalente, o
conceito de pares de elétrons e a teoria de ligagoes de valéncia (HALL, 2002).
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para que haja transi¢do de A para B. A transformacdo ndo precisa ir diretamente de um estado
para o outro, mas pode assumir uma determinada quantidade de estados metaestaveis antes de

chegar ao seu estado minimo de energia.

Figura 2.6. Energia livre de Gibbs em funcéo do arranjo atdmico de diferentes fases cristalinas A e B.

A

Gy > Gg

Ha > Up

Energia livre de Gibbs G

Intervalo metaestavel

|
|
I
I
I
|
!
A Arranjo de atomos B
Fonte: O autor, baseado em Porter; Easterling; Sherif, 2009.

A resposta do qudo réapido essa transicéo de fases ocorre € o campo de estudo chamado,
em fisico-quimica, de cinética. As mudancas de fase podem ter as mais variadas respostas. Um
exemplo de cinética rapida sdo as explosdes de vapor que ocorrem quando sais fundidos entram
em contato com gés natural liquefeito (REID, 1983). O diamante é um caso de transicao de fase
com cinética lenta, pois ele pode existir quase que indefinidamente sob temperatura e pressao
ambientes (PORTER; EASTERLING; SHERIF, 2009).

Para exemplificar e trazer o tema de interesse a discusséo, tém-se 0 caso da y, que é
metaestavel, justamente devido a cinética lenta de transicdo yy — CrN, conforme tem sido
relatado na literatura sobre austenita expandida (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016b).

No caso de yy € obvio que G,, > G¢ry, €, portanto, essa transigdo ¢ inevitavel ao longo do
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tempo. A fungdo que descreve a energia livre de Gibbs na figura 2.6 deve, portanto, ser levada
em consideracdo, a qual muda em fun¢do da temperatura e da pressdo. Para uma estimativa do
quao longo seria esse tempo para uma temperatura considerada intermediaria, para yy, em torno
de 200 e 300°C, o decaimento da fase expandida em nitretos possivelmente ocorreria em um
faixa entre 1000 e 10000 h, entretanto a temperatura ambiente, esse tempo ¢ muito maior

(MANOVA et al., 2017b).

Quanto maior a diferenca AG, maior sera a probabilidade de decaimento, no entanto a
forma e a intensidade da fun¢do do intervalo metaestavel (Fig. 2.6) desempenhara um papel
importante na cinética de transicdo de uma fase para outra. Esse grafico mostra claramente uma
tendéncia de escape do arranjo de atomos que compdem A para o arranjo de &tomos que compoe
B, devido a desigualdade do potencial quimico py > ug (PORTER; EASTERLING; SHERIF,
2009).

2.3.2. Potencial quimico aplicado a solutos intersticiais

Quando um soluto é inserido em uma estrutura cristalina, o processo ocorre em
condi¢bes fora do equilibrio do ambiente, inserido por métodos de nitretacdo por plasma, ou de
modo ndo espontaneo. Ao se nitretar, cementar ou hidrogenar um material, é necessario que o
soluto adquira energia suficiente para atravessar a barreira de dxidos da superficie e a barreira
de potencial de superficie (DE OLIVEIRA et al., 2018a; MANDL; MANOVA;
RAUSCHENBACH, 2002), o que € absolutamente crucial em processos de nitretacdo a gas ou
por plasma (DE OLIVEIRA et al., 2018a). Supondo que ndo haja nenhuma camada de 6xidos,
ou que ela possa ser removida antes do tratamento, o potencial quimico do nitrogénio intersticial
paPti@ deve ser preferencialmente menor do que o potencial quimico do nitrogénio no gas uy™*
da atmosfera de tratamento (MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019a; SASIDHAR; MEKA,

2019; WU et al., 2014b). Isto é expresso por
1 . .
ps® = EG,?,Z + RTIn(ay™) = p3*"™ = ud + RTIn(a3?"®) (2.19)

onde G,?,Z é a energia livre de Gibbs do nitrogénio gasoso a temperatura e pressdo de tratamento

e uy € o potencial quimico do nitrogénio em um estado padrdo para referéncia com uma

quantidade de N tendendo a zero. As atividades do nitrogénio no gas e em solucdo sélida sdo



41

representadas por a5 e a3’ respectivamente. Essa condicdo é chamada de “nitrogen

paraequilibrium solubility limit”, uma condi¢do minima necessaria para que o soluto de fato
passe a ocupar um intersticio, portanto o potencial quimico deve satisfazer a relacéo u;?,as >

usle . No entanto, em trabalhos relativamente recentes, é sugerido que haja também uma
contribuicéo da tensdo causada pelo soluto na rede (GALDIKAS; MOSKALIOVIENE, 2011,
HE et al., 2005), assim o potencial quimico do nitrogénio em solugdo solida se torna
(CHRISTIANSEN; DAHL; SOMERS, 2008; LARCHE; CAHN, 1982):

ui]o”d = #1(\)1 + RTll’l(ai]Olid) — NnO (220)

A equacdo 2.20 pode ser obtida facilmente pela integracdo da equagédo 2.17,
considerando-se que um gas real é inserido. A atividade a, de um géas real pode ser definida
como ay = fy/Py, onde P, é a pressdo inicial de referéncia e fy é a fugacidade em unidades
de pressdo, que é obtida experimentalmente como um desvio da idealidade da pressdo do
elemento N (que pode ser C, H, etc.) em um determinado instante de tempo de um sistema em
um estado estacionario (ROBERT DEHOFF, 2006).

2.4 Abordagem teorico-experimental dos tratamentos de nitretagdo por plasma em agos
austeniticos por principios termodinadmicos

Nessa secdo, as amostras tratadas em diferentes condi¢des serdo analisadas em detalhes,
em funcdo do conjunto de parametros descritos na secdo 2.1.2. Durante a analise 0s conceitos
de termodinadmica, mecanica dos sélidos e transporte serdo resgatados e correlacionados aos

resultados experimentais.

Ao comparar as diferentes condigOes de tratamento por PII1l observa-se que tratamentos
com menores tensdes, representados por V (representados pelas condi¢bes V1, V2 e V3,
apresentados na tabela 2.2), quando comparados as outras condi¢des de tratamento, conforme
pode ser visto na figura 2.7 (gréafico da frequéncia em funcgéo da tensdo para cada tratamento);
consequentemente, levando a uma energia maxima fornecida aos ions por pulso, reduzida,
nesses casos. No entanto, nas condic¢des V, a frequéncia € maxima, sendo 1074 Hz (nominal 1
kHz) para esse conjunto de parametros. Assim, quando comparadas com as condigdes F, nas
quais a frequéncia é menor, a taxa de fornecimento de ions a superficie € maior para a condicdo
V, mas com uma energia menor, 0 que pode fazer com que o N se aloje em regides nao tao

profundas, mais proximas a superficie. Além disso, uma distribui¢do de energia dos ions com
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baixa intensidade pode favorecer uma maior taxa de retroespalhamentos de N (conforme

demonstrado no apéndice A).

Figura 2.7. Gréfico com parametros experimentais das condi¢des F e V, de tensdo V em funcéo da frequéncia f
nominais utilizadas em cada tratamento. As linhas do grafico ndo representam uma tendéncia, mas sim a conexao
entre condi¢Bes de tratamento com a mesma temperatura (As condi¢Ges de tratamento de cada amostra estéo
detalhadas na tabela 2.2).
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Fonte: O autor

A figura que se segue (Fig. 2.8) mostra a difracé@o de raios X de amostras com diferentes
composicBes dos principais elementos de liga, Cr e Ni (balanceados com o Fe), com
tratamentos por PIlII feitos em temperaturas aproximadamente iguais de 322 °C, que sdo
condi¢Bes intermediarias (condigdo 2 — temperatura de tratamento de ~ 322 °C). Embora a
temperatura seja a mesma, as condicdes de frequéncia (amostras F) e condi¢des de tensédo
(amostras V) foram diferentes para cada tratamento (Fig. 2.5). E possivel ver claramente que
todas as amostras tratadas apresentaram a fase S (yy), identificada pelos picos largos situados
a esquerda dos picos da austenita (y), o que é caracteristico da deformacéo causada por solutos

intersticiais, revelando a expansao da rede cristalina.

As amostras também apresentam intensidades de pico e deformacGes da rede variadas,
que claramente dependem dos parametros de tratamento por PIlI e também da composi¢do do
material, que por sua vez, dependem da do fluxo de N do plasma para a superficie e da superficie

para o interior do material (Fig. 2.5).
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Figura 2.8. Difracdo de raios X das condigdes de tratamento V2 e F2, para os a¢os 310S, 316L e D (os pardmetros
de tratamento sdo apresentados integralmente na tabela 2.2). Ampliacdo dos picos y(200) e y5(200), onde ha
uma proximidade maior nas intensidades e a diferenca de posi¢do entre V2 e F2 pode ser claramente observada.
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Fonte: O autor

A diferenca entre os tratamentos fica evidente em amostras tratadas a mesma
temperatura. Nesses casos, é possivel ver claramente uma diferenca na deformacéo da rede
cristalina, entre os tratamentos V2 e F2, nos trés acos analisados (figura 2.8). Observa-se
também que, sob a condicdo de tratamento V2, as amostras apresentaram deformac@es maiores
do que as F2. Ainda que essa diferenca possa ser observada em ambos os planos (111) e (200),
a deformacao € vista de maneira mais clara no deslocamento dos picos de y, (200) em relacdo
aos picos de y(200) (regido ampliada da figura 2.8).

Embora haja uma diferenca de ~10°C na temperatura media do tratamento por PIII, de
modo que a temperatura média da condicdo V2 é maior do que a de F2 (o que deveria fazer
com que a difusdo fosse maior em V2), ainda assim a condicdo V2 pode-se alcangar
deformacgdes maiores (maior deslocamento relativo dos picos de yy) devido a alta taxa de
fornecimento de N. Essa correlacdo sera feita mais adiante na analise do fluxo de N.

Outro fator importante é o tempo de pulso desligado. Se a frequéncia é menor, o fluxo
de N (que pode ser definido como a taxa de variacdo da fluéncia) do plasma em direcdo a

superficie também serd menor (visto que a largura de pulsos, que corresponde ao tempo ligado,
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foi a mesma em todos os tratamentos). Haverd um tempo desligado maior durante a
implantacéo, onde uma quantidade muito pequena de ions de N atingiréa a superficie do material;

além disso, durante o desligamento do pulso, considera-se que a temperatura ndo diminui, e
. . . N , 1
segundo medidas feitas nesse trabalho a variacdo da temperatura &€ menor do que o °C durante

o tempo desligado de um pulso médio. Dessa maneira, o fluxo interno de N continua 0 mesmo
durante o desligamento do pulso, em uma difusdo continua, com um nimero muito pequeno de
N atingindo a superficie, que pode ser considerado desprezivel, devido ao fato da maioria dos
ions ndo ter energia suficiente para vencer a barreira de superficie. O conceito de fluxo interno
de N pode ser melhor entendido observando-se a figura 2.5: mesmo que o fluxo de ions para a
superficie seja muito pequeno, o transporte de massa dentro do material, ou difusdo, continua

ininterruptamente.

As figuras 2.9.a, b e c, apresentam a difracdo de raios X obtida para cada uma das
amostras tratadas em diferentes condi¢des. Cada grafico mostra a comparacao a difracdo de
raios X entre todos os tratamentos de PIIl, para as amostras D (Fig. 2.9.a), 316 L (Fig. 2.9.b) e
310S (Fig. 2.9.c).

Além das diferencas nas deformacGes, é possivel observar nas figuras 2.7.a, b e c, de
forma qualitativa, que a razao de intensidades integradas I, /I, aumenta com a densidade de
energia média por pulso E,,. O mais interessante € que essa constatacdo compreendeu todos os
trés tipos de acos analisados aqui. Primeiramente, a razdo intensidades integradas, seréo
analisadas de forma qualitativa, onde é possivel ver que a intensidade integrada da fase S
aumenta (I, ), a0 mesmo tempo que a intensidade integrada de y (1), diminui (Em um segundo
momento a intensidade integrada sera quantificada e analisada). A razdo I, /1, esta associada,
principalmente, a profundidade da camada. A deformacdo da rede, que nesse caso € uma
deformacdo media dependente da distribuicdo dos picos, depende fortemente da concentracéo
e da direcdo cristalogréafica devida a sua anisotropia intrinseca (topico a ser discutido nos

préximos capitulos).

Além da proporcionalidade das intensidades integradas, observa-se também nos
difratogramas, outras caracteristicas comuns a amostras de uma mesma liga. Por exemplo, no
aco duplex (D), figura 2.9.a, hd uma pequena expansao ao lado esquerdo do pico correspondente
a ferrita «(110) que pode indicar ferrita expandida a,. A constatacido dessa fase se mostrou

interessante devido a proporcionalidade do aumento da intensidade de ay com E,, o que

corrobora a correlagdo entre deformacédo da estrutura com o fluxo de N através da superficie.
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Outra constatacdo importante é que o fluxo de N é essencial para o entendimento das
deformacdes resultantes na estrutura, mesmo entre arranjos atomicos diferentes, de modo que

isso é valido tanto para a ferrita « (CCC) quanto para a austenita y (CFC).

Figura 2.9. Difratogramas raio X para ligas com diferentes proporcdes de Ni e Cr, em funcdo das condicGes de
tratamento (pardmetros apresentados na tabela 2.2). a) Amostra de aco duplex (D). b) Amostra de aco 316L. ¢)
Amostra de aco 310S. As fases apresentadas aqui, também serdo discutidas no capitulo 4.
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Para entender melhor os resultados da figura 2.9, um grafico da quantificacéo de I, /1,
em funcdo de E, foi feito para cada uma das amostras (Figura 2.10). A quantificacdo da

austenita expandida foi realizada conforme descrito na sec¢do 2.3, de onde foi possivel obter o

grafico apresentado na figura 2.8.

Observa-se que a proporcionalidade E, « I, /I, € de fato satisfeita, porém em alguns
casos parece prevalecer um comportamento mais proximo ao de uma exponencial, o que de
modo algum invalida a proporcionalidade, mas faz dessa relagdo uma forma interessante de se
definir parametros para um determinado estudo envolvendo PIIl. Essa forma de definir
parametros pode oferecer ainda mais previsdes em funcdo do material usado quando se estuda

a deformacdo média da rede causada pela insercédo de N.

Observando as curvas dos agos 310S e 316L da figura 2.10, parece inicialmente nao
haver um padrao entre a quantidade de Cr e Ni do material e a proporcionalidade E, « I, /I,.

Por exemplo, a I, /I, do aco 310S aumenta mais rapidamente na direcdo [111] do que na

200], o que ocorre na regido entre E,, = 0452L e E, = 0,6 L porém para 0 aco 316L o
p cm? p

cm?’
aumento na taxa € mais proeminente na dire¢do [200] do que em [111]. Essa correlagdo pode
estar relacionada a anisotropia entre as diferentes dire¢des cristalinas, que sera abordada durante

a discussdo da deformacédo em funcéao do fluxo de N.
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Figura 2.10. Razao das intensidades integradas Ir—"’ da austenita expandida y, e da austenita y em funcgéo da energia
Y

média de ions entregue por pulso E,,, analisada em ambos os planos (111) e (200).
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Fonte: O autor
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No entanto o valor da razdo entre as intensidades integradas fornece pouca informacéo

sobre a deformacdo da rede cristalina que é um fator fundamental para o entendimento da yy

(Alguma informagdo sobre a intensidade integrada pode ser extraida da largura a meia altura,

porém essa medida esta mais associada a uma faixa de deformac6es possiveis do que com a

deformacdo média da rede de y em relacdo a y pura). Assim, foi feito um grafico do volume
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direcional®, apresentado na equagdo 2.17 (Eg. 2.17: AVV—:’L[(a[¢1)3—(ag¢])3]/(ag¢1)3]=
1

— 80?1 ==nACy), e obtido a partir das equagdes basicas da termodinamica e da mecanica

dos solidos. Assim, o volume parcial molar de nitrogénio seré relacionado com a energia média
de ions por pulso, o0 que permitird um entendimento fisico do processo de retencdo de solutos
na estrutura austenitica.

O difratogramas apresentados nas figuras 2.9. a, b e ¢ mostram claramente que as
deformagGes variam drasticamente entre os diferentes materiais e também em funcdo de E,,
que como foi discutido, é o principal determinante do fluxo de N na superficie. Entdo, o que se
tem sdo justamente os problemas de transporte de massa descritos nos inicio do capitulo, e que
podem ser abordados pela perspectiva do fluxo de N através da superficie e do fluxo de N
alojado superficialmente em direcdo ao interior do material (difusdo, dependente da
temperatura, composicédo e arranjo cristalino), conforme foi detalhado por (MANOVA et al.,
2017a).

Esses problemas de fluxo podem ser resolvidos através da equacédo de conservacédo de
massa, também conhecida como segunda Lei de Fick, dada por (LARCHE; CAHN, 1982;
MONASTYRSKII; OLENYCH; PARANDII, 2001; SALINAS, 2005):

aCy

5+ VI =0, (2.21)

onde Cy é a concentracdo de N e Jv € o fluxo total de N através de uma superficie gaussiana.
Uma forma geral da equacéo é

aCy

~+V v =9 (2.22)
onde g representa uma fonte ou sumidouro dentro da superficie gaussiana, o que pode ser
designado a um aprisionamento de N devido a uma transi¢do de fase — ou o simples, porém
relevante aprisionamento intersticial — como por exemplo y, — CrN, (ou que também poderia
ser CryN, Fe,_3N ou Fe,N), ou a liberacdo desse N da fase, quando hd uma nova transicgéo,
agora de nitreto para y. No entanto, para a dos resultados desse capitulo, sera levado em conta
apenas o N intersticial, que é aprisionado em sitios de Cr, e 0 N que remanescente, considerando

a transicao de fase inexistente.

s Essas equagdes serdo detalhadamente deduzidas e exploradas no capitulo 3.
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Para esta aplicacdo, considera-se a transicdo de fases desprezivel, o termo g serad
atribuido a taxa de aprisionamento e liberacdo de N em sitios de Cr, assim como para 0 N
remanescente. Pode-se considerar que a concentracdo total Cy é igual a soma da concentracdo
do N aprisionado em sitios de cromo CS" e da concentragdo de N remanescente C}¢™, de modo
que arelagdo Cy = CS" + Cie™ seja satisfeita, onde para alguns modelos de difusdo, somente
0 C{®™ é considerado (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016b). Logo, a equagéo 2.22 é a
que melhor se adequa neste caso, onde a investigacdo principal levard em conta o volume
parcial molar i, que é uma forma tridimensional de representar deformacdo média da rede &.

Assumindo-se uma dependéncia linear do fluxo com o gradiente de concentracdo
(SALINAS, 2005), é possivel escrever o fluxo de N como (GALDIKAS; MOSKALIOVIENE,
2013; MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019b):

Jv = —LVu(Cy,T,P), (2.23)

DCyn . . .. . . .
onde L = R—T"’ é conhecido como o coeficiente de Onsager, de maneira que D € o coeficiente de

difusdo, e uy = u(Cy, T, P) €é 0 potencial quimico, geralmente definido pela equacao 2.19 para
modelos de difusdo, e 2.20 para modelos de difusdo com o acréscimo na tensdo, provocando
um aumento na difusdo. No entanto, aqui essas equagOes serdo usadas, principalmente para
estudar a alteracdo média de volume na estrutura, causada pelo fluxo de N, e na sequéncia, a
influéncia da tensdo seré discutida, afim de ampliar a discusséo.

Substituindo 2.23 em 2.22, tem-se:

aCy
F - LVZ,uN =Jg. (224)

Da equagdo 2.9 temos a correlacdo com a energia livre de Gibbs média parcial molar py = Gy.

iy -

Em coordenadas cilindricas (p, 8, z), considerando que a concentracdo seja constante
em p e 8, em uma configuracdo rotacionalmente simétrica, onde a direcéo Z é definida a partir
da superficie do material em direcdo ao seu interior, o laplaciano pode ser escrito da seguinte

maneira, onde 0 x € numero total de seccdes transversais ao longo da camada analisada.

K

_ 9%Gy
ViGy = Z . 2.26

=1
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Essa equacdo mostra a definicdo de somatdria do laplaciano em relacéo a profundidade
z (LARCHE; CAHN, 1982). Viu-se que a relacdo entre a energia livre de Gibbs e volume
parcial molar n (Eq. 2.17) é %” = 7, e este pode ser correlacionado com a deformacao da Lei

de Hooke (o volume parcial molar foi deduzido a partir da Lei de Hooke na segéo 2.3).
Na equacdo de conservacao de massa ou equacdo de continuidade, o termo de fonte ou
sumidouro g, dentro da superficie gaussiana, pode ser definido em funcdo da concentracdo

Cy = C5™ + Cie™ como a variagdo infinitesimal de C em relag&o ao tempo:

dCy acs” acrem
9= g<7) B < ac )t \Tac ) (2.27)
g g

Para iniciar a uma explicacdo mais aprofundada das diferentes concentragdes, C5" e

Cx®™, que serdo de extrema importancia para o trabalho como um todo, considere que a difuséo
de um Unico soluto intersticial atravessando uma rede cristalina orientada (Fig. 2.11). Na figura
2.11 é possivel observar trés diferentes momentos, em uma selecéo representativa de atomos
que tem dois intersticios, com menor energia livre de Gibbs e consequentemente, menor
potencial quimico. No centro ha uma condicéo onde o soluto ganha energia e vence a barreira
de potencial, e nesse ponto a energia livre de Gibbs é maxima e instavel, o que forca o soluto a
migrar para outra posi¢do com energia menor, onde o potencial quimico é menor (PORTER;
EASTERLING; SHERIF, 2009; SHEWMON, 1969; SHEWMON, 1989).
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Figura 2.11. Energia livre de Gibbs em funcéo da posi¢do do atomo na rede, representando incialmente um soluto,
em amarelo, em um intersticio de wuma rede cristalina representada pelos circulos verdes.

000 0% o0
o0 @@8/@@

Energia livre de Gibbs G

\4

V4

Fonte: O autor, baseado em Shewmon, 1969; Shewmon, 1989.

E interessante comecar com essa explicacdo simplificada porque, num sistema onde um
material estd sendo nitretado, é exatamente isso que ocorre. 1sso ocorre por que o fluxo de N é
dado pela equacéo fN = —LVu(Cy,T,P), ou seja, é proporcional ao gradiente do potencial
quimico u. Porém, no caso da nitretacdo, existe uma quantidade muito grande de intersticios
que ja foram preenchidos, e portanto, novos atomos de N gque entram no material estardo em
condi¢Bes mais proximas da energia livre de Gibbs maxima, ilustrada no centro da figura 2.11.
Essa condigdo fara com que o fluxo de N no interior do material (difusdo) seja maior quando
0s intersticios estiverem preenchidos, levando os atomos a uma busca por uma condicéo de
menor energia, conforme é representado na figura 2.12. O perfil médio de energia livre de Gibbs
em funcdo da profundidade z ¢ ilustrado na figura 2.13. A migracdo do 4&tomo ocorre até que se
encontre um intersticio ou um defeito na rede cristalina com menor energia livre de Gibbs.
Logo, em um dado momento, a concentracdo total é dada pela soma das concentracdes Cy =

CCr + crem,
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Figura 2.12. Representacdo bidimensional, aproximada e simplificada, da energia livre de Gibbs em uma rede
cristalina, onde as esferas amarelas representam os atomos de N que estdo alojados em alguns intersticios apds um
determinado tempo de nitretagdo, que em termos de concentragdo é representada por CS". As vermelhas
representam o N remanescente que esta difundindo ao longo da rede em busca de uma condicao de menor energia,
representada por C{°™ em termos de concentracdo. A seta vermelha representa possiveis trajetorias do N até
encontrar uma condi¢do minima de energia.

Computed by Walfram|Alpha

Fonte: O autor

A variacdo infinitesimal da concentracdo de N, dada por dCy = dny/dV, onde ny € 0
namero de mols de N em um volume V. Assim pode-se escrever:

ony 1

dCN = W = 1 (228)

O termo g descrevera a taxa de variacdo de concentracdo total de soluto, nesse caso o
N, retido ou liberado dentro de uma superficie gaussiana com profundidade z. No caso da
anélise de difracdo de raio X, serd utilizada a profundidade da camada de y,. Embora a
contribuicéo da intensidade do feixe ndo seja linear, o alcance do feixe no material € constante,
e independente de Cy, uma vez que o coeficiente de absorcao linear ndo varia significativamente
entre y e yy (DE OLIVEIRA et al., 2018b; WILLIAMSON et al., 1990).

Considerando a equagéo 2.25, diferentes valores de g podem ser determinados; os trés
mais importantes sdo:

o g > 0: A taxa de entrada efetiva de N na superficie € maior do que a taxa de

difusdo, caracterizando um aumento de Cy;
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o g < 0: A taxa de entrada efetiva de N na superficie € menor do que a taxa de

difusdo, caracterizando uma diminuicéo de Cy;

o g = 0: A taxa de entrada efetiva de N na superficie é igual a taxa de difusdo,
mantendo a difusdo constante (condicdo de equilibrio);

Figura 2.13. Gréafico de uma superficie gaussiana cilindrica, com a origem no topo, um pouco abaixo da superficie
do material, onde apenas o N efetivo age, com os pontos amarelos representando os atomos de N distribuidos na
superficie em um tempo t. Ao lado direito as subdivisdes (em tamanho propositalmente exagerado, para melhor
visualizagdo) que compdem o laplaciano VZGy(Eqg. 2.26). A figura abaixo representa a energia média livre de
Gibbs parcial molar ou o potencial quimico, em fungdo da profundidade da camada.

| 9%Gy
0z%
%Gy
dz3
%Gy
0z3

Alcance do raio X

N vy

Fonte: O autor



55

A fonte ou sumidouro da equacdo de continuidade (Eq. 2.25) também pode ser escrita

usando a defini¢éo 2.28, obtendo-se:

B (6CN> 0 (anN) 229
9= Cor) " ac\av ) (2.29)
considerando que as derivadas possam ser comutativas, e considerando o método para a

obtencdo das relacdes de Maxwell para principios termodinamicos, tém-se que:

d (6nN> 0 (anN) 230
at\av /) oav\at /) (2:30)
Sabe-se que o fluxo de N ¢é dado por Jy = a;l—t”, assim obtém-se:
OCN) (6]N)
— )= (==). (2.31)
g( ot g\av

Essa equacdo mostra uma relacéo direta entre a taxa de retencao ou liberacdo de N na
rede e a relacdo entre fluxo e volume causada pelo acumulo ou distribuicéo de N.

A importancia da equacdo 2.31 estd na correlacdo entre varidveis mensuraveis, ou que
podem ser estimadas, com a taxa de retencdo ou distribuicdo de Cy (fonte ou sumidouro g).
Ainda mais interessante, ela é a correlacdo entre pardmetros externos de nitretacdo associados
a Jy e fendmenos que ocorrem internamente no material, como a variacdo de volume e
concentracdo, que por sua vez estdo ligados a efeitos anisotrépicos, formagdo de defeitos,
transicdo de fase e estequiometria. Os efeitos decorrentes no material estdo relacionados com o
acumulo (saturacdo/aumento na Cy) de soluto, além da quantidade suportada no limite elastico
do material, (é 6bvio que a temperatura terd um papel importante na transicdo de fases, mas as
temperaturas tratadas aqui sao relativamente baixas), que favorecem deformacoes plésticas e/ou
transicédo de fase.

Como foi dito anteriormente, no inicio do capitulo, hd uma proporcionalidade entre o
fluxo de N efetivo e a densidade de energia de ions por pulso, para um sistema de PIII sem
aguecimento externo, de maneira que E, o Jy . (DE OLIVEIRA et al., 2018a). Para definir
essa correlacdo, primeiramente define-se a fluéncia de ions a superficie (GOEBEL et al., 2000):

JifL

F="—r, 2.32
7o T (2.32)

onde j; é a densidade de corrente de ions através do catodo, f é a frequéncia de pulsos, L é a

largura de pulso, Z é o nimero de carga dos fons (onde Z = 1 (SHAMIM et al., 1991)), e é a
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carga elementar e T = At é tempo total de tratamento. Dessa equacao é possivel determinar o

maodulo do fluxo médio de ions que interage de alguma maneira com a superficie:

_ AF  jifL
=—= , 2.33
NET T, (2.33)
que pode ser escrita em termos de E,:
— V _
E, = e7],\,, (2.34)

Nessa equagéo, E,, depende da tenséo e da frequéncia. Essa equacdo ndo pode ser uma igualdade
da forma como é expressada, pela propria precisao dos termos que a compde, pois ela é uma
aproximagcéo (Ver apéndice A).

Na figura 2.14, € apresentado um grafico da variacdo normalizada de volume, ?/—IO/ =

nACy, em funcdo da energia media entregue por pulso E,, que como foi discutido € um

excelente conjunto de parametros para regular o fluxo efetivo de N através da superficie.

As curvas da figura 2.14 apresentam um comportamento diferente em relacéo ao tipo de

aco e ao tratamento. Em geral, observa-se que ndCy obedece a desigualdade (‘;—V) >
073108

(‘:/—V) > (d—V) , € esse comportamento deve estar vinculado a quantidade de Cr e de Ni no
07316L 0D

material, principalmente Cr. No mesmo grafico, € possivel observar que o comportamento da
variacdo de volume muda significativamente conforme o conjunto de condigbes E, do
tratamento.

Da mesma maneira como foi feito para o g na figura 2.11, pode-se identificar as trés
principais regies que coincidem com o valor do sumidouro ou fonte g. O ponto de inflexao,
onde g = 0 é o indicador de que o fluxo efetivo de N, ]_N,ef é igual a difusdo de N. O estudo
foi realizado depois, e ndo durante, a nitretacdo da amostra; € claro que a difusdo varia com o
tempo, porém, nesse caso, leva-se em considerago o fluxo efetivo médio Jy . em ralagéo ao

tempo total de implantacdo de N. Se o tempo de nitretagdo fosse diferente de 3 h, a espessura
da camada também seria diferente. Inicialmente, a taxa de variagdo de g = a;—év mudaria mais

rapido, e depois de um tempo, tenderia a diminuir, e g mudaria mais lentamente.
Uma estimativa muito boa para g = 0 seria esperar o sistema entrar em equilibrio
através do crescimento de camada de difusdo limitada, onde a camada ndo cresce mais, por que

ataxa efetiva de N que entra no sistema ¢ igual a taxa de difusdo (MANDL, 2007). Vale lembrar
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que a taxa efetiva de N é a taxa total subtraida da taxa de atomos removidos por sputtering e da
taxa de N retroespalhados, além de outras possiveis formas de remocdo de N que fazem o
balanceamento da equacéo.

Devido a difusao rapida que ocorre quando os sitios intersticiais ja estdo preenchidos,
onde o N busca um estado e minima energia e que coincide com o estado com menor potencial
quimico, a variacdo de Cy € menor apds o preenchimento total desses intersticios; isto
provavelmente ocorre depois de um periodo ndo tdo longo de nitretagdo. Assim, estima-se que

3 h de tratamento por P11l seja suficiente para se atingir uma condi¢do muito préximaa g = 0.

Ao se comparar 0 ponto onde a derivada g = (ZJ—"/") = 0 (Eg. 2.31), no ponto minimo
g

da funcéo de ajuste que se aproxima dos pontos medidos (Fig. 2.14), observa-se que, na média
_ - m — m
entre os planos (111) e (200), g = 0 ocorre em E}, = 0,65 —zharao 310SeemE, = 0,75 p—

para o D. Isso significa que a igualdade entre o fluxo de entrada de N e a difusdo de Cy ocorre
para um fluxo efetivo menor para 0 aco 310S, de modo que a taxa de nitrogénio retido é maior
para esse aco, atingindo deformacdes maiores, mais rapido do que para o D nessa condicao
energética de nitretacdo. O termo g = 0 significa que essa ¢ uma condicdo onde ndo ha

mudanca na Cy retida, e, portanto, ndo ha variacdo na deformacdo causada pelo N, entéo,

] s - . . .
(ﬁ) = 0, nesse ponto. Além disso, pensando numa condi¢do onde a nitretacdo ainda esta
g

ocorrendo, essa condicdo g = 0 remete a situacdo onde o N que chega na superficie encontra
uma camada em estagio avangado, e encontra um potencial quimico decrescente que o leva a

transitar em direcdo ao centro do material, assumindo uma condi¢éo de menor energia.
X « 1 . v
Voltando a equacéo 2.28, tem-se que dCy = ;; assim, quando n = S grande, com
N
a mudanca no incremento do volume sendo grande e o aumento na quantidade de N intersticial
sendo pequena, a variagdo na concentracdo é pequena. Se ACy~0, a taxa de entrada de N é

aproximadamente igual a taxa de N que difunde para o interior do material.

H& também os casos onde g >0 e g <0, para fazer analisar esse resultado,

. . ~ a 1
primeiramente escreve-se a equacao g = (ﬁ) = <W>
g o\

e g > 0: Sumidouro, onde a taxa de entrada de N € maior do que a taxa de difusdo

av . .
(;) se aproxima de zero, isso ocorre quando o fluxo de entrada aumenta
g N
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significativamente quando comparado ao aumento do volume. Faixa no gréfico
entre 0,6 € 0,74 L. ¢ na faixa entre 0,75 e 0,88 =L
cm cm
e g < 0: Fonte, onde a taxa de entrada de N é menor do que a taxa de difuséo, de

av .
modo que (F) < 0, isso ocorre quando a curva decresce, mesmo com alguma
g N

variagao positiva de Jy.

Figura 2.14. Volume direcional ?/—E = nACy em fungdo da densidade de energia média por pulso E;, = VJ;L. Onde

0s a¢os 310S, 316L e D foram analisados em duas dire¢des cristalinas diferentes [111] e [200]. As retas tracejadas
foram obtidas a partir da derivada da funcdo de ajuste, mostrando diferentes inclinacfes para condi¢des iguais de
tratamento, para os diferentes materiais.
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Fonte: O autor
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Na figura 2.14, as trés primeiras condigdes mostram claramente que g <0,
caracterizando uma fonte, onde a taxa de entrada de N é menor do que a taxa de difuséo, isso
também é valido para a condicdo que se aproxima de 391°C. Ao centro da figura 2.14, nas

condicbes de 353°C, é possivel ver um crescimento da curva para todas as amostras, e nesse

o . L av :
caso 0 g diminui. O que muda é a taxa de variacdo (F) que segue a seguinte ordem
g N

(57%)
g dJN

inclinacdo das retas tracejadas). Esse resultado quer dizer que o aumento do volume é grande e

> (a—V) > (a—V) (essa diferenca esta representada na figura 2.14 através da
g \9In g 9N

3108 316L D

0 aumento na quantidade de N intersticial € pequena, e a variagdo na concentracao é pequena.

Logo, a taxa de entrada de N € aproximadamente igual a taxa de N que difunde para o interior

do material. Se a derivada é diferente, significa que a difusdo é diferente para uma mesma

condicdo de implantag&o idnica. Pode-se dizer que o termo g segue a seguinte desigualdade:
93105 < J316L < Yp- (2.35)

Esse resultado mostra que nessa condicao (353 °C) a camada se comporta como um

sumidouro, aumentando a quantidade de N retida na camada. Porém nesse caso 0 ago duplex D

. . « - av
possui a menor variacdo de volume em fungéo da variacdo taxa de entrada de N, (?) , e
g N D

como a variagdo de Cy retida é inversamente proporcional, significa que para um fluxo igual
de entrada de N em todos os materiais D, 316L e 310S, a taxa de aumento na Cy € mais proxima
de zero para 0 aco 310S, menor para 0 316L e ainda menor para o D. Essa evidéncia significa
que ha uma maior saturacdo de N no 310S, e consequentemente havera uma difusdo maior.

A tensdo gera uma forca motriz extra na difusao, em alguns casos de nitretacéo, fazendo
com que o N seja empurrado para um local de menor tensdo, que geralmente é em diregdo ao
interior da amostra, gerando diferentes taxas de difusdo dependentes da direcdo cristalina,
conforme relatado por Oztiirk e Williamson (OZTURK; WILLIAMSON, 1995).

A deformacéo da rede produzida em diferentes tipos de aco apresenta correlagdo com
os elementos de liga, conforme foi visto nos resultados acima. Para explorar melhor essa
relacdo, também foram investigados os acos superaustenitico (SA), 304L e super duplex (SD),
cujas composicOes quimicas estdo descritas detalnadamente na tabela 2.1. Para esses materiais,
foi usada a condicdo de implantacdo C. Fazendo um gréafico da difracdo de raios X, percebe-se

que h& uma tendéncia em relagdo a composicao, como observado na figura 2.11.
. ~ Cr . . ~
O resultado apresentado na figura 2.11 revela que a razdo N—: é crucial na retencdo de N

na matriz. De acordo com (MANOVA et al., 2017b), tanto o Cr quanto o Ni sdo necessarios
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para manter a fase S estavel no aco. A condi¢do na qual se obtém a maior deformagdo em
Cr z . .
amostras com 0 mesmo tratamento por PI1I ocorre para ﬁ~1. E importante mencionar que a

isso deve ocorrer em acos com uma quantidade de Cr razoavel. O Cr é o elemento que faz o
papel de aprisionar o N nos intersticios, devido a cinética lenta que leva a formacao de CrN
(JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016b), mas o Ni €é aquele responsavel pelo

balanceamento com o Cr, mantendo a estrutura austenitica, mesmo que muito deformada.

Figura 2.15.a) Difracéo de raio X para seis tipos de acos contendo y,, 310S, SA, 316L, 304L, SD e D tratados na
condicdo C. b) Grafico da deformacdo média em funcéo da razdo de porcentagem em peso de %
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—SA
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0,4 1
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Fonte: O autor

Ao variar o fornecimento de N efetivo para o material, o sumidouro g = 0 ocorrera
. .. ~ C . s
antecipadamente para materiais com uma razdo N—ri~1, em agos que ja possuam uma

determinada quantidade de Cr, esse fato pode ser crucial no entendimento de propriedades
elasticas e plasticas do material. Uma vez que a energia livre de Gibbs varia de formas diferentes
nesses agos, Gy = G, + [ ndP, e ao correlacionar com a equagéo 2.18, é possivel perceber que

quanto maior e dP, maior sera o gradiente de Gy, e portanto maior a difusdo de N dada por

Ty = —LVGy.

2.5 Conclusdes sobre o transporte de nitrogénio

. ~ , . . 1
As mudancas no coeficiente de expansdo termica a, no modulo de bulk k = 3 e no

volume parcial molar n, podem ser descritos pela equacdo adT + fdo + ndCy, = 0.

Para seis tipos de acos, com a fase austenita, e com diferentes porcentagens em peso de

Cr e Ni, foi possivel obter uma relacdo empirica que relaciona a deformacdo média da rede
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Cr
causada pelo N intersticial, do tipo ¢! « Cr. e‘(m), onde Cr e Ni sdo a porcentagem em peso

desses elementos. E claro que essa aproximagao so é valida para agos inoxidaveis que possuam

a fase austenita e uma quantidade razoavel de Cr.

A conservagao de massa, e o fluxo efetivo de N em uma determinada camada delimitada
por uma superficie gaussiana, € um trunfo importante para o entendimento a respeito da
anisotropia, das deformac6es plasticas e das transicdes de fase. Essa equacdo fornece um
método efetivo para a anélise de diversos tipos de ago inoxidaveis, com diferentes estruturas
cristalinas, e que também pode ser utilizada para outros materiais de interesse. Além disso, a
equacdo da continuidade é uma Lei universal, onde também pode ser aplicada a diversos solutos

intersticiais como o H e o C, por exemplo.

A equacédo da continuidade, dada por aa%” — LV2Gy = g, faz uma importante ligacéo

entre o fluxo, que inclui a taxa de entrada (controlada pelos parametros de nitretacdo) e a taxa
de saida (controlada pela difusdo no material), e quantidade de N retido na superficie. Ela ainda

correlaciona a energia média livre de Gibbs Gy = u ao termo que descreve a retencio e

o ac ] .
redistribuicdo de N, g = (a_tN) = (ﬁ) esse por sua vez, se correlaciona com a taxa de
g g

entrada de fons na superficie dado por um conjunto de parametros Jy « E, = VLj;, ajustaveis

~ . . . ~ _av
no PIII, e a deformacdo na rede cristalina que pode ser caracterizada pela relagédo = ndCy.
0

Essa Ultima equagéo, pode ser escrita da seguinte forma: ndC,, = — (adT + ‘j(—”) Ao se

considerar uma temperatura constante, surge naturalmente a equagao n. K# = —x*!, que

descrevera as tensdes e deformacdes tanto durante a nitretacdo quanto durante o incremento de

altas pressdes, no entanto ela ainda ndo contempla a deformacao plastica na rede.
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3 SIMETRIA ENTRE A FORMACAO DA FASE S E A SUBMISSAO A ALTAS
PRESSOES

A expansdo anisotropica da fase S é largamente publicada na literatura, com as faixas
de valores que variam entre 5 e 10% para o plano (111) e 8 e 12% para (200) (MANOVA et
al., 2017a). Também héa a difusdo anisotropica, que foi observada em agos inoxidaveis por
Oztiirk and Williamson (OZTURK; WILLIAMSON, 1995), e em ligas a base de niquel, por
He et al. (HE et al., 2003; HE et al., 2005; MANDL; MANOVA, 2018a). Esses estudos
resultaram em taxas de difusdo maiores em dire¢cdes proximas a (100), e menores nas direcdes
proximas a (111). Este capitulo esta direcionado a compreensdo desses fendmenos
correlacionando-os a formacéo da fase S (yy).

Mandl e Manova ressaltaram que a anisotropia da fase S € uma questéo ainda em aberto
(MANDL; MANOVA, 2018b). A anisotropia, no entanto, nem sempre se manifesta apds
experimentos de nitretacdo, entdo os autores sugeriram que alguns efeitos devidos ao
processamento da superficie poderiam eventualmente mascara-la. Eles propdem que algum
efeito competitivo entre o rendimento de desbaste ibnico (sputter yield®) e a difusdo de
nitrogénio possa ocorrer 0 que, portanto, leva a reducdo e/ou destruicdo de evidéncias de
anisotropia, uma vez que ambos dependem das orientacGes dos cristais. Esse foi 0 caso de
experimentos de implantag&o de ions de baixa energia (LEII), onde ndo se observou diferengas
no crescimento da camada modificada entre os grdos (200) e (111) - embora as direcOes
cristalinas tenham forte efeito sobre as taxas de sputtering (desbaste idnico) (MANOVA et al.,
2014b).

A dureza e 0 modulo de elasticidade (E) da fase S também dependem da orientacédo
cristalina. No entanto, os valores do madulo de elasticidade do SS 316L sdo invertidos entre
as orientagcdes [111] e [200] apos a nitretacdo (STINVILLE et al., 2011a; TROMAS et al.,

2012a), revelando dependéncia desta propriedade com o fator de orientacio (I'l?! =

h2k2+h212+K212

arxanmz ) Para o substrato austenitico (y) E” < EM™ no entanto para a fase S (yy),

0 modulo é maior para a direcio que apresenta o menor I'l#],

& Sputter yield é a taxa de dtomos “arrancada” do material por ion incidido em sua superficie, quantidade
adimensional medida em atomos/ion.
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O mobdulo de elasticidade se correlaciona com TI®l através de =S, —

L
E[#]

Saua[A—1]T?] onde A = @ é a razdo de anisotropia Zener, ou simplesmente, razao
44

anisotrépica, e S;; sdo as constantes de deformagdo (GRESSMANN et al., 2007,
MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019a). As estruturas austeniticas que apresentam
nitrogénio intersticial (geralmente comparadas, para fins de modelagem, com Fe,N, uma rede
de ferro CFC com um atomo de N na posic¢do central) sdo conhecidas por apresentarem razes
anisotropicas anormais, com A < 1, onde para uma estrutura CFC convencional, o fator
anisotrépico ¢ A>1 (GRESSMANN et al, 2007; STINVILLE et al., 2011a;
MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019b). E esse é motivo pelo qual a estrutura Fe,N pode
ser comparada a y,, que como serd demonstrado experimentalmente, ha uma transicéo de A >
1 para A < 1. As constantes elasticas S;; devem ser alteradas para que essas transformagdes
ocorram. No entanto, a conexao entre as tensdes causadas na rede pelo nitrogénio intersticial e
as alteragcdes no modulo de elasticidade ainda ndo séo bem conhecidas. Da mesma forma, ndo
ha ainda informacdes suficientes que correlacionem a anisotropia com a expansao da austenita.

Como apontado por Manova et. (MANOVA et al., 2014c, 2017b), dois tipos de
expansdo da rede podem ser identificados: baixa e alta expansdo ou, como chamamos nesta
tese, expansdes de primeira (yy) € segunda ordem (yy), respectivamente. No caso das
expansdes de primeira ordem, os parametros de rede sofrem pequenas variagdes, caracterizadas
por alargamentos assimétricos ou protuberancias a esquerda dos picos do substrato de difracao
de raios X. Nesta situagdo, as constantes elasticas variam pouco quando comparadas as da
austenita. Por outro lado, os deslocamentos angulares s&0 muito maiores na expansao de
segunda ordem (fase S ou yy), onde efetivamente novos picos de difracdo aparecem, separados
dos picos de substrato em cada uma das dire¢des do cristal. Essa € a situacdo distinguida pela

mudanca das propriedades elasticas que, por sua vez, dependem de T'[?]. Neste trabalho,

propde-se um modelo baseado em termodindmica e mecanica dos sélidos, o qual também é

submetido a validacao experimental.

Embora seja conhecido, a difusdo ndo é o Unico processo que determina a evolucéo da
microestrutura no estado solido, que inclui o fluxo de N no material e a propria tensdao mecéanica
(SOMERS; CHRISTIANSEN, 2005). Ambos sdo discutidos ao longo deste trabalho (capitulos
2 e 4), no entanto o presente capitulo se atém a aspetos relacionados as tensdo-deformacéo na

rede que é resultado da formac&o da fase S.
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Sabe-se que o nitrogénio intersticial produz uma tensdo biaxial compressiva na rede,
que depende de T[?] e pode resultar em diferentes taxas de difusdo (HE et al., 2005;
CHRISTIANSEN; SOMERS, 2006; GALDIKAS; MOSKALIOVIENE, 2011). Desse ponto de
vista, outras questdes surgiram e instigaram essa investigacdo: o fenébmeno inverso, a
redistribuic@o de nitrogénio estimulada por uma forca externa bem controlada, € um processo
factivel em uma camada modificada composta pela fase S? O processo depende da direcao
cristalina? Isso afeta a determinacdo de propriedades, como as mecanicas, quando elas
envolvem tens@es aplicadas no material?

Portanto, nesta abordagem experimental, o ago inoxidavel AISI 316L nitretado foi
submetido a pressdes muito altas, o que nos permitiu investigar a evolugdo estrutural da yy
(fase S) sob compressdo e descompressdo. Foi possivel também obter informacfes sobre as
modificagdes impostas através de processos de tensdo e deformacéo. Os difratogramas foram
coletados in situ sob condi¢des de alta intensidade e energia de feixe e com comprimento de

onda bem definido, usando radiagéo sincrotron.

3.1 Sobre a anisotropia cristalina da fase S

E bem conhecido que a expansio da austenita resulta em tensdes ao longo da camada
modificada, cujos valores médios, em acos inoxidaveis, variam entre 2 e 4 GPa e podem atingir,
em alguns casos, valores aproximados, entre 7 e 8 GPa (CHRISTIANSEN; SOMERS, 2006;
MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2012). Consequentemente, as tensdes impostas pelo
nitrogénio intersticial afetam a difusdo desse mesmo elemento (OZTURK; WILLIAMSON,
1995; HE et al., 2005), o que difere da nitretacdo gasosa. Em processos como a nitretacéo e a
implantacéo i6nica as tensdes compressivas biaxiais podem ser ainda mais altas que as geradas
pela nitretagdo gasosa (HE et al., 2003; GALDIKAS; MOSKALIOVIENE, 2011) devido ao
maior fornecimento de nitrogénio a superficie e ao acumulo de grandes quantidades de
nitrogénio intersticial na estrutura da FCC. A deformacdo da estrutura cristalina é definida como

(a(hkl) _ a(()hkl))

hkl) —
g(kl) = TR (3.1)
4o
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onde a®V = VhZ ¥ kZ + [2d"D ¢ o parametro de rede da célula sob tensio, e al™" =

hkl N - . ~ ‘ e A e
Vh? + k% + lzd(() ) refere-se a condicéo livre de tensdes; d é a distancia interplanar. Essa
equacdo € comumente empregada para se determinar deformacdes da rede em funcdo da
concentragdo de nitrogénio, embora também se aplique a casos gerais.

A forma simplificada da Lei de Hooke, para uma dimenséo, é

gl' = SUO-

s (3.2)
onde S;; € o tensor de deformagdes. Os indices se referem a dire¢Ges em um cubo unitario
associadas aos eixos cartesianos, como mostra a Figura 3.1.

A deformac&o total na direcdo x é a soma das a¢fes normais e cisalhantes, €,; = €, +
Exy T &xz. Considera-se que as deformagdes cisalhantes sdo exclusivamente produzidas por
tensOes de cisalhamento, e as deformagGes puramente normais sdo produzidas por tensoes
normais. Sendo o coeficiente de Poisson v = — &,,,/&,y, = — &,/&,,, € possivel escrever as

seguintes equacdes (MEYERS; CHAWLA, 2009):

022
0322
Exz = TVE; =V (3.4)

11 022

(2 g
Logo, &3 = —v —v-2

E E’

Figura 3.1. a) Cubo unitario sujeito a um estado complexo de tensdes; (b) cubo unitario sob acédo de uma tenséo
normal na dire¢éo z.

a b
A Z
. 033
».032
031 /0,4
621%,
L .
ol ) ~
7 012 4
o1

X

Fonte: MEYERS; CHAWLA, 2009.



67

Aplicando-se esse raciocinio as demais deformagdes num sélido com simetria cubica,
que apresenta apenas trés constantes de deformacao (S;1,S12 € Ss4), € possivel descrever o
estado geral para o comportamento puramente elastico e a temperatura constante o;; =

Eyjx € COMO (BOWER, 2001; MEYERS; CHAWLA, 2009)

€11 1 —-v =v 0 0 0 011
€22 ) —-v 1 —=v 0 0 0 022
&3 | _ -v —v 1 0 0 0 033
e |TEl 0 0 0 16 o 0 [[on| G
€23 o 0 O 0o 1/6 O 023
€13 o 0 O 0 0 1/G/ \oi3
Onde G = 2(1'11/) € 0o modulo de cisalhamento. Desta, as seguintes relagdes podem ser definidas:

( 1
1=y [011 — V(022 + 033)]

A

€22 ¢ [022 — V(011 + 033)]

(833 = [033 — V(011 + 02;)]

_ 012
€12 = G
_ 023
€23 = N
_ 013
€13 = e

Para qualquer equagéo acima, € possivel escrever a forma geral (BOWER, 2001):

aA+v) v 1, i=j
&j = —F 0y~ 0 0i=i 0y = {0’ =y (3.6)
Onde &;; € o delta de Kronecker, € 0,—; = 011 + 05, + g33. Assim, quando, i = j, teremos a
deformacdo total dada por (NOYAN; COHEN, 1987; BOWER, 2001). Assim, conforme foi

visto no capitulo 2, quando, i = j, obtém-se as relacdes (repetidas aqui para facilitar o acesso):

( 1+v) v
€11 = E 011 — E(Un + 03, + 033)
1+v) v
\ &22 = F 022~ E(Un + 03, + 033) (3.7)
1+v) v
(833 =~ T Tg (011 + 022 + 033)

De modo que quando, i = j, teremos a deformacao total dada por (NOYAN; COHEN, 1987;
BOWER, 2001):
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dav

Ejj = €11t &+ E33 = v
0

i=j. (3.8)

Em uma condicdo de pressdo hidrostatica, g,; = 0,, = 033 = g, portanto, temos: —3P =
011 + 0,5 + 033, Onde P = —g. Assim, somando todas as parcelas de 3.7 conforme mostrado

em 3.8, obtém-se:

v 3(1-2 d
-2 ,__do

A X (3:9)

onde K =

a2 Essa equacdo, que foi mostrada também no capitulo 2 (no caso apresentado

no capitulo 2, havia também uma parcela de deformacéo térmica), é valida para deformacdes
puramente elésticas. No entanto, alguns modelos de difusdo, tem levado em consideracao a
deformacdo plastica no processo de insercdo de solutos (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS,
2016a; MARTINEZ-PANEDA et al., 2016). Essa alteracdo é atribuida a uma deformacio
plastica estimada de ~9%, gerada pela insercdo de solutos (KUCUKYILDIZ et al., 2020).

Para um estado de tensGes compressivas biaxiais rotacionalmente simétricas, que é a
situacdo adotada para se descrever camadas nitretadas (CHRISTIANSEN; SOMERS, 2006;
CHRISTIANSEN; SOMERS, 2009; JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016b), podemos
admitir que a33 = 0, e 0, = 0,,. A partir dessa imposi¢do, temos a Lei de Hooke que melhor

se aproxima dos resultados experimentais obtidos para camadas nitretadas,

—— (3.10)

essa equacdo é valida para camadas nitretadas em uma amostra plana. No caso de amostras
submetidas a pressdo quasi-hidrostética, as tensdes se igualam em todas as direcdes, onde €
possivel usar, como aproximacdo, a equacdo 3.9. No centro da camada as tensdes sao mais
proximas da hidrostatica, devido a concentragdo ser quase constante, que consequentemente
leva a diferenca de potencial quimico (conforme foi visto no cap. 2 e sera retomado no cap. 3)
a atingir valores minimos.

A figura 3.2 apresenta esquematicamente um grao na superficie nitretada, e de dentro
deste um cilindro foi extraido, de maneira a ndo interferir na camada, agora a camada se
encontra livre de tensdes que a comprimiam, expandindo-se livremente nas laterais, onde varias
seccdes circulares (com tamanho e espessuras exageradas para melhor compressdo) que

correspondem a deformacdes rotacionalmente simétricas, gradativamente decrescentes com a
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profundidade. No entanto, nesse estado de tensdes, ainda dentro do grédo, a camada sobre uma
amostra virtualmente infinita est4 impedida de se deformar nas laterais; esta situacdo ideal é

bastante proxima de um caso real, para um material policristalino.

Figura. 3.2. a) Representagdo de um Unico gréo que faz parte de uma superficie virtualmente infinita. b) Supondo
que um cilindro pudesse ser extraido desse grdo sem aquecimeto e sem danos a estrutura, esse cilindro seria
expandido (as se¢Bes transversais seriam praticamente continuas, mas estdo exageradas na figura para vizualizar
melhor). ¢) A figura ao lado representa um formato tipico na concentracdo que causa a deformacéo representada
na figura b.

a) - o)

Grio
isolado

Fonte: O autor.

Para descrever por completo a tenséo e a deformacéo na camada, parte-se do fato de que
a tensdo média da rede da austenita expandida € razoavelmente bem descrita pela lei de Vegard
(SOMERS; MITTEMEIJER, 1990a; MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2012):

91— ol 1 oy, (3.11)

onde o subscrito N refere-se a presenca de atomos de soluto na rede (neste caso, 0 N), e 0

sobrescrito [¢] refere-se a direcéo cristalina [hkl]. Os pardmetros a,[f] e a([)d’]

correspondem ao
parametro de rede deformado em funcdo da tensdo e o parametro de rede livre de tensdes,
respectivamente, e a;, é o coeficiente de expansao linear associado ao N intersticial (constante
de Vergard) (GALDIKAS; MOSKALIOVIENE, 2013). A partir das equacdes 3.10 e 3.11,
obtemos a microdeformacgdo média de uma determinada direcédo [¢], que pode ser escrita como
uma funcdo da tensdo causada pela concentragdo C, de atomos de soluto N,

E ay
1-v) a, N

(3.12)

O-N:
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Escrevendo a equacdo acima como uma variagao de tensdo infinitesimal devido a um
aumento infinitesimal na concentracdo de nitrogénio na direcdo [¢p], obtém-se
(MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019c)

E ay

dUN:—m a—o

dCy. (3.13)

O gradiente da Eq. 3.12 indica que as tensdes da rede variam conforme a concentragéo
de nitrogénio se altera com a profundidade (SOMERS; MITTEMEIJER, 1990a), desde que as

alteracdes paralelas a superficie sejam insignificantes, nesse caso.

Para a aplicacdo nesse trabalho a equacdo que deve ser utilizada é outra, uma vez que
as condicdes sdo diferentes, no caso a pressdo aplicada é quase hidrostatica. Esse
comportamento de pressao quase hidrostatica pode ser atingido também no interior da camada
nitretada, uma vez que o gradiente do potencial quimico € pequeno no centro de uma camada
relativamente espessa. Partindo da equagdo 2.7 (se¢ao 2.3. “A termodinamica dos processos

mecanicos”), dada por: adT + fdo +ndCy = 0. Considerando a temperatura constante e

reescrevendo a equagdo obtém-se:
av 1 _( 1) do 3.14)
aCy, Y, K/ ac, '

Essa equagdo tambeém pode ser obtida utilizando a defini¢do de mddulo volumétrico

(ROBERT DEHOFF, 2006), K = =V 2—5, onde podemos multiplicar % em ambos os lados, o
P

av 1 1\ opP av1 p . av
que leva a —— = (— —)— onde n =—=. Onde ny ¢é volume parcial molar V =—
aCy Vo KJ acy, acv ony

definido na termodinamica, onde n, é o nimero de mols de N.

Observe que esse parametro apresenta formulagdo semelhante aos coeficientes de

expansdo térmica e de compressibilidade definidos acima. Em uma rede cristalina, o coeficiente

de compressibilidade 8 se correlaciona com o modulo volumétrico K por g = % = 3(1;21;)
(MEYERS; CHAWLA, 2009). Assim, é possivel expressar a Gltima equagao como:
NP K191 = —x19), (3.15)
9] _ 303" Eay .
onde —Xy = N = — € o fator de tensdo anisotropica (MOSKALIOVIENE;
aCy 3(1-2v) aq

GALDIKAS, 2019c).
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O resultado 3.15 implica que a variacdo volumétrica média da estrutura cristalina devido
ao soluto intersticial é inversamente proporcional ao médulo volumétrico. O moédulo de Bulk é
uma propriedade geralmente correlacionada com todo o volume de materiais isotropicos; neste
trabalho, no entanto, o K[%] ser& determinado para cristais que constituem os grdos individuais
na amostra diminuta empregada no ensaio (conforme sec¢do 3.3), de modo que a denominagéo

“mddulo volumétrico direcional” parece mais adequada. Em efeitos anisotropicos sob pressées

muito altas, Se¢do 3.3, 0 volume sera estimado como a3, onde a ¢ a distancia interplanar para
uma distancia cristalogréfica especifica. Da mesma forma, m[f] pode ser definido para uma

determinada direcéo de cristal, mesmo que ele também seja uma propriedade volumétrica.

A partir da revisdo da literatura, conclui-se que as constantes de deformacao S;; da fase
S ainda ndo foram determinadas experimentalmente. A possivel razdo para isso € a variabilidade
inerente dessas constantes, que dependem da concentracdo e tipo de soluto, assim como da
composicdo da liga e sua estrutura cristalina, e também, das propriedades de tensdo e
deformacdo intrinsecas de cada material, e como isso varia com as condicGes de nitretacao.
Contudo, €é possivel identificar padrdes de variabilidade para as constantes, conforme sera

explicado no decorrer deste capitulo.

O nitreto de ferro y'-FesN tem estrutura cristalina conhecida que é razoavelmente
adequada para a modelagem da solucéo sélida de nitrogénio na austenita (STINVILLE et al.,
2011a; MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019a). Sua estrutura é cubica de face centrada, com

o atomo de N no centro e 4tomos de Fe nos vértices. Usando as constantes eldsticas do y'-FesN,

Moskalioviene e Galdikas (MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019a) calcularam X1E1¢] em

21,2 212 212
funcio do fator de orientagdo Tl#! = %: a partir das equagdes 9 e 10, _Xl[/?] =
acl?! E ay 1 - . .
= T o onde g7 = S11 — Saal4 - 1]T[?!: esta Gltima sera empregada mais tarde,
N - 0

especificamente na equacdo 15). Os autores observaram que o fator de tensdo anisotrdpica
(X[?]) da austenita (y) aumenta com o fator de orientagio. No entanto, ocorre uma inverso
quando o nitrogénio é adicionado para produzir camadas da fase S (austenita expandida, yy),

de modo que X,E,‘” passa a diminuir em fungao do fator de orientacio I''®1, sequindo a sequéncia

x0T 5 x5 x 1110 5 x MU (MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019c). As direcdes

analisadas experimentalmente no presente estudo estdo nos extremos dessa desigualdade ([100]
e [111]. Observa-se que, para uma determinada quantidade de nitrogénio inserida em dire¢des
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[hkI] diferentes de austenita (y) e y'-FesN, a resposta da tensdo anisotrépica correspondente

aat
—x# = ZN_ ser4 diferente.
aCy

Além da realocacao de solutos induzida por pressdo na fase expandida de nitrogénio, a
equacdo 3.15 e analises anteriores proporcionam compreensdes adicionais ao proprio processo
de nitretacdo. Varias questdes levantadas na literatura visam explicar os diferentes efeitos da
nitretacdo observados nas direcdes [111] e [200]. A difusdo é maior na direcdo [200] do que na
direcdo [111], da mesma maneira que a expansdo da rede é maior em [200] (OZTURK;
WILLIAMSON, 1995; HE et al., 2003; HE et al., 2005; MANOVA et al., 2014c). No entanto,
outras questdes mais sutis surgiram de experimentos DRX in situ, onde foi observado que a
expansdo da rede, durante a formacéo da fase S, surge mais rapidamente no plano (111) do que
no plano (200) (MANOVA et al., 2012).

Como observado por Manova et al. (2014a), durante a nitretacdo, o parametro da rede
(111) comeca com um rapido aumento, que depois se torna mais lento. Segundo os autores,
esse efeito resulta de uma menor expansao da rede ou de uma possivel saturacdo precoce do
(111) em comparacgdo com (200). Obviamente, fatores externos como a fluéncia de ions também
devem ser considerados ao analisar as taxas de expansédo da rede (MANOVA et al., 2014c).

Essa abordagem, baseada nos principios da termodindmica e mecénica dos solidos, é
atil para discutir tais descobertas. Tambem é relevante considerar que varios estudos indicam
que as propriedades elasticas da austenita passam por uma inversao de magnitudes relativas
apos o surgimento da fase S (STINVILLE etal., 2011a; TROMAS et al., 2012b; FERNANDES
et al., 2015; MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019a) — tal efeito também é observado e

levado em conta nesse trabalho. Ao observar a equacdo 3.15, nota-se que o coeficiente de

expansao volumétrica por soluto intersticial ’h[pd)]’ um parédmetro dependente da direcdo

cristalina, cresce rapidamente para valores de K[®) mais baixos. Por outro lado, 0 médulo
volumétrico direcional, medido em testes de compressao quasi-hidrostaticos, diminui com o

fator de orientacdo I''®1, de modo que K10 > K111 na austenita y. Essa condicdo faz com

[111]

[100]
que &,

cresca, inicialmente, mais rapido que ey, '; com a formagcéo de yy, ha uma inverséo

. Lo . . 100 111 Los 100 s
no modulo volumétrico direcional, K,E, I < KIE, I Nesse cenério, 771[\/ I"cresce mais rapido

apos a inversdo nas constantes elasticas.
Usando a equacao 3.15, é possivel simular o coeficiente de expansdo volumétrico por

2ol#!
acy '

. . [¢] . o
soluto intersticial n1[p¢] = ddVTﬁ em funcéo do fator de tensdo anisotropica —X,E,‘l’] =
Y VYo
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) [¢] . . - . .
que € equivalente a (‘:/—V) em funcéo de Aa&"’], cujo o gréafico esta representado na figura

07y

¢],um

, o= .. - , 1
3.3. Nesse gréfico, o coeficiente angular de cada uma das linhas apresentadas é — T
parametro dependente da direcdo do cristal. O 2° quadrante se refere aos processos de
nitretacdo, onde as tensbes compressivas biaxiais sdo negativas, enquanto as variacdes de
volume séo positivas; 0 4° quadrante corresponde a compressao hidrostatica do mesmo sistema,

onde as tensdes sdo positivas e as variagdes de volume sdo negativas.
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Figura 3.3. a) Simulacdo de (4V /VO)Ef] em funcédo de Aa&f”] (a partir da equacdo 10), que é equivalente a um
gréfico do coeficiente de expansdo volumétrico por soluto intersticial r;ff) em funcdo do fator de tenséo

anisotropica —X&fb). Cada reta corresponde a um (nico mddulo de bulk direcional K!?!, em GPa, cujos valores
foram escolhidos na faixa aproximada de interesse para o presente estudo. O coeficiente angular é dado por
—1/K'®1 | O 2° quadrante corresponde a deformagdes expansivas (aqui interpretado como a nitretagéo de uma liga
austenitica a base de Cr), enquanto o quarto quadrante representa um estado de compressdo hidrostatica. O K[%!
depende da quantidade de 4tomos de soluto, como o nitrogénio. b) Apés a nitretagdo, uma inversao entre K11°° e
K111 ¢ esperada, devido a mudangas nas constantes elasticas, medidas sob tais condicdes, as figuras quadradas
no 2° e no 4° quadrante na figura b, representam respectivamente a resposta de tenséo e expanséo da rede devida
a inser¢do do soluto e a aplicacdo de pressao no material.
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Fonte: O autor.



75

Resultados da simulagdo numérica mostrada no 2° quadrante da figura 3.3 revelam que,

quanto menor o modulo volumeétrico direcional, maior a variagéo de ﬁ,[f] (z av /VO)I[f]) em

funcédo da variacdo da tenséo XIE,‘I’] (z Aa,£,¢]). Logo, para uma mesma fluéncia efetiva de ions

nos tratamentos por plasma, causando uma variagdo na concentragéo igual para ambos os planos
cristalinos, a expansdo e a tensdo gerada na rede serdo diferentes, dependendo do maddulo
volumétrico direcional.

A partir da analise da equacdo 10, é possivel afirmar que o modulo volumétrico
direcional na direcdo [200] € menor do que em [111] para a austenita expandida yy, pois a taxa

de aumento volumétrico da rede por incremento de concentracdo sera maior em [200] (Ver

[P]

Fe,N, analogo a yy, na figura 3.3.b). Além disso a variacdo de tensdo 4g,, ', causada pelo

aumento na concentragdo de N na direcdo [111] é maior que na direcdo [100], isto &, Ao,{,m] >

AJIE,IOO]. A diferenca na tensdo faz com que a dire¢do [111] atinja sua expansdo maxima, no

limite de deformacéo elastica, antes da direcdo [100] (MICHAL et al., 2014), o que ¢ possivel
observar na Fig. 3.3.b, considerando o fato de que K111 < K100 para y. Na direcéo [111], 0
regime pléstico é alcangado antes de [100] para uma mesma variagcdo de volume, mas para uma
mesma variacdo de volume a tenséo na dire¢do [100] é maior que em [111]. Por isso é provavel
que o0 nitrogénio seja obrigado a ocupar espacos preferenciais em direcdes com menor fator de
orientacdo T''®) um pouco antes de defeitos cristalinos, oriundos da nitretacdo, comecarem a
aparecer.

Trabalhos recentes vem fortalecendo a ideia de que a difusdo de um soluto intersticial €
um fator diretamente associado a X&fb) (MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2015). No entanto,

tem-se discutido que uma possivel estrutura da y, ainda € uma questdo em aberto (FEWELL;
PRIEST, 2008; MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019c). Se ha uma mudanca no
comportamento mecénico da superficie ap6s a inser¢do do soluto é possivel que ela ndo seja
fruto de transicdes de fases estaveis. Mas sim de modificagGes nas constantes elasticas a partir
de deformacdes causadas na rede cristalina, e que, por sua vez, estdo relacionadas a um arranjo
de curta ordem (short-range order) (CZERWIEC et al., 2019), entre o N e Cr em um intersticio,
que por natureza é metaestavel, além da deformacdo causada pela concentracdo de N
remanescente que foi discutido no capitulo 2. Modifica¢cdes de constantes elastica, através de
tensdo- deformacéo, sdo conhecidas em casos onde ha mudancas no médulo de elasticidade
medido (BYRNES; GRUJICIC; OWEN, 1987). Assim é possivel que a mesma varia¢do da
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concentracdo, e consequentemente da entropia, que muda as constantes elasticas no ato de uma

medida causando uma incerteza, seja também a variacao que torna possivel a anisotropia, uma

[111]

vez que, antes da nitretacdo, temos X; - > X(E“O]

311] 200]

> X(E > X(E e apos a insercéo de

nitrogénio intersticial, temos X,E,loo] > X1£,311] > X,E,llo] > XIE,“”. Nas proximas secOes todas
essas informagdes seréo confrontadas com resultados experimentais, validando a equacao 3.15,

proposta neste trabalho.

3.2 Procedimento experimental da andlise em altas pressoes

Amostras de aco AISI 316L em pd (produzidas por atomizacdo a gas inerte) foram
submetidas a nitretacdo por plasma (PN) sob corrente continua. Em ensaios preliminares,
determinou-se a condicdo ideal para que a proporgao de austenita expandida (y,) em ralacdo a
austenita y fosse a maior possivel nas particulas do ago em p6. A pressdo na camara foi de ~575
Pa. A tensdo e a corrente foram de ~485 V e ~220 mA, respectivamente, e a temperatura de
~370°C. O po foi submetido a uma limpeza inicial por decapagem (sputtering) sob atmosfera
de Ar (75%) + H2 (25%) durante 30 min, e em seguida ele foi submetido a um tratamento
modulado de 6h (2 h + 2 h + 2 h) por PN com atmosfera de N2 (75%) + H2(25%). Acada2 h o
po foi redistribuido na superficie do catodo a fim de que lados diferentes das particulas fossem
expostos a nitretagdo. Entre cada se¢do, um sputtering de 10 minutos foi realizado.

As analises de difracdo de raios X (DRX) foram realizadas in situ, enquanto as amostras
foram submetidas a condicOes de pressdo extrema, nas instalacdes da linha de luz XDS
(Difracéo de raios X e espectroscopia) do Laboratério Nacional de Luz Sincrotron (LNLS), em
Campinas, Brasil. A célula de compressao (Diamond Anvil Cell - DAC), mostrada na Fig. 3.4.a,
foi o aparato utilizado em tais experiéncias. Devido as dimensdes das DAC’s, em todos 0s
experimentos testamos um Unico grdo policristalino de po, de cerca de 50 um de didmetro
medio.

A DAC foi preenchida com nebnio em forma de gas, através do procedimento descrito
em (RIVERS et al., 2008). A fluorescéncia do rubi sensivel a pressdo, estimulada por um laser
verde focado na DAC concomitantemente com a radiacdo de raios X, permitiu a inferéncia dos
valores de pressdo no interior da célula, conforme detalhado por (CHIJIOKE et al., 2005).
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Figura 3.4. Arranjo experimental para XRD sob altas pressdes de um gréo policristalino (~50 um) do a¢o 316L
em po, utilizando radiacéo sincrotron. (a) DAC sob atmosfera de nednio. (b) Amostra entre os diamantes da DAC
e 0 gasket (anel de vedacao) de rénio acompanhado de um rubi para o auxilio na medigdo da pressdo. No detalhe,
imagem (apenas ilustrativa) de difracéo de elétrons retroespalhados (EBSD) de uma peca polida de aco. (c) Gréafico
da presséo utilizada em cada medida de XRD.
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Fonte: O autor.

As medidas foram realizadas na geometria de transmissdo de raios X através dos
diamantes e da amostra na DAC, com detec¢do de imagem no plano, utilizando a energia do
feixe de 20 keV (1 = 0,62 A). O tempo de exposicio a radiacdo, a cada passo da pressdo, foi
de 600 s; o tempo entre a estabilizacdo da presséo e o final de uma aquisicao foi de 1800 s. As
etapas de pressdo, esquematizadas na Fig. 3.4.c, foram tdo curtas quanto possivel, conforme
permitido pela configuracdo experimental. A descompressdo ocorreu a ~5,0 GPa. As imagens
de difracdo de projecédo plana foram convertidas em difratogramas unidimensionais utilizando
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o0 software DIOPTAS (PRESCHER; PRAKAPENKA, 2015). As contagens de DRX foram
normalizadas com base na corrente do anel sincrotron no momento da medicéo.

Os perfis de DRX foram ajustados com funcdes pseudo-Voigt, conforme descrito em
(DE OLIVEIRA et al., 2018), usando o software Fityk (WOJDYR, 2010), para obter as
posi¢des médias dos picos, intensidades integradas e largura a meia altura (HWHM, do inglés:
Half-Width at Half Maximum) dos picos de y e y,. Diferentemente de (DE OLIVEIRA et al.,
2018), aqui aplicamos médias ponderadas com base na intensidade integrada para quantificar
0s picos de austenita expandida, uma vez que a assimetria dos picos evoluiu com a presséo,
exigindo mais de uma funcdo para cada pico de y,. As experiéncias de DRX in situ foram
realizadas em duplicata, produzindo resultados equivalentes entre si. Neste trabalho, séo

apresentados apenas um deles por razdes praticas.

3.3 Efeitos anisotropicos sob pressées muito altas

A Fig. 3.5 mostra os difratogramas obtidos in situ durante a evolucdo da presséo.
Observa-se que picos de DRX se deslocam para angulos maiores, onde sdo aplicadas variaces
de pressdo, partindo da pressao atmosférica a até 30 GPa. Tais deslocamentos sdo perceptiveis
e correspondem a uma reducao no parametro da rede; os picos retornam a posi¢des semelhantes
as originais com a liberacdo de pressdo. Além disso, a intensidade integrada dos picos de
austenita, y(111) e y(200), diminuiu com o0 aumento da pressao, correspondendo a perda de
cristalinidade pela formacdo de defeitos nos cristais, além de uma possivel migracdo de
nitrogénio em determinadas direcdes cristalinas, que serdo explorados no texto que se segue.

A ampliagdo do HWHM dos picos y(111) e y(200) também € observada nos
difratogramas (Fig.3), como resultado do aumento da quantidade de diferentes
microdeformacdes que ocorrem no regime elastico. Pode-se dizer que had uma espécie de
“degenerescéncia de microdeformagdes”, que seria uma ampliagdo na quantidade de diferentes
deformacgdes sobrepostas no difratograma.

Um fendmeno interessante, visto pela primeira vez, é a precipitacdo de um nitreto, que
possivelmente é Cr,N (pico que melhor se aproxima da posicdo do difratograma) no aco
austenitico nitretado devido as altas pressdes aplicadas (Fig. 3.5), sem incrementos na energia
térmica. A transicdo de fase ocorreu logo ap6s 0 momento em que a tensdo de escoamento
provavelmente atingiu todos os gréos, marcado na figura 3.6 pela linha tracejada, e persistiu

entre 14 e 22 GPa, aproximadamente. O pico correspondente desapareceu para pressoes
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aplicadas mais altas, surgindo novamente durante o descarregamento na mesma faixa de
pressio. E possivel ver claramente que, & medida que a pressao diminui, a largura a meia altura

(HWHM) aumenta (Fig. 3.5), o que pode indicar que essa é a faixa de estabilidade da Cr,N.

Figura 3.5. Difracdo de raios X em funcéo da pressdo aplicada, representada pelas barras na horizontal ao lado de
cada raio X, a partir da pressdo atmosférica até 30 GPa, seguido do decréscimo da pressdo até as condi¢Oes
ambiente, novamente.
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Fonte: O autor.

Nas duas figuras seguintes, cada ponto corresponde a um dos difratogramas mostrados na
figura 3.5 No gréafico de deformacdo em funcdo da pressdo, figura 3.6, as curvas y(200) e
y(111) apresentaram inclinagdes diferentes com a evolucdo da pressdo, um resultado direto da
anisotropia do material. Observa-se também que, para a austenita y, e 119 > £¢(00) 'mas para
a austenita expandida y, o efeito oposto foi observado, ou seja, (11D < £(200)_ Tais respostas
dependentes da pressdo, representadas por mudancas nas inclinagfes das curvas y(hkl) e

yn (hkl) na figura 3.6, sdo discutidas nesta secéo.
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Figura 3.6. Deformacdo ¢ (A) (Eq.1) em funcéo da pressdo externa aplicada no material, inferida a partir de
analises dos picos de DRX. Cada ponto corresponde a um difratograma da Fig. 3. As linhas tracejadas (em
vermelho) delimitam diferentes faixas de pressao (descritas em detalhes no texto) de interesse para discussdo.
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Fonte: O autor.

As intensidades integradas dos picos de difracdo sdo mostrados na Fig. 3.6. O pico de
yn(200) apresenta um aumento significativo na intensidade integrada, de aproximadamente 5
vezes sua intensidade inicial. Para o pico y,(111) a intensidade aumentou em torno de 2 vezes;
no entanto, ocorre simultaneamente o aumento da largura desse pico na direcdo de angulos
menores, 0 que significa que o parametro de rede esta aumentando (Fig. 3.8). Diferentemente,
0 pico yx(200) se desloca para angulos maiores, diminuindo o pardmetro de rede. Este
resultado sugere o deslocamento de nitrogénio entre direcdes cristalograficas, que é o fendmeno
de destaque neste capitulo. Tal variagdo no comportamento de yy (hkl) em relacdo a y(hkl)
pode ser visualizada na figura 3.8, na qual os picos do substrato estdo alinhados, descontando-
se os efeitos da compresséo.

A figura 3.7 apresenta as intensidades integradas dos picos em funcdo da pressdo. A

intensidade integrada de y,(200) apresentou um aumento significativo de cinco vezes, para a
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pressdo mais alta (30 GPa) em comparacdo com a intensidade inicial. O pico de y,(111)
aumentou cerca de duas vezes na mesma faixa de presséo. Concomitantemente, essa largura de
pico também aumentou (ver a figura 3.8, onde os picos de y estdo alinhados), deslocando sua
posicdo media para angulos menores, como consequéncia de um aumento no parametro de rede.
Por outro lado, 0 y,(200) mudou para angulos maiores devido a uma reducao no parametro da

rede. Esse comportamento interessante de yy(hkl) e y(hkl) sugerem que o nitrogénio foi
deslocado entre diferentes diregdes cristalinas.

Figura 3.7. Intensidades integradas de picos de DRX durante testes de compressdo. Os pontos circulados em
vermelho correspondem a primeira medicao, realizada na pressdo atmosférica, que evoluiu até 30 GPa e depois

foi descomprimida novamente até a atmosférica. Cada ponto corresponde a um difratograma da Fig. 3. As linhas
tracejadas (em vermelho) delimitam diferentes faixas de pressdo de interesse para discussao.
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Fonte: O autor.

As figuras 3.6 e 3.7 apresentam quatro regides distintas, identificadas pela anélise da
evolugdo de fases durante o teste de compressdo. A faixa entre 107> e 1 GPa apresenta um
comportamento muito préximo do material apés a nitretacdo, sem muitas modificacGes
irreversiveis, 0 que também pode ser visto nos 3 primeiros difratogramas da figura 3.8. O

parametro de rede ndo se altera em grandes proporcdes nessa faixa (Fig. 3.6), embora ainda
possa haver alguma mudanca na concentracao de nitrogénio intersticial.
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Figura 3.8. Difratogramas obtidos in situ durante os testes de compressdo, destacando duas faixas angulares da
Fig. 3. Os difratogramas foram alinhados em relacdo ao plano y (111), a fim de descartar efeitos de compressao
e facilitar a analise. As linhas tracejadas sdo apenas guias para visualizagdo, fixadas nas posicoes iniciais dos picos

de yy.
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Fonte: O autor.

O parametro de estrutura da fase y variou linearmente com a pressdo na faixade 1 a 4
GPa (Fig. 3.6), caracterizando um tipico comportamento eléstico. Nesta regido, os parametros
da rede de y, também variaram, em média, negativamente com a pressdo, mas 1'% acabou
tendo taxas de variacdo positivas; esse comportamento geralmente ndo é esperado nos testes de
compressao.

A faixa entre 4 e 12 GPa apresentou uma separacdo clara entre as deformacoes dos
planos (111) e (200), o que € mais expressivo para y, do que paray (Fig.3.6). Na figura 3.7, as
intensidades integradas de y sdo praticamente constantes para ambos os planos, nessa faixa
(entre 4 e 12 GPa), apesar do aumento da HWHM (Fig. 3.8).

Entre 12 e 30 GPa, a evolucgéo dos picos com a pressao foi notavelmente diferente entre
as duas fases. Em v, as intensidades integradas diminuiram abruptamente a partir de 12 GPa
(Fig. 3.7). Concomitantemente, a intensidade de y, (200) revelou um aumento significativo,

acompanhado pela reducdo de seu pardmetro de rede (Fig. 3.6). Esse fendbmeno pode ser
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facilmente correlacionado com a reducdo na concentracdo de nitrogénio em y,(200), da
mesma forma que é observado na difusdo térmica (DONG, 2010). Por outro lado, a intensidade
do pico yy(111) caiu abruptamente logo no inicio desta faixa de pressdo (Fig. 3.7), mas
permaneceu praticamente constante. Outro fato € que o pico manteve uma forma relativamente
simétrica com a evolucdo da pressdo nessa faixa, apesar da reducao da HWHM (Fig. 3.8).

A constatacdo de uma simetria do pico da fase expandida na faixa de pressdes 12-30
GPa, o qual anteriormente era assimétrico (10~° — 12 GPa), pode ser melhor explorada em
termos de quebra de continuidade da rede. Quando o material sofre deformacdes plasticas, o
alcance das microtensdes e microdeformacdes causadas na rede diminui (NOYAN; COHEN,
1987). Logo, se a quantidade de deformacGes plasticas é grande, o0 campo de microtensdes e
microdeformacdes diminui ainda mais, o que podemos comparar uma diminuigdo no tamanho
dos cristais (gréos) que compdem o mosaico da matriz do material (CULLITY; STOCK, 2001).

Na figura 3.9, as imagens obtidas a partir da detec¢do no plano mostram os anéis de
Debye da difragdo e, compondo os anéis, os pontos de Laue. Quanto menores sdo 0s cristais
(grdos) que compdem o material, maior o numero de pontos de Laue. Conforme o tamanho do
cristal é reduzido, os pontos de Laue se fundem gradativamente para formar um Unico anel de
Debye (CULLITY; STOCK, 2014).
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Figura 3.9. a) Anéis de Debye, medidos em pressdes consideradas de importancia (detalhadas no texto). As
medidas foram iniciadas sob pressao atmosférica, com incrementos que foram até 30 GPa, e retornaram a pressao
inicial. b) Identificacdo dos anéis correspondentes a cada plano cristalino medido, e suas respectivas faixas de yy,
onde pode haver expanséao da rede.

Inicio, 1 atm, 10~>GPa 4,0 GPa 10,5 GPa 11,0 GPa

Fonte: O autor.

No caso de yy, isso pode implicar na divisdo de um gréo, que anteriormente era Unico
tornar-se varios aglomerados separados, com possivel realocacao de nitrogénio. De fato, houve
uma evidente fusdo de pontos de Laue entre 11 e 12 GPa (Fig. 3.9) para y. E possivel ver uma

redistribuicdo de intensidades, que estavam mais concentradas em determinadas regides em 11
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GPa, e logo em seguida, em 12 GPa, os pontos apresentam um aspecto mais difuso, que se
alastra ao longo da extensao do anel.

O efeito ocorreu também para a regido dos anéis que representa a fase y, porém de modo
mais brando, uma vez que o anel ja se encontrava parcialmente continuo em varias regides. A
maior largura de pico nas analises de compressao in situ corresponde, via de regra, a tensdes
préximas a forca de escoamento final (YU et al., 2012); no presente caso, esse efeito ocorreu
simultaneamente para os planos y (111) e ¥ (200), o que pode ser observado na figura 3.10.a,
onde as intensidades desses picos cairam abruptamente a partir de 12 GPa. Para y,, (Fig. 3.10.b),
como ja foi discutido anteriormente, a FWHM diminuiu muito, a partir de 12 GPa para o plano
yn(111), o que significa que o nimero de diferentes microdeformacgdes também diminuiu,
assim como a microtensdo interna dos cristais. Esse fendmeno impacta na tensdo média do
aglomerado cristalino (NOYAN; COHEN, 1987). O processo de queda abrupta na largura a
meia altura e a diminuicdo das tens@es internas ocorreu mais de uma vez durante os ensaios de
compressdo, onde o critério de Von Misses é satisfeito, ndo como evento Unico, mas em
posicOes diferentes em momentos diferentes. As magnitudes de diferentes microtensoes
dependem da orientacdo de um cristal, assim quando as tensdes cisalhantes atingem o ponto
méaximo em um grdo e uma grade quantidade de deformacdes plasticas sdo formadas, 0s gréos
vizinhos tém mais liberdade para se deformar, até que as tensdes sejam balanceadas novamente.

Note que esta ndo é apenas uma condicao aplicavel a pressbes exercidas extensamente,
mas para tensdes internas, oriundas da nitretacdo. A importancia desse experimento ndo esta
apenas na experimentacdo fenomenoldgica, mas no entendimento da prépria nitretacdo. Em
um contexto de nitretagdo de um aco inoxidavel austenitico, teremos a expansdo da rede até o
instante onde as deformacdes plasticas comegam a ocorrer, como foi observado por diversos
autores (SOMERS; MITTEMEIJER, 1990b; MANDL et al., 2003; KEDDAM et al., 2017). O
desencadeamento deste processo pode restringir as microdeformacdes e as microtensdes em

uma determinada direcdo [hkl] e afetar as tensOes e deformac0es de cristais vizinhos.
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Figura 3.10. Intensidades integradas normalizadas em fungdo de FWHM, com énfase a pontos criticos (ver texto).
a) Evolucdo da forma dos picos da austenita y (hkl) em relacdo a pressdo. b) Evolugdo da forma dos picos de

Y (hkD).
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A partir da Eq. 1, a deformagdo média §,E,¢) devido a mudancgas na concentragédo de

nitrogénio, que por sua vez sdo estimuladas pela pressao externa aplicada, pode ser escrita como

=9 _ @ -a”

N — % onde d,(v¢) é a média ponderada do pardmetro da rede de yy(¢) € aé‘m éo
)

parametro da rede y (¢). A partir da evolucédo de 515,‘,;’13 com a pressdo mostrada na figura 3.11,

a variacdo de concentracdo de nitrogénio Cy € claramente observada através do aumento na
deformacéo de y,(111), enquanto diminuiu em y,(200). Esse processo depende da faixa de
pressdo que escolhemos para analise, conforme indicado pelas inclinagbes da curva. Além
disso, 0 Cy passou por mudancas irreversiveis, mesmo apds a liberacdo da pressdo. Este
resultado confirma a migracdo de nitrogénio entre as direcdes do cristal durante o teste, como
também foi demonstrado na figura 3.7.

Figura 3.11. Deformacao média §I(V¢), resultado de alteracBes da concentracdo de nitrogénio Cy, medida a partir

dos picos de DRX yy durante 0s experimentos in situ. Os pontos conectados por linhas solidas se referem a
compressdo, enquanto as linhas tracejadas sdo o ciclo de descompressdo. Cada ponto corresponde a um
difratograma da Fig. 3.5.
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3.4 Transicdo de propriedades elasticas

As constantes de deformagao S, (vindas da lei de Hooke ¢;; = S; 4, 0%;) podem variar

de acordo com o0 modelo usado para determina-las (WU et al., 2008). Os modelos Voigt e Reuss
sdo 0s mais conhecidos. Ambos assumem interacdes entre gréos adjacentes no material, o que
se adequa a situacdo encontrada no presente estudo, com pequenos grdos SS 316L
policristalinos. O tensor de deformacao do modelo Voigt requer componentes iguais em todas
as direcdes. Por outro lado, 0 modelo de Reuss assume o tensor de tensdo com 0S mesmos
componentes em todas as dire¢des (WU et al., 2008). Portanto, este ultimo é mais adequado
para o0 presente experimento de compressdo, onde o agregado policristalino, como uma liga
metalica tipica, sofre uma deformacédo ndo uniforme em trabalho a frio (CULLITY; STOCK,
2001).

Embora o objetivo fosse obter compressdes hidrostaticas, a variacao de forma dependia
ndo apenas das forcas aplicadas ao solido, mas também das interacdes ocorridas entre as
superficies delimitadoras dos grdos em contato, além do contato com o gasket (anel de vedacéo)
e com o Rubi utilizado para medir a pressao. As forcas entre os graos adjacentes levaram o
material a se deformar de uma maneira diferente daquela de um monocristal. As deformagdes
plasticas podem ocorrer nos limites dos gréos, deixando-os elasticamente flexionado ou
distorcido (em inglés: elastically bent or twisted); esses grdos também podem assumir um
estado uniforme de tensdo ou compressdao, mas esse € um evento menos comum (CULLITY;
STOCK, 2001).

Ainda que os gréos possam sofrer microtensdes diferentes em grdos diferentes, neste
trabalho seré considerado a macrotensdo media ao longo do aglomerado policristalino, o que
pode ser chamado de pseudo-macro tensdo (CULLITY; STOCK, 2014). Isso ndo sera problema
para fins de aproximacao, pois a deformacdo medida também é uma meédia de todos os gréos
do material, o que é muito semelhante a analise do DRX convencional de uma superficie
nitretada relativamente grande, onde uma grande quantidade de grdos € analisada
simultaneamente a partir de um unico pico. Portanto, as constantes calculadas através das
medidas neste trabalho foram valores médios do aglomerado policristalino.

O modelo de Reuss também € apropriado para o caso de um estado de tensdo
rotacionalmente simétrico. Czerwiec et. al (CZERWIEC et al., 2009) utilizaram esse recurso
para analisar planos cristalinos de y,, paralelos a superficie. Também empregando esse modelo,

calculos tedricos para 0 mddulo de elasticidade do SS 316L realizados por Stinville et al.
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(2011b) e Keddam et al. (2017) forneceram valores coerentes com os achados experimentais.
As constantes elasticas dos calculos baseados em Reuss resultaram em modelos de difuséo,
divulgados na literatura, que corroboraram os dados experimentais (GALDIKAS;
MOSKALIOVIENE, 2011; MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019a).

Em estruturas cubicas, as constantes elasticas de difragdo de raios X (XECs - X-ray
elastic constants) se correlacionam com o mddulo de elasticidade e a razdo de Poisson por
(GNAUPEL-HEROLD; BRAND; PRASK, 1998; FERNANDES et al., 2015)

(4]
I 5 [¢]
F = TS (3.16)
e
viol = —sleIple] (3.17)

Neste trabalho as XECs, calculadas na literatura, foram utilizadas principalmente para
obter o coeficiente de Poisson tedrico dependente da direcdo cristalina de uma estrutura cubica

através da equacgdo 3.17. As XECs estimadas a partir de E[?] e v[¢] provenientes de resultados

experimentais de —1/K ¢! foram utilizadas somente para fins de comparacées com os valores

da literatura.
O madulo de elasticidade pode ser escrito em funcéo das constantes de deformagéo S;;
através da seguinte equacdo (GRESSMANN et al., 2007):
1

=37 = S~ Saa[A — 1] (3.18)

onde T'l?] é o fator de orientagdo, e A é fator de anisotropia Zener ou simplesmente fator

anisotropico, que pode ser escrito em funcéo das constantes de deformagéo S;; ou constantes

de rigidez elastica C;;,

2C 2(S;;1 — S gl
44 (S11 12)= (3.19)

A= = .
C11 = Cy2 Saa G200l

[¢]
9] — _E
G 2(1+vlol)

(BORESI; SCHMIDT; SIDEBOTTOM, 2007; MEYERS; CHAWLA, 2009).
A Tabela 3.1 apresenta os valores de XECs, calculados (Calc.) a partir do modelo de
Reuss para y e Fe,N (GRESSMANN et al., 2007; STINVILLE et al., 2011a). A tabela também

¢ 0 modulo de cisalhamento, dependente das direcBes cristalinas’” [¢]

"[¢] = [hkl].
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mostra valores experimentais (Exp.) para 0 modulo volumétrico direcional K[®1, obtido a partir

[¢] . . 4 .
de (—Av) = -2 (Eg. 3.15) e calculado para as 4 faixas de presséo diferentes (delimitadas
Vo " Kklé]

1

por linhas tracejadas nas figuras 3.6, 3.7 e 3.11). A inclinacéo da curva — <1

variou para cada
uma das faixas. A partir da medicdo de K®! e o coeficiente de Poisson vI?! calculado pela
equacdo 3.17, inferiu-se os modulos de elasticidade dependentes de direcdo [¢p]. Com v[®],
também calculamos os valores das XECs e do moédulo de elasticidade experimental.
Empregamos a mesma metodologia para Fe,N; neste caso, a razdo de Poisson era a mesma que
para y, mas foi alternada entre as dire¢bes [200] e [111], um procedimento que é justificado a
seguir.

O uso de Fe,N como um modelo ideal para a austenita expandida é um procedimento
frequentemente visto na literatura. Por exemplo, no trabaho de Tromas et al. (TROMAS et al.,
2012b), o moédulo de elasticidade estimado usando as constantes elasticas de Fe,N apresentou
boa concordancia com as medidas de nanoindentagcdo em y,. No entanto, no que diz respeito
a determinacdo das propriedades per se, elas se limitam a proporcionalidades como
E200] /E[111] (STINVILLE et al., 2011b; FERNANDES et al., 2015), ja que o coeficiente de

Poisson de y,, dependente das dire¢des do cristal, ainda é desconhecido.
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Tabela 3.1. As XECs (Sl[‘” e 52[‘”/2) de y, calculadas (Calc.) a partir do modelo de Reuss, obtidas de

(FERNANDES et al., 2015). O coeficiente de Poisson v[¢! foi calculado através da equagio 14, vI¢) = —sI?Igle],
e 0 mddulo de elasticidade E[%] a partir das equacdes 16 e 17; essas propriedades e o modulo volumétrico direcional
K'#1 sdo0 dados para cada um dos [¢] = [hkl]. As XECs de Fe,N foram obtidas através das equacdes 16 e 17
usando as constantes de deformagéo S;; obtidas de (GRESSMANN et al., 2007; STINVILLE et al., 2011b). Nessa
metodologia, vI¢! assume os mesmos valores de y, porém com valores invertidos entre as diregbes do cristal
(consulte o texto para obter detalhes). Os valores experimentais (Exp.) de K[¢! sdo resultados desse estudo, onde
E%] e as XECs foram obtidas.

Fase Fa;’éapif "l e sl sWp BV (GPa) KWI(GPa) vl¥(Calc.)
Y Reuss Calc. 200 -4,3 15,0 93 159 0,40
111 -0,7 4,3 278 152 0,19
1075-1 200 -3,6 12,8 110 183 0,40
111 -0,6 3,8 312 168 0,19
1-4 200 -4,0 14,1 99 165 0,40
y 111 -0,7 4,1 292 157 0,19
Exp. 4-12 200 -3,1 10,9 128 214 0,40
111 -0,7 4,6 259 139 0,19
12-30 200 -2,4 8,4 167 278 0,40
111 -0,4 2,4 495 266 0,19
Fe,N Calc. 200 -2,7 7,1 226 122 0,19
Reuss 111 -4,6 12,2 128 213 0,40
10751 200 -1,0 6,3 190 102 0,19
111 -5,4 18,8 74 124 0,40
YN 1-4 200 -0,6 3,8 316 170 0,19
Exp. 111 -3,2 11,2 125 209 0,40
4-12 200 -0,6 4,0 296 159 0,19
111 -2,4 8,3 169 282 0,40
12-30 200 -0,4 2,3 510 274 0,19
111 -2,2 7,6 184 307 0,40

Fonte: O autor.

A inversdo adotada para o coeficiente de Poisson, onde Jfoo] > 1}],111] sofre uma

s N 2 111 - . .
transicdo para J],A?O] < Jm I usando os valores obtidos para y, nos deu uma boa estimativa
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para os mddulos de elasticidade calculados a partir dos médulos volumétricos direcionais. Por

outro lado, se tivéssemos empregado o coeficiente de Poisson de Fe,N ou 0 mesmo de y (sem

qualquer modificacdo), o resultado final de Eﬁﬁ] obtido a partir de K]E’:]

resultados encontrados na literatura (STINVILLE et al., 2011a; TROMAS et al., 2012b).
O procedimento acima ndo foi arbitrario. Surgiu de investigacdes anteriores de outros

seria diferente dos

autores sobre o austenita expandida com nitrogénio. Estudos tedricos relatados por Stinville et

al. (2011a) e Fernandes et al. (2015) (que também adotaram, para fins de modelagem, Fe,N

como uma estrutura equivalente & y,y) forneceram as seguintes relagdes: Ev-""'/EL"" = 0.33

e Efoy/Ereinl = 1.81. Os valores experimentais de médulo de elasticidade obtidos por eles
resultaram em razGes semelhantes (STINVILLE et al., 2011b; TROMAS et al., 2012b). No
presente estudo, E[?] esta relacionado as XECs através das equacdes 13 e 16, e depende dos
respectivos coeficientes de Poisson v. Este, por sua vez, é uma propriedade do sélido submetido

a uma tensdo uniaxial (v= —¢,/¢g). Sabendo-se que a relacdo entre deformacgbes em

gl200] gl111]

diferentes direcOes cristalinas € inversa a do modulo de elasticidade, 57 = 57 Verifica-se

que a razdo entre os coeficientes de Poisson sdo aproximadamente iguais a razdo E[2001/E1111]
para ambas as fases y e yy, porém invertidos entre as dire¢fes [100] e [111]. Ou seja, paray, 0
valor do coeficiente de Poisson medido é ~v, mas para y, 0 valor medido é ~1/v, em uma
primeira aproximacéo.

De fato, esses fendmenos foram verificados nos resultados apresentados aqui, a partir

de v[#! calculado com a equagéo 14 e apresentado na Tabela 3.1, tem-se que 112 /Y =

2.1 e VZO%/Verl)l = 0.47. Entende-se que a inversio entre os coeficientes de Poisson

direcionais das fases y e yy é fortuita, pois deve existir uma dependéncia desta propriedade
com a concentracdo de solutos intersticiais, 0 que obviamente precisa ser investigado com mais

profundidade.

O modulo volumétrico direcional tedrico de y € dado pela desigualdade K,Qi?jg
111] 2 111
K,Eeuss, cuja correlagéo, como esperado, € inversa a do modulo de elasticidade, EI[;,;OS]S < E,Eeus]s

(Tabela 3.1). Os resultados experimentais revelaram as mesmas desigualdades. Na primeira
faixa de pressdo, entre 10> e 1 GPa, o modulo volumétrico direcional de y foi um pouco maior
do que o observado em outras faixas, possivelmente como resultado da acomodacéo de gréos
adjacentes na amostra e entre superficies de interface da configuracdo experimental (anel de

vedacgdo, rubi e diamantes). Considera-se que ndo ocorreram deformacgdes plasticas muito
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grandes nas faixas entre 1-4 GPa e 4-12 GPa uma vez que, nessas condi¢Oes, os resultados
obtidos experimentalmente para y de K¢1, EI#1 e das XECs foram muito proximos dos valores
tedricos (os valores calculados apresentados na tabela 3.1 sdo comparados com a literatura em
outros pontos desse trabalho). Outro fato que leva essa aproximacéo, € a baixa variacdo da
intensidade integrada, que pode ser observado nos pontos entre as linhas tracejadas de 1 e 12
GPa (Figuras. 3.7 e 3.10).

[¢]
A figura 3.12 apresenta a curva experimental de (K—) em funcédo de P para y[¢] e
07N

yn[¢], bem como curvas tedricas calculadas com o modulo volumétrico direcional do modelo
de Reuss (Tabela 3.1). Essa figura se refere a equacéo 10, com coeficiente angular —1/K¢!; a
simulacdo mostrada na figura 3.3 € reproduzida novamente, para comparacéo, na figura 3.12.
No inicio da compressao, quando as deformacdes eram principalmente elasticas, as previsoes
tedricas e os resultados experimentais revelaram uma concordancia muito boa para ambas as
fases. Entre 12 e 30 GPa, K¢l e EI¢! divergiram dos valores de outras faixas de pressio,
evidenciados na figura 3.12 por fortes mudancas nas inclinagdes da curva. Esse fendmeno esta
relacionado a resisténcia maxima ao escoamento e ao inicio concomitante de deformacdes
plasticas (como emissdo de discordancias e bandas de deslizamento), que resultam em algum
alivio da tensdo. Consequentemente, o material encolheu a uma taxa diferente porque as
emissdes de defeitos comecaram a competir e tendiam a limitar as deformacdes elasticas de
longo alcance. Aqui, podemos vislumbrar os limites do presente modelo, que leva em conta
apenas deformac0es elésticas e ndo as plasticas que vem sendo atualmente utilizadas em
modelos de difusdo (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016a). Esse modelo é adequado para
as discussdes realizadas nesse trabalho, no entanto um modelo que abrange deformacdes

plasticas estd em andamento.
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Figura 3.12. Relacdo entre o volume medido e o volume livre de tenséo Vl em funcéo da pressdo aplicada P. O
0

volume foi estimado por V = a3, onde a é o pardmetro de estrutura. Linhas solidas correspondem a célculos

. . . [¢]
tedricos, inferidos a partir de (Z—) =1- %,
07N

usando os valores calculados de K?!, dados na Tabela 3.1, e

variacOes de pressdo de acordo com o experimento. (a) Comparacdo entre as curvas experimental (Exp.) e as
tedricas (Calc.) de Vl em funcéo de P paray nasdire¢des [111] e [200]. b) Curvas experimentais de Vl em funcéo
0 0

de P para yy nas direcdes [111] e [200], comparada com a curva tedrica (Calc.) para Fe,N. Nesse ultimo, v[¢ era
igual ao de vy, porém invertido entre as diregdes do cristal (consulte o texto para obter detalhes).
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Fonte: O autor.

A partir dos dados da tabela 3.1 e das equacgfes 3.16, 3.18 e 3.19, as constantes de

deformagdo S;; foram calculadas, e sao apresentadas na tabela 3.2. As constantes foram obtidas

a partir de dados médios ponderados dos picos de DRX, conforme descrito na secdo
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denominada “procedimento experimental da analise em altas pressdes”, de modo que a camada
modificada contém diferentes concentracdes de nitrogénio e experimenta um gradiente de
tensdes e deformagdes em funcdo da profundidade. Portanto, os S;; da tabela 3.2 correspondem
aos valores médios encontrados na camada. Ainda assim, sua relevancia estad em auxiliar na

compreensdo de alguns aspectos da natureza da formacéo da fase S.

Tabela 3.2. Coeficiente de anisotropia Zener A e as constantes de deformagéo S;;(10"*GPa™") calculadas (Calc.)

de y e Fe, N, (GRESSMANN et al., 2007; STINVILLE et al., 2011a) e obtidas experimentalmente (Exp.)
utilizando as equacfes 3.18 e 3.19.

Fase Faixa de P (GPa) A Si1 Si2 Sas
y Reuss Calc. 3,49 10,7 -4,3 8,6
10°-1 3,35 9,1 -3,6 7,6

, Exp. 1-4 3,47 10,1 -4,0 8,2
4-12 2,37 7,8 -3,1 9,2

12-30 3,49 6,0 -2,4 4,8

Fey, N Calc. 0,53 4,4 -1,4 21,7
10°-1 0,33 53 -1,0 37,6

1-4 0,34 3,2 -0,6 22,3

Y EXP. 4-12 0,49 3,4 -0,2 14,9
12-30 0,31 2,0 -0,4 15,2

Fonte: O autor.

Antes da tensdo de escoamento atingir todos os gréos (faixa entre 12-30 GPa), a
anisotropia Zener A, para a austenita y decresceu com a pressdo, enquanto que A, para a fase
S (yn) aumentou. Entretanto, o fator anisotropico foi A, > 1e 4,, < 1em todas as medicGes,
conforme o esperado (GRESSMANN et al., 2007; MOSKALIOVIENE; GALDIKAS, 2019b).
Como mencionado anteriormente, as constantes elasticas de Fe,N tém sido utilizadas para
simular a fase yy; este € um procedimento adequado apenas porque a anisotropia Zener (Eq.
3.19) obedece a desigualdade Ar.,y < 1 enquanto que, na austenita, tem-se 4, > 1, tal como
normalmente é observado em metais com estrutura CFC (MOSKALIOVIENE; GALDIKAS,
2019a).

Como mencionado anteriormente, 0 moédulo de elasticidade e o0 modulo volumétrico
direcional sofrem uma inversdo de magnitude entre as direcdes [111] e [200] quando y €
transformado em y,,, como resultado de alteracfes nas constantes elasticas. Em algum momento
durante a insercdo do nitrogénio, a anisotropia de Zener deve sofrer uma transicdo de A > 1

para A < 1. Na maioria dos casos, esse fendbmeno pode ser observado logo no inicio dos
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experimentos de nitretagdo, no momento em que a expansdo da estrutura cristalina muda de
8[111] > 8[200] para 8[111] < 8[200].

Construiu-se a figura 3.13 utilizando as constantes elasticas experimentais (Tabela 3.2)
e a equacdo 3.18 para compara-las com os resultados tedricos para y e para Fe,N, obtido por
Gressmann et. al (2007). A variacdo de pressao medida através da configuracdo experimental
deve ser, em média, aproximadamente a mesma para qualquer dire¢do. Assim, as figuras 3.13.a
e b também representam o comportamento inverso da deformacdo € em todas as faixas de
pressdo, tanto para y quanto para y,; quanto mais distante um determinado ponto estiver do
centro da figura, menor sera a deformacéo nessa direcéo.

Vamos observar o comportamento correspondente a y, na figura 3.13.a. A regido
compreendendo as trés primeiras faixas de pressao (antes da tensdo de escoamento atingir todos
0s gréos em ~ 12 GPa) revela que E diminuiu e € aumentou com a variagdo de presséo para a
familia de direcdes (111), enquanto que E{? aumentou, e £/?’ diminuiu para (100) e (110).
Tal efeito foi mais aparente na faixa de 4-12 GPa, na qual as intensidades integradas de picos
de y foram constantes (Fig. 3.7), o que corresponde a predominancia de deformacdes elasticas.
Na dltima faixa de pressdo (12-30 GPa, apds a tensdo de escoamento na figura 3.13.a), E[?!
aumentou abruptamente com uma reducfo concomitante de £[?!, algo que foi notavel nas
direcdes (111) e (110), sendo menos significativo em (100). Esse comportamento geral
implica que a familia (111) se deforma mais rapido e (100) se deforma mais lentamente na

fase y, como mostra a figura 3.12.a.
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Figura 3.13. Modulo de elasticidade E?! em funcdo das direcdes cristalinas [¢], representado em coordenadas
polares com centro na direcdo [110]. As principais familias de dire¢des sdo as (111) : [111], [111], [111], [111];
(100): [200],[001],[001] e (110): [110], [110]. As curvas de E® foram calculadas usando a equacio 3.18 com
os valores de S;; da tabela 3.2; as curva teoricas de y e Fe, N (GRESSMANN et al., 2007) sdo as linhas pretas
solidas, enquanto as experimentais séo as linhas coloridas com pontos. (a) Curvas para cada uma das quatro faixas

de pressdo, apresentadas na tabela 3.2, para o substrato y. b) Curvas para y, (fase S).
400 ; . . .

Fonte: O autor.
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Parece plausivel supor que constantes elasticas de y, (Fase S) calculadas para a faixa
de pressdo mais baixa (10~° — 1 GPa, Fig.3.13.b), onde as mudancas na concentracio de
nitrogénio foram menos significativas, sdo as que melhor representam a amostra nitretada. E
razoavel assumir isso mesmo que alguma difusao de nitrogénio possa ter ocorrido. Observe que
E'¢] apresenta o valor mais baixo e !?! o valor mais alto nessa faixa, caracterizada pela menor
excentricidade na figura 3.13.b. Esse comportamento é confirmado pela anélise da figura 3.8
na mesma faixa de pressdo, em que 0s picos da fase S mostraram alteragdes muito pequenas
quando comparados com a condic¢do ndo compactada. Isso também se confirma pela figura 3.9,
onde as deformacdes em direcbes diferentes eram muito semelhantes nas mesmas
circunstancias.

Na segunda faixa de pressdes (1 — 4 GPa) da figura 3.13.b, E,,,  alongado na direcéo

(100), que corresponde claramente a uma deformacéo ndo homogénea. De fato, como discutido
anteriormente, a partir deste ponto nas figuras 3.8 e 3.11 todas as curvas comegaram a divergir
devido a variagdo de C, com a variagéo da pressdo. Se hd mudanca de concentracdo dependente
da direcdo, espera-se que a curva de uma determinada faixa de pressdo na figura 9.b aumente
assimetricamente quando comparada & faixa anterior, estendendo-se em direcdo a uma
determinada dire¢do quando C, reduz, e encurtando quando C, aumenta. Na terceira faixa de
presséo (4-12 GPa), a curva de y, apresentou assimetria mais significativa quando comparada
as curvas anteriores. Esse comportamento se correlaciona diretamente com uma migracao
dependente de direcdo da concentracdo de soluto.

O mddulo de elasticidade é inversamente proporcional a deformacdo causada pela
variacdo da tensdo. Quando os solutos intersticiais entram no sélido, eles alteram o médulo de
elasticidade de uma maneira diferente para cada direcdo do cristal. As variacbes das
deformacgdes sdo menores em direcOes que apresentam a maior expansdo da estrutura.
Consequentemente, £y > ES'', o que é uma conclusdo Gbvia, j& que as deformagdes
resultantes de forcas externas sdo menores nas dire¢cfes mais expandidas pelos atomos de
soluto. A medida que os solutos se deslocam na rede, as deformacdes produzidas por uma

mesma tensao serdo maiores se 0os a&tomos intersticiais migrarem para outras diregdes [¢] (talvez

uma direcdo com baixa ou nenhuma concentracdo de nitrogénio), levando a uma reducdo do

Agl®]
maodulo de elasticidade EIEJ‘” = %. Este foi o caso, na figura 3.13.b, para as diregdes (100),
&
P

no terceiro intervalo (4-12 GPa) quando comparado com o intervalo anterior (1-4 GPa), em que

Ef,llvoo) claramente diminuiu. O argumento oposto também se aplica: se 0s solutos expandem
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uma direcdo especifica, a deformacédo correspondente a uma forca aplicada serd menor, com o
aumento concomitante do médulo de elasticidade. Este foi o caso das dire¢des (111), quando
comparadas entre as 3% e 22 faixas de pressdo, onde ESV“) aumenta. Aqui, 0 aumento da
deformacdo nas direcBes (100) sob compressdao corresponde ao deslocamento de nitrogénio
para outras direc@es; a diminuicdo da deformacdo (111) correspondeu a migracdo do soluto
para esta, vindo de outras direcGes. Esses achados demonstram que o nitrogénio tende a se
deslocar para diregbes com maior fator de orientaco I'l®], sob tenses compressivas.

Os mddulos de elasticidade na primeira faixa de pressdo (10™° — 1GPa) foram
EXM~74 GPa e E{X”~190 GPa, como mostrado na tabela 3.1. Esses valores diferem dos

resultados experimentais disponiveis na literatura para o mesmo SS 316L submetido a

nitretacdo a plasma. Usando nanoindentagédo, Tromas et al. (TROMAS et al., 2012Db) obtiveram

(111) (100) L
E,, '~225GPaeE, ~'~260 GPa, enquanto que Stinville et al. (STINVILLE et al., 2011b)

mediram valores de Ef,}vll)~220 GPa e E;}V°°>~240 GPa. No entanto, em nosso experimento,
a medida que a pressao quasi-hidrostatica variou, os médulos de elasticidade também mudaram.

No intervalo de 1-4 GPa, eles se tornaram Ef,}vll)~125 GPa e E]<,11V°°>~316 GPa, e na 32 faixa

(4 — 12 GPa), esses valores foram de E5-' "' ~169 GPa e E{:*”~296 GPa. Observe que nessas

trés faixas, caracterizadas por um comportamento elastico predominante (10> — 12GPa, Fig.
3.7), os mbdulos de elasticidade se aproximavam cada vez mais daqueles medidos por
nanoindentacao.

Sobre a anisotropia cristalina da fase S, Secao 3.1 a alteracdo da entropia AS deve ser
zero no regime elastico, a menos que a concentragdo do soluto AC, varie. Em um regime
elastico em que a concentracdo de soluto varia, a mudanca de entropia ndo € zero. Tal situacédo
foi observada nas faixas de pressdo de 107> — 12 GPa, com comportamentos elasticos
predominantes. A concentracao de nitrogénio variou com os incrementos de tensdo produzidos
pela pressao externa aplicada, o que influenciou diretamente o médulo de elasticidade medido,
conforme mencionado anteriormente.

Como exemplo de situagdo de tensdo-deformacéo, € possivel sugerir que esse efeito
ocorra em testes de indentagdo. Nessa metodologia, 0 médulo de elasticidade é proporcional a

rigidez S = dP/dh (onde h é a profundidade de penetracdo), e também depende da area de
contato por Agl/ 2+ 0 primeiro é medido no segmento de descarregamento de um teste de
penetracdo (OLIVER; PHARR, 2004). As tensdes hidrostaticas responsaveis pelas

deformacdes elasticas sob a ponta certamente alteram C, de maneira irreversivel, com
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consequéncias para 0 médulo de elasticidade da fase S medido. O que resta saber é o quanto
isso influencia na preciséo das medidas.

Os resultados experimentais desse estudo confirmaram, indiretamente, a ocorréncia do
deslocamento anisotropico de atomos de soluto induzida por tensdo (HE et al., 2005;
GALDIKAS; MOSKALIOVIENE, 2011). A camada da fase S produzida por nitretagcdo
geralmente apresenta uma concentracdo uniforme de nitrogénio com a profundidade até uma
certa profundidade, quando ela passa a decrescer rapidamente (MANDL, 2007; MANOVA et
al., 2011; MICHAL et al., 2014). Isso resulta, aproximadamente, em um estado de tensdo
rotacionalmente simétrico e em um estado de deformacdo assimétrico. Ambos os efeitos
favorecem a migracdo de nitrogénio para valores mais baixos de T'¢], como é visto no 2°

quadrante da figura 3.3. Como discutido anteriormente, o coeficiente angular da Eg. 10
(nl[f]l(w] = —Xf]), dado por —1/K[®1 é a variavel responsavel por determinar qual das

direcbes do material € capaz de sofrer a deformagdo mais rapida, governando a expansao
induzida por soluto intersticial (2° quadrante da figura 3.3) e compressao (4° quadrante da figura
3.3).

A mudanca de K[?le EI¢] com a insercdo do soluto é crucial para o entendimento da
formacdo da fase S e suas propriedades Unicas, bem como para obter informacdes sobre por que
elas ndo sdo observadas em outras estruturas cristalinas. A hipotese € que a chamada saturacédo
colossal da fase S é possivel devido a uma transicdo da expansdo de primeira ordem para a
expansdo de segunda ordem, que esta ligada as transicbes do fator anisotropico A, ndo

observadas em outras estruturas. A transi¢cdo implica que
Saa < 2(S11 — S12) = S4a > 2(S11 — S12). (3.20)

Provavelmente ndo é uma transi¢do suave, porque o parametro da rede pode sofrer mudancas
bruscas. A transicdo a que nos referimos foi indiretamente observada em experimentos
relatados por Manova e colaboradores (MANOVA et al., 2011). Eles mostraram diferentes
expansdes y sob baixo e alto fornecimento de nitrogénio a superficie. A baixa concentragdo de
nitrogénio resultou em expansdes de 3,8% e 3% para (111) e (200), respectivamente, enquanto
a alta concentracdo gerou expansdes de 7% e 8,8% para os mesmos planos (MANOVA et al.,
2017a). Um efeito semelhante foi relatado para uma variacao abrupta do parametro de rede em
fungdo da concentracdo de nitrogénio (WU et al., 2014). Estes estudos sdo fortes candidatos

para demonstrar o fenémeno da transicdo do fator anisotrépico A (Eg. 3.20) que, em relacdo ao
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maodulo de elasticidade, é ilustrada pela transi¢cdo de um padrdo apresentado na figura 3.13.a
para um padréo mostrado na figura 3.13.b.
Direta ou indiretamente, os efeitos da transicdo do fator anisotrépico explicam

mudancas em K[®le E[®] e, portanto, mudancas no fator anisotropico (Eq. 3.20), uma vez que
as deformacdes séo dependentes das direcOes dadas pela equacdo 3.15 (m[f] K®] = —Xf]).

Provavelmente, o efeito ndo € permitido nas transicdes de primeira ordem, que envolvem
estruturas cristalinas ndo regidas pela conversdo mostrada na equacdo 3.20, na presenca de

nitrogénio intersticial.
3.5 Conclusdes sobre a anisotropia da fase S

O modelo proposto para discutir a anisotropia da fase de austenita expandida com
nitrogénio, dada por nfp‘l’]K [#] = —Xf’], descreve razoavelmente bem a expansao de rede de

primeira ordem por solutos intersticiais, bem como a fase S (yy), que € denominado de
expansdo de segunda ordem. O modelo também explica a migracao direcionada de nitrogénio
na fase S, quando é submetida a compressao quase hidrostatica, um expediente que funciona
como ponto de ancoragem para o entendimento da expansdo anisotropica durante a nitretacao.
A transicdo da expansao de primeira ordem para a de segunda ordem (fase S) é caracterizada

por uma inversao de magnitudes relativas, entre direcdes cristalinas, do médulo volumétrico

direcional K91, onde K!"°” > K" se torna K -°% < ki, enquanto o médulo de
elasticidade transita de E{ % < E{**" para E{:°” > E{!'™. Um comportamento oposto entre
K® e E® onde o valor experimental de K]f£> aumenta em func&o do fator de orientagéo I'l¢]

enquanto que Ef,? diminui com T'l?] levam & conclusio de que a razéo direcional de Poisson

também sofre inversdo das magnitudes relativas durante a formacéo da fase S.

Em y, a taxa de deformacao nas direces (111), sdo mais rapidas do que em (100), o
que explica a razdo das rapidas expansdes iniciais em dire¢des (111) durante a nitretacéo.
Nessas condicOes de expansdes de primeira ordem, com baixa concentracdo de nitrogénio Cy,

o coeficiente de expansdo volumétrico por soluto intersticial é regido pela desigualdade

n,[vlll] > n,[vzoo]. Diferentemente, quando Cy € maior, as deformacGes sao mais significativas em

direcGes com baixos valores de I'4], obedecendo a desigualdade: {1 < 5!2°%!,
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Inversdes da magnitude relativa observadas nas propriedades elasticas, entre as direcdes

de cristal [111] e [200], surgem da inversdo do fator de anisotropia de Zener de 4, > 1 para
Ay, <1, que é uma propriedade intrinseca da austenita nitretada. Possivelmente, a afinidade

de Cr e N fornece condicdes para que as tensdes internas causadas por solutos intersticiais
atinjam niveis muito superiores aos permitidos em outras estruturas, com solutos do mesmo
tipo ou diferentes; isso ainda deve ser investigado com mais profundidade.

Observa-se a redistribuicdo de nitrogénio induzida por tensdo a temperatura constante,
mesmo no regime elastico. Esse fendmeno tem consequéncias nos meétodos utilizados para
determinar as propriedades elasticas que envolvem ciclos de tensdo-deformacédo, uma vez que
promovem variacdo irreversivel da entropia na fase S como resultado de alteracdes na Cy.
Assim, o0 modulo de elasticidade evolui com as tensdes aplicadas ao sélido, afetando sua
determinacdo. No entanto, ndo se sabe ao certo o quanto essa redistribuicdo de solutos pode
influenciar na medida.

Da mesma forma, nos experimentos de compressdo de até 30 GPa, as propriedades
elasticas da fase S sdo marcadas por diferentes faixas de pressdo devido a variagBes no
comportamento do material. Sob baixas pressfes quase-hidrostaticas (condi¢cdo mais proxima
da condicdo atmosférica), as constantes elasticas medidas para a fase S foram de S;; = 5,3,

S, =-1,0eS,, = 37,6, (em 1073GPa™1), em boa concordancia com previsGes tedricas; 0s

médulos de elasticidade medidos para o substrato y sdo E, "' = 110GPa e E, ' =

14

200

312 GPa, e paraafase S, E» ") = 190 GPa e E,2 ")

1200 = 74 GPa.

Um achado adicional foi a possivel formacdo de nitreto de cromo (Cr2N) na faixa de
pressdo de 14-22 GPa, possivelmente uma fase instavel, para confirmar essa transicdo de fase,

experimentos adicionais devem ser feitos.



103

4 EVOLUCAO TERMICA

Nesse capitulo se abordaré a evolucdo térmica da austenita expandida de amostras com
diferentes composicdes quimicas, variando-se os principais elementos de liga nesses acos
inoxidaveis, Cr e Ni. Comparou-se também os diferentes tratamentos de implantacdo de ions
por imersdo em plasma (PIII, do inglés Plasma Immersion lon Implantation), alterando-se
principalmente as taxas de fornecimento de N a superficie e a taxa de difusdo do N retido em
direcdo ao substrato. Os experimentos de tratamento térmico foram realizados in situ com

radiacdo sincrotron no Laboratério Nacional de Luz Sincrotron (LNLS).

4.1 Anédlise da deformacdo em fun¢do da temperatura

No estudo da fase S, considera-se que um dos problemas que ainda carecem de
entendimento é a dindmica da transicao da austenita expandida de baixa concentracdo de N para
a austenita expandida de alta concentracdo de N (MANOVA et al., 2017a). Ha4 muitos trabalhos
relatando efeitos anisotrdpicos, e inclusive a ocorréncia de picos duplos da fase S (MANOVA
et al., 2017a). No trabalho mais recente nesse topico (CHE et al., 2019) véarias composicdes
diferentes de acos austeniticos foram nitretadas, as quais apresentaram porcentagens de Cr entre
0e 17,66 % em peso, e de Ni entre 12,6 e 27 % em peso. Embora a variacdo de Ni tenha alterado
ligeiramente a forma e posicdo dos picos, as maiores mudangas ocorreram conforme a
quantidade de Cr foi reduzida, de modo que a formagéo de um pico duplo foi evidenciada.
Nesses experimentos também se observou que a deformacdo da rede cristalina, foi maior em
regibes proximas a superficie, de acordo com as medidas de concentracdo de N (CHE et al.,
2019). Embora o trabalho seja relevante, a explicacdo do pico com maior deformacdo é
atribuida a uma ordenacdo de longo alcance (que corresponde a uma longa cadeia de intersticios
octaédricos comportando 4&tomos de N e ligados entre si), e por sua vez, o pico da fase expandida
com menor deformacdo é atribuida a uma ordenacéo de curto alcance, o que provavelmente
esta correto. No entanto, a complexidade desse problema vai além dessa explicacdo, como foi
dito nos capitulos anteriores. A algum tempo vem sendo discutida na literatura uma possivel
correlagdo entre a fase S e o fator anisotropico A (MANDL; RAUSCHENBACH, 2000).
Embora essa correlagdo ndo tenha ainda sido explorada com mais profundidade, no artigo de
revisdao de (MANOVA et al., 2017a), os autores sugerem que um experimento com menor taxa

de fornecimento de N deve ser feita para mostrar o momento de transicdo. Como foi mostrado
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no capitulo anterior, a anisotropia influencia diretamente a expansdo da fase S, com expansdes
de primeira ordem, onde A > 1, e de segunda ordem, onde A < 1. Os picos duplos observados
em alguns trabalhos na literatura talvez possam ser explicados pela transicdo de A > 1 para
A < 1, o que obviamente implica em uma condicdo energeticamente desfavoravel quando A =
1 (o que seré observado nos resultados experimentais, adiante).

No entanto, com as analises feitas no capitulo anterior, e assumindo que o fluxo de N
na rede (difusdo), depende apenas das condic¢des encontradas no material (como composicao,
temperatura e tensdes elasticas e plasticas na estrutura), € possivel idealizar um experimento
que n&o necessite de medidas de raio X durante a nitretagdo, mas sim depois dela.

A camada de difuséo é da ordem de um, sendo muito maior que a parte da superficie
que sofre danos como diversos tipos de defeitos ocasionados pela interacdo ion-sélido, até que
0 ion seja desacelerado?, o que ocorre na faixa de nanémetros (DE OLIVEIRA, 2016). Portanto
€ razodvel assumir que alguns parametros experimentais controlam apenas aspectos
relacionados ao fluxo de N (que depende da faixa de energia usada), daqueles que realmente
entram e permanecem no material. Esse € justamente o caso dos parametros que compdem a
energia média dos fons por pulso £, = L VL.

Desse ponto de vista, ndo € necessario fazer medidas de raio X durante a nitretagdo; no
lugar disso, pode-se empregar tratamentos térmicos com atmosfera inerte, nos materiais
tratados por nitretacdo. Como foi visto no capitulo 2, a quantidade de N retida, e

consequentemente a deformacdo causada pelo N, depende da composi¢do, mais
especificamente da razdo da porcentagem em peso de % (Cap.2). Por sua vez, a quantidade de

N retida depende do fluxo de entrada do N e da difus&o.

Experimentos de evolucéo térmica in-situ foram realizadas no LNLS, com trés agos de
-~ . C . . .
composicOes diferentes de N—: submetidos a diferentes tratamentos por P11, que proporcionaram
distribuicdes de N variadas. Estes experimentos também permitiram avaliar a estabilidade e a
~ . - - - ~ - Cr ‘
evolugéo térmica da fase expandida em ligas com proporgdes variadas de ~7» 0 que € um tema

de interesse para se delimitar as condicBes de trabalho das superficies nitretadas de agos

inoxidaveis.

& Para mais informac0es sobre as interagdes fon-sélido, ver anexo A.
® Detalhada no capitulo 2.
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4.2 Procedimento experimental da evolugao térmica

O experimento de evolucdo térmica envolveu 9 amostras, das 27 condi¢bes de
tratamento definidas no capitulo 2, dos agos AISI 316L, AlSI 310S e duplex 2205, das quais 6
receberam tratamento por PIIl & mesma temperatura, porém sob diferentes condicGes de
implantacdo definidas pela energia média de ions por pulso Ep. As amostras foram: D-V2,
316L-V2 e 310S-V2, e também D-F2, 316L-F2 e 310S-F2, onde o nimero 2 representa a
temperatura de 322°C e as letras V e F os parametros de tenséo e frequéncia que foram ajustados
em cada condicao de tratamento para que a temperatura fosse a mesma (Fig. 4.1 e Tab. 4.1). A
terceira condicao corresponde as amostras C (D C, 316L C e 310S C) que séo o ponto comum

entre os tratamentos, com ~10 kV, ~1074 Hz e ~37 us e temperatura de ~391 °C.

Figura 4.1. Grafico com parametros experimentais nominais utilizados em cada tratamento. Onde os nimeros 1, 2
e 3 representam temperaturas diferentes, ~289, ~322 e ~353 °C respectivamente. Para as condicdes F (F1, F2 e
F3) a tensdo é constante ~10 kV. Para as amostras V (V1, V2 e V3) a frequéncia é constante ~1,07 kHz.EC é o
ponto comum, onde a tensdo e frequéncia de tratamento atingem os valores maximos utilizados, de ~10 kV e ~1,07
kHz. Os tratamentos analisados sdo apenas o0s pontos coloridos e vermelho e azul, onde em cada ponto, 3 agos
foram tratados simultaneamente (310S, 316L e D).

F1 F2 F3 C
10,0 \0390

9,5 1

9,0 +

V (kV)

8,5

8,0

7,5

0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
f (kHz)

Fonte: O autor.
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Tabela 4.1. CondicGes de tratamento das amostras usadas nesse capitulo, com as mesmas cores da figura 4.1 que
contém os parametros nominais do sistema de PIII.

Nomenclatura Tenrféec;?;ura T(°C) / IE/L(t(z/(its)z 1(A) f (Hz)
F2 322 316 + 4 0,37+ 0,02 0,59+ 0,02 891
V2 322 328+10 0,34+0,01 0,59+0,01 1074
C 391 391+9 0,37+ 0,02 0,88+ 0,05 1074

Fonte: o autor.

Cada uma dessas amostras foi submetida a um tratamento térmico na temperatura de
500°C, obtendo-se, a cada 10 min, um padrdo de difracdo de raios X. As medidas foram feitas
na linha XRD2 no Laboratorio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS). O feixe foi incidido nas
amostras com um angulo fixo de 10 graus e energia de 7 keV (1 = 1,7712 A). As amostras
foram tratadas em uma camara com janela de Kapton para a passagem do feixe, com fluxo
constante de He, com a juncdo do termopar posicionado sob a regido central da amostra.

O objetivo do experimento foi analisar a evolugdo térmica a temperatura constante, por
isso 0 procedimento de aquecimento foi realizado o mais rapidamente possivel, com taxa de
aquecimento de 25 °C/min e tempo total para o equilibrio térmico de 25 min. Apoés atingir-se a
temperatura de tratamento, esta foi mantida durante 3,5 h, e em seguida a camara foi resfriada
naturalmente. Empregou-se um detector linear Mythen, com feixe de raio X ajustado de modo
que toda sua luminosidade atingisse somente a superficie da amostra.

Também foi realizada uma andlise da espessura da camada da maioria das amostras,
antes do tratamento térmico (AT) e depois do tratamento térmico (DT), onde as amostras foram
cortadas em um angulo proximo a 90°, perpendicular a superficie nitretada. As seccbes
transversais foram lixadas e polidas, em seguida submetidas a ataque com reagente Murakami.
As espessuras foram medidas a partir de imagens de microscopia eletrénica de varredura com

efeito de campo (FEG, do inglés: Field Emission Gun).
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4.3 Evolucdo térmica

A evolucéo térmica, no contexto desse trabalho, envolve duas etapas. Uma delas é a
transicao de fases, e a outra € a maneira como a anisotropia, observada durante a difusdo de N,
pode auxiliar na compreensdo da formacao da fase S (yy). A correlacdo entre os parametros
utilizados na P11l e composicao dos materiais é fundamental para uma compreensdo mais ampla
sobre a evolucgdo térmica dependente desses parametros. Por esses motivos essas correlaces

serdo resgatadas a cada passo da discussao, conforme necessario.

4.3.1 Influéncia da E,, nas amostras tratadas por PlII antes do tratamento termico

Em um sistema de PIIl, sem aquecimento externo, o parametro Ep = L;V;L (onde I; é a
corrente de ions V. € a tensdo aplicada no catodo e L é a largura de pulso, equacdo. 2.2, capitulo
2) é o responsavel pela distribuicdo de energia dos ions e pelo aquecimento (conforme foi
tratado no capitulo 2 e apéndice A). As amostras V2 e F2 foram tratadas a mesma temperatura,
no entanto E, é menor para a condi¢do V2 em comparagdo com a condigdo F2 (Fig. 4.1), o que
significa que a energia média fornecida aos ions por pulso € menor para V2. No entanto, a
frequéncia € maior, o que aumenta o fluxo de ions na superficie do alvo e iguala a poténcia
fornecida ao catodo, resultando na mesma temperatura (MANOVA; MANDL;
RAUSCHENBACH, 2001). Para a condicdo F2, a frequéncia e, portanto, o fluxo ibnico é
menor, mas a tensao é maior.

Pode-se interpretar Ep como um conjunto de parametros que controla o fluxo efetivo de
soluto na rede de um material, em um sistema sem aguecimento externo. A explicacdo do
porqué o conjunto de pardmetros representado por E,,, é mais adequado para o controle do fluxo
efetivo de um sistema como esse, esta no capitulo 2 e no apéndice A. Obviamente, a condigdo
V2 fornece um naimero maior de ions a superficie do que F2, no entanto a energia média da
condicdo F2 € maior do que V2. Portanto o fluxo de ions efetivo de F2 serd maior do que V2;
como Vvisto no capitulo 2, o sputtering causado por nitrogénio em aco inoxidavel é menor para
tensdes mais altas (nessa faixa especifica de tratamento), assim como a quantidade de ions
retroespalhados, como estimado pela simulacdo SRIM (Apéndice A).

As condi¢des de menor energia e maior fluéncia de ions (do plasma para o material) da

condicdo V2 favorecem o aumento da taxa de sputtering, assim como o retroespalhamento de
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particulas incidentes. A baixa energia faz com que o N se aloje em baixas profundidades, e a
alta taxa de sputtering remove parte dessa superficie que havia sido expandida por N. Essa
competicao entre a formacao da camada e a taxa de sputtering limita o crescimento da camada
(MANDL; MANOVA; RAUSCHENBACH, 2002; PEDRAZA et al., 2005). Entretanto, como
a fluéncia (do plasma para o material) é alta, a deformacéo ¢ inicial de V2 é maior do que em
F2 na regido implantada. Tal fenbmeno podera ser observado nas proximas secées, logo no
inicio da evolucao térmica (Fig. 4.5) pelos deslocamentos angulares da fase expandida, presente

em todas as amostras, e também é observado claramente nas analises do capitulo 2.

4.3.2 Transi¢Oes de fase

Para uma analise adequada e sem necessitar de grandes quantidades de graficos
repetitivos, a analise das transicdes de fase sera realizada da seguinte forma: (i) as diferentes

superficies nitretadas (F2, V2 e C) serdo comparadas para o aco inoxidavel AISI 316L, que
apresenta razao % na sua composicao que é intermediaria entre os materiais estudados; (ii)

para se comparar a influéncia de diferentes composi¢des quimicas nos efeitos térmicos, 0s trés
materiais (AISI 316L, AISI 310 e aco duplex) serdo confrontados para a mesma condicdo de
nitretacdo F2, que € intermediaria em termos de E,.

O objetivo desses graficos (figuras 4.2 e 4.4) é analisar apenas a transi¢do de fase.
Embora yy esteja indicada nessas figuras, o devido enfoque na variagdo de deformacdes de yy
sera dado na préxima secdo, ainda neste capitulo. Tanto a quantidade total de N retido no
material como a espessura da camada foram proporcionais a E,, seguindo a seguinte ordem
para esses casos: Ey* < Ej* < Ef. Essa quantidade total de N retida (dose) é proporcional a
intensidade integrada dos picos da fase S, como explicado em (DE OLIVEIRA et al., 2018), e
também a espessura da camada, que foi medida na sec¢éo transversal dos acos antes e depois
do tratamento térmico, para a maioria das amostras tratadas (Tabela 4.2 e figura 4.3).

As figuras 4.2. a, b e ¢, mostram a evolugdo temporal de cada condicéo de tratamento
V2, F2 e C para 0 aco 316L sob aquecimento em 500 °C. Além da correlagdo entre a quantidade
de N retido e a espessura da camada, a deformacdo média na rede, que serd abordada em
detalhes na secdo 4.3.2 (figura 4.7), apresentou inicialmente a seguinte ordem: £f2 < £V2 <
€¢. Note que a condigdo de nitretagdo V2 proporcionou uma camada mais fina ao aco AlSI

316L, de ~0,8 wm, mas uma deformacdo maior do que para a F2, que resultou numa camada
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mais espessa nessa Ultima condi¢do, com cerca de 1,2 um, porém originando deformacéo
menor na rede. Na condicdo C algumas alteracfes foram mais significativas devido a maior
temperatura de implantacéo e fluéncia de ions. Com o aquecimento, apos a estabilizacdo da
deformacdo média, o conjunto de amostras assumiu a desigualdade £V2 < €2 < £€, invertendo

a magnitude de £f? < €2 para £"? < £F2,

Figura 4.2. Evolucéo temporal do tratamento térmico em 500 °C realizado no aco 316L nitretado sob diferentes
condigBes de implantagdo e, consequentemente, diferentes distribuicdes de N. A escala de cores indica a
intensidade relativa dos picos de cada difratograma registrado a cada 10 min de um total de 20 medidas obtidas
durante os 200 min de aquecimento. Destacam-se trés regides nos graficos, com seus respectivos difratogramas
obtidos no inicio, meio e fim da isoterma, em 5, 100 e 195 min, respectivamente. a) Condig&o V2. b) Condigdo
F2. ¢) Condigéo C. Ver figura 4.1 para mais informac@es sobre os pardmetros. Para a amostra 316L C, que € a
condicdo que mais transitou de fase, hd uma simulacéo que pode ser acessada pelo QR Code.
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No entanto, ao se comparar esses dois casos nas figuras 4.2.a e b, é possivel afirmar que
ndo houve diferencas significativas em relacdo a transicdo de fases durante a isoterma,
formando-se apenas o0xido de Fe ou de Cr, que é comum quando o experimento conta apenas
com o fluxo de gas inerte, na tentativa de reduzir a formacéo de 6xidos. Na condicao C, para a
qual a espessura da camada e a deformacéo da rede foram as maiores (Fig. 4.2.c), observa-se
claramente a presenca de ferrita «, que ndo foi observada nas andlises do capitulo 2
(provavelmente porque, naquele caso, o angulo de incidéncia do feixe foi maior, de 30°). No
experimento in-situ, utilizou-se o angulo de incidéncia fixo, de 10°, possivelmente indicando a
formacdo de a proximo a superficie, a qual se manteve durante a isoterma.

Provavelmente a formagdo de a ocorreu durante a implantacdo devido a grande
quantidade de N retida na superficie, 0 que permitiu que a energia livre de Gibbs atingisse seu
limite para a transicdo de fase. Ainda na amostra 316L C, é possivel ver os picos de Cr;_,N
(representados pelas bolinhas pretas). Geralmente essa decomposicdo da fase S (yy) €
acompanhada de um empobrecimento de Cr na matriz, gerando um novo arranjo cristalino
Yy = Cri_oN + a (MANDL et al., 2014; TSCHIPTSCHIN et al., 2017).

No entanto, existe a possibilidade de que a seja formada durante o polimento devida a
tensdo gerada durante o atrito, mas para 0 aco 316L esse processo parece nao ser tdo comum.
No inicio da isoterma, os picos de Cr;_,N ndo sdo aparentes, o que leva a hipotese de que,
inicialmente, o nitreto de Cr poderia estar distribuido em aglomerados muito pequenos ao longo
da superficie. Ao longo do tratamento esses pequenos aglomerados foram aumentando e
possivelmente se juntado e formando aglomerados maiores, a ponto de poderem ser detectados
na medida de raio X.

A transicdo de fases ocorre durante a nitretacdo a baixas temperatura, por que em alguns
casos, como na 316L C (Fig. 4.2.c) a taxa de entrada de N em uma superficie gaussiana é maior

do que a saida, fazendo com que haja um aumento na concentracdo retida, ou seja, g =

(ac"’) > 0 (Eq. 2.24, Cap. 2, repetida abaixo),

g\ ot
0Cy
—— — LV?uy = g. 4.1
R v =9 (4.1)
O termo g, como foi visto no capitulo 2, pode ser escrito como (aﬂ) = (a]—”) (Eq. 2.31),
g\ ot g\ av

onde, nesse caso a variagdo de volume diminui para uma condic¢do onde o fluxo de entrada de

N aumenta. O fato da variacdo do volume diminuir significa que a expanséo esta chegando ao

seu limite (a variagdo volumétrica cresce com uma fungéo do tipo In (x + 1), onde x > 0 ¢
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uma funcdo do volume; essa é apenas uma tentativa aproximacdo da funcdo de expanséao
apresentada por (MANOVA; MANDL, 2017), ndo é definitiva), mas o volume aumenta. A

T A d 1
variag#o infinitesimal da concentragéo é escrita como: dCy = = =

TR onde o n, é dado por:

n:(av):aé,v dfly 42)

ony) 0P _ aP

Onde pode-se escrever dGy = ndP (é claro que a deformagdo pode aumentar ou
diminuir dependendo da direcdo de uma estrutura ja expandida por N, como foi visto no capitulo
3, mas, em geral, a variagdo infinitesimal do volume em relagéo a variagdo de N, diminui,

enquanto que o volume, por si sO, aumenta). Deve-se tomar cuidado com as varri¢fes de

volume, pois a variacéo infinitesimal de volume (dV) é a medida local de uma funcéo de

V-V

. P . . , AV
volume, enquanto que a variacdo media de volume total (medida através da DRX) é i
0 0

onde V é o volume médio da fase expandida (yy), e V,, € o volume inicial da austenita (y) pura.

Sabe-se que, no equilibrio entre duas fases diferentes, AG = 0,e AG < 0 quando ha uma
tendéncia de transicdo de fase (ROBERT DEHOFF, 2006; SCHROEDER, 2000). No caso da
fase S (yy), € Obvio que G,, > G¢ry, de modo que AG = Ggpy — Gy, < 0 (PORTER;
EASTERLING; SHERIF, 2009), essa diferenca aumenta com o volume parcial molar total

medio multiplicado pela pressdo exercida pela rede no soluto 7P, através da equagdo G, =
Gy = G°+ 7P (onde 77 = VLAATV, e G° = Gy_, + RTIn(ay)), fazendo com que a cinética lenta
1] N

de transicdo de fase yy — Cr;_,N + a seja acelerada devido ao aumento na diferenga de

potencial quimico entre as fases.

Tabela 4.2. Espessuras aproximadas, em um, das camadas de fase S medidas na sec¢do transversal antes do
tratamento térmico (AT) e depois do tratamento (DT), ap6s o ataque Murakami, nos diferentes tipos de ago (310S,
316L e D) e com diferentes condic@es de nitretacdo (V2, F2 e C, detalhadas na tabela 4.1).

310S  310S | 316L  316L D D

Tratamento | =) DT AT DT AT DT
V2 1.4 3 08 1.8 ) -

F2 15 28 12 27 08 1,0
C 25 7.0 2.2 ] 17 ;

Fonte: O autor.
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Figura 4.3. Imagens de microscopia eletrénica de varredura das secc¢Oes transversais das amostras tratadas na
condigdo F2 em submetidas ao ataque Murakami, antes do tratamento térmico (AT) e depois do tratamento térmico
(DT). As espessuras medidas sdo apresentadas na tabela 4.2.

I L=170mn

316L F2 AT 316L F2 DT

310S F2 AT 310S F2 DT

_—— o~

Fonte: O autor.



114

A figura 4.4 apresenta a evolugéo de fases em diferentes materiais, tratados sob a mesma
condi¢do F2. Em todas as condi¢fes apresentadas nesse grafico, antes do tratamento térmico
(AT - condicdo apenas nitretada), na condicéo, apenas nitretada, ndo haviam nitretos, apenas y
e vy, diferentemente da condicdo 316L C, onde tal precipitagcdo ocorreu durante a implantagéo
ibnica. Como foi discutido nos capitulos anteriores, a taxa de entrada de N nessa condicdo F2
€ menor do que para a condi¢do C, provocando uma deformacdo menor na rede cristalina. A
espessura obtida, € também intermediaria, quando comparada as outras condi¢fes V2 e C (Tab.
4.2). Apesar da deformacdo na rede ser inicialmente maior em V2, como sera apresentado
adiante, depois de um tempo de tratamento térmico a deformacdo de F2 se estabiliza com uma
diferenca ligeiramente maior do que para V2.

Esses fatores mostram que para uma camada mais espessa com deformagdo um pouco
menor a redistribuicdo de N parece mais lenta, e para camadas finas com deformacgdo maior, a
redistribuicdo parece um pouco mais rapida. Isso é perfeitamente razoavel ja que o fluxo de N
dentro do material depende do gradiente do potencial quimico Jy = —LVu(Cy, T, P). E essa
comparacdo € analoga a abandonar 2 esferas idénticas em planos inclinados diferentes A e B,
onde o plano A (anélogo a condicdo V2) é um pouco mais alto e com a base o tridngulo
retdngulo menor, e o plano B € um pouco menor, porém com a base maior (andlogo a condi¢édo
F2).

Para diferentes materiais com a mesma taxa de fornecimento de N, mesmo E,, 0 que
muda é a quantidade de Cr e Ni (balanceado com o Fe), o que gera diferentes repostas durante

a nitretacdo. E em geral a deformac&o é proporcional a diferentes porcentagens em peso de Cr

Cr
e Ni, e apresentam uma relagéo do tipo £1%! « Cr. e_(M) (Cap. 2). Além disso, as espessuras

também séo proporcionais a razdo entre os elementos como é mostrado claramente na figura
. ~ C ST . . .
4.3. Quanto maior a razao N—: (lembrando que essa razao é valida para quantidades até ~1), maior

sera a taxa de deformacéo que é proporcional a concentracdo de N, de modo que havera um
gradiente de potencial quimico maior em direcdo ao interior do material, fazendo com que o N
figue menos tempo proximo a superficie e difunda rapidamente até um intersticio vazio. Pode-
se dizer que ha mais intersticios vazios com atomos de Cr ao redor, e, portanto, mais armadilhas
para o N.

Durante o tratamento térmico, no aco duplex, D F2 (Fig. 4.4.a), é possivel observar
claramente a formacdo de Cr, N, onde os 3 picos principais da fase sdo observados. Ao que

parece, nessa mesma amostra a ferrita (a), muda um pouco quando comparada entre 5 e 100
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minutos. Juntamente com a ferrita, pode-se atribuir a possivel existéncia de ferrita expandida
ay (picos em ~51,2° e ~75,3°) a qual, diferentemente da austenita expandida y,, alterou pouco

0 seu parametro de rede durante a isoterma.

Figura 4.4. Evolucdo temporal do tratamento térmico em 500 °C para diferentes acos submetidos a0 mesmo
tratamento por PI11, na condicéo F2. A escala de cores indica a intensidade relativa dos picos de cada difratograma
registrado a cada 10 min de um total de 20 medidas obtidas durante os 200 min de aquecimento. Destacam-se trés
regifes nos graficos, com seus respectivos difratogramas obtidos no inicio, meio e fim da isoterma, em 5, 100 e
195 min, respectivamente. a) Amostra D F2. b) Amostra 310S F2. Para as amostras D F2 e 310S F2, que sdo as
condicBes que mais apresentaram transi¢cdes de fase, ha simulagdes que podem ser acessada pelo QR Code, ao
lado da respectiva amostra.

e CrN s DF2 ——5min a)

S | ®Fe,0, WU/ —— 100 min
2 B | —— 195 min
’g 0,2 S (XN
g )
°
w
s
824
=

200

150
o
.5 100
g
]
(=8
g
(0]
=

[,
o

Graus (20)



116

80- 316LF2 ——5min b)

—— 100 min
— 195 min

® CrN/Cr,N

60

Yn
40 +

—

20+

Intensidade (u.a.)

195 min

Tempo (min)

5 min
Graus (20)
75 ——5min 310S F2 ® CIN/Cr,N ()
——100min yy Y H & (Fe, )N)
s ——195 min <& FeN
2
)
he]
©
el
) g
c 5
]
S
£
B
£
8_ 100 min
1S
7}
'—

Graus (20)

Fonte: O autor



117

E claro que a mudanga no parametro de rede da ferrita expandida (a,) sera menor
durante o aquecimento, porque a quantidade de N retida € muito menor do que no caso de yy.
Isso acontece por que a distribuicdo de N é diferente, mais dispersa da rede e a sua difuséo é
maior (DE OLIVEIRA, 2016). Além disso, @ ndo tem a capacidade de mudanca anisotrépica,
de A > 1 para A < 1 (como foi visto no capitulo anterior), o que significa que a redistribuicéo
sera rapida e com poucos efeitos de deformaces evidentes.

Para 0s mesmos parametros de implantacdo por PIIl, e as mesmas condi¢des de
tratamento térmico com medidas de raio X, in-situ, o0 aco 310S apresentou, além dos picos de
oxido de Fe e/ou de Cr, a formacdo de Fe,N representada na figura 4.4.c pelos losangos
amarelos, e parece haver, também, a formacao de pequenas saliéncias nas posicdes de Cry_,N
na condicdo 310S F2.

A diferenca da quantidade Cr nesses agos € pequena, mas a diferenca da quantidade de
Ni é grande. Como ha mais Cr do que Ni no aco D, esse Cr restante provavelmente esta
concentrado em gréos de ferrita a. A afinidade entre o N e o Cr continua a mesma em a, porém
sem o elemento estabilizador da austenita, o Ni, a formacao de nitretos de cromo se torna mais
energeticamente favoravel.

No a¢o 310S, a porcentagem em peso de Ni é aproximadamente 5 vezes maior do que
no aco D, o que mantém a estabilidade da fase austenita. Sabe-se que a variacdo da energia livre
de Gibbs deve ser obrigatoriamente negativa, AG < 0 para que a transigéo de fase ocorra, antes
mesmo do tratamento térmico, possibilitando a formacdo de nitretos (PORTER,;
EASTERLING; SHERIF, 2009). Dos resultados apresentados aqui, € possivel afirmar que
AGer, ,n < AGpe,y para o ago D onde, possivelmente, a transicdo de fase para Cr;_,N €
favorecida devido a baixa quantidade de Ni. Mantendo-se esse mesmo raciocinio, a
desigualdade se torna AGg,,y < AGcr,_,n Para o0 aco 310S. No entanto, pode ser que haja
pequenos precipitados de Cr;_,N, no 310S, assim, talvez nessas condi¢cBes e composicao a

variagdo na energia livre de Gibbs seja AG¢y, ,y ~AGge,n, OU ainda, que a formagao de uma

das fases, faca com que haja uma mudanca de % nas vizinhancas desse precipitado, gerando a

~ ~ . . ~ C
formacdo da outra fase. Se aglomerados de Fe,N sdo formados primeiro, a razdo N—TL aumenta

nas vizinhangas, facilitando a formagéo de Cr;_,N. E importante mencionar que alcancar a
condicdo de equilibrio termodindmico, de menor G, nem sempre é possivel devido as barreiras

cinéticas.
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4.4 Conexao entre a anisotropia e a evolucgado térmica

4.4.1 Influéncia do fluxo de ions e da composicao na deformacéo por N

Na figura 4.5, observa-se a evolucdo temporal dos difratogramas para o conjunto de
amostras selecionadas para a evolucgéo térmica (Fig. 4.1 e Tab. 4.1), agora com o foco especifico

na redistribuicdo de N na rede, apresentando apenas as faixas do difratograma correspondentes

aos picos de y e yy que estdo entre 46° e 59°, e entre 82 e 88° (a faixa entre 59° e 82° foi

excluida a fim de priorizar o deslocamento dos picos da fase S), analisando tanto a deformacao
quanto a anisotropia da fase S (yy). No eixo externo (representativo) vertical (Fig. 4.5) é
mostrado a mudanca na energia média por pulso E,, do tratamento por PIII, e no eixo externo
(representativo) horizontal tem-se a varia¢do na composicdo quimica do material, onde se da o
devido destaque ao Cr.

Na figura 4.5, observa-se a evolucdo temporal dos difratogramas para o conjunto de
amostras selecionadas para a evolugéo térmica (Fig. 4.1 e Tab. 4.1), agora com o foco especifico
na redistribuicdo de N na rede, analisando-se tanto a deformacéo quanto a anisotropia da fase
S (yn)- No eixo externo (representativo) vertical (Fig. 4.5) € mostrado a mudanca na energia
média por pulso E, do tratamento por PIII, e no eixo externo (representativo) horizontal tem-

se a variagdo na composicao quimica do material, onde se d& o devido destaque ao Cr.
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Figura 4.5. Evolucdo temporal da difracdo de raio X obtidos a partir de experimentos in situ durante tratamento térmico em 500°C; priorizando a deformacdo da fase S, de maneira a apresentar apenas as faixas do difratograma correspondentes aos picos de y e
yn que estdo entre 46° e 59°, e entre 82 e 88° (a faixa entre 59° e 82° foi excluida a fim de priorizar a deformac&o da fase S); as medidas foram realizadas a cada 10 min. As cores representam as intensidades que vdo do azul que é a mais baixa para o vermelho
que é a mais alta. O eixo vertical em cada um dos mapas representa o0 tempo em minutos, durante as 3,5 h de tratamento, enquanto o eixo horizontal define a faixa angular varrida na medida. As linhas de mapas sdo as condicdes de tratamento por PlIl, V2, F2, C,

e as colunas séo os acos com diferentes composigoes, D, 316L, 310S. As composicdes e as condi¢des de tratamento estdo na se¢éo 2.1.

316L 310S
f A
- > Cr
200 ' ; 316L V2 g
' B n ¢ (11
150 g ‘ * (200)
= - ‘ LR
E | y(220)
V2 < 2 | v 7,(111)
- v y,/(200)
| | | v y,(220)
50 | | @(110)
;

.n
N
A
Tempo (min)

200 ‘ \ .l ; 316L F2 ‘ 310S F2 |
150 3
100

50

~
v
85
v
84 86 88
v

200

150
<
c < | E
g 100
€
]
'_
50
v R ‘
— 55 ’ 55
Ep 26 (Graus) 26 (Graus) 20 (Graus)

Fonte: O autor.



120

No caso da difusdo de N (durante o tratamento térmico), onde o fluxo de N na rede é
maior do que o fluxo de entrada de N (que nesse caso é zero), ocorre a diminui¢do do volume
parcial molar n. Assim, como a temperatura durante a evolucdo da estrutura € igual em todos
0s casos, 0 que define 0 modo como a deformacdo da rede vai evoluir s&o0 a composicéo e a
quantidade de N retida no material (concentragéo de N, Cy).

Ao se comparar os diferentes materiais (ou seja, 0s mapas na horizontal na figura 4.5),
observa-se que os picos correspondentes a yy (hkl) se distanciam de y (hkl) conforme a razéo
Cr/Ni aumenta para um mesmo tratamento (da esquerda para a direita na figura 4.5). Esse
resultado pode ser visto ao longo de toda a curva do tratamento térmico onde, no inicio da
isoterma (t = 0), a deformac&o é mais acentuada. Esse resultado é uma extensdo da discussdo

feita no capitulo 2, onde 6 acos com diferentes porcentagens em peso de Cr e Ni apresentaram

uma relagdo do tipo £l%] o Cr.e"(%) (é claro que essa aproximacdo s é valida para agos
inoxidaveis que possuam a fase austenita).

Antes do tratamento térmico, a deformacdo maior da fase expandida foi observada para
a condicdo de tratamento V2 em comparacdo a F2, o0 que ocorreu nos trés substratos, 316L 310S
e D. Isso pode ser visto logo no inicio dos mapas da figura 4.5, em t = 0, no inicio da isoterma,
ao se comparar as amostras da linha F2 com a linha V2 (esse efeito pode ser melhor observado
na figura 4.3.b). Para a condi¢do C a deformacé&o foi maior do que nos demais tratamentos, pois
E,, que controla a taxa de N retido, foi a mais alta, com menores taxas de sputtering e
retroespalhamento (ver apéndice A). Para a mesma poténcia e temperatura de tratamento, a E,,
representa o conjunto de variaveis responsaveis principalmente pelo fluxo efetivo na auséncia
de aquecimento externo.

Além da difusdo depender da temperatura e da tensdo, ela também depende fortemente
da composi¢do do aco, esteja a difusdo ocorrendo durante ou ap6s a formacao da fase S, em um
processo térmico. Ha também a dependéncia com a tensdo mecanica e a energia livre de Gibbs
na estrutura, como visto nos capitulos anteriores. N&o é por acaso que muitos autores tem
tentado desenvolver modelos de aprisionamento de N em sitios de Cr (trapping-detrapping
models) nas Ultimas décadas, uma vez que a supressdo da precipitacdo de nitreto de Cr em
funcdo de uma cinética lenta é a propria esséncia da formacdo da austenita expandida
metaestavel, que levard a uma precipitacdo, ndo condicional, mas inevitavel de CrN, ja que o

critério necessario para a transicao € satisfeito AG = G¢y — G, <0, € a fase S se encontra

em um estado intermedidrio metaestavel (CHRISTIANSEN; DAHL; SOMERS, 2008;
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CHRISTIANSEN; SOMERS, 2006; KUCUKYILDIZ et al., 2020). O aprisionamento de N por
Cr pode ser escrito como (CHRISTIANSEN; DAHL; SOMERS, 2008):

Cr, +ny N, > Cr{Ny}

onde Cr, € o cromo substitucional dissolvido na rede de austenita y e N, € 0 nitrogénio
intersticial dissolvido, e Cr{N,,} € o aprisionamento de N em sitios de Cr, ou produto de
solubilidade e n, € 0 nimero de atomos de N. E importante esclarecer que essa notagio nio é
para a estequiometria, € o numero de N presos em sitios de Cr.

No caso da difusdo do N, o conceito de atividade do nitrogénio a, é muito importante
e intensamente abordado em modelos de difuséo de elementos intersticiais como o H, C e N.
Essa importancia é justificada pela relacdo de a, com o fluxo de N na rede fN = —LVuy =
—LVGy, onde o potencial quimico depende de a, através da equacéo 2.15, (dada por uy =
uy + RTIn(ay) — nyo).

Em trabalhos com nitretacdo a gas alguns autores usam a constante de equilibrio para
obter ay, onde ay = K,Kcryy. Dessa reagdo, de aprisionamento do N em sitios de Cr, K,, é
descrita por (CHRISTIANSEN; DAHL; SOMERS, 2008):

1 1

K = =
¢ CerCy Kerpwy

Kerny = Cer CArl

onde C, € Cy, séo as concentragdes de Cre N,er = :—N ¢ a razdo do namero de atomos de N
Cr

pelo nimero de 4tomos de Cr. Embora essa razdo ainda ndo tenha sido medida, estima-se que
r = 0,9 (CHRISTIANSEN; DAHL; SOMERS, 2008), e alguns autores utilizam r =1 em
simulagfes computacionais (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016). A atividade do

nitrogénio pode ser escrita como a, = ’;—N = K.Ky (fy é a fugacidade em unidades de pressao,
0

que é obtida experimentalmente como um desvio da idealidade da pressdo do elemento N),

Cc
onde Ky = “K”

e

atividade tem um papel parecido com o da fugacidade para a pressao e também pode ser obtido
experimentalmente (JESPERSEN; HATTEL; SOMERS, 2016). Assim, tem-se um termo que

com a sendo coeficiente de atividade do N, logo ay = aCy. O coeficiente de

depende de Cy e do coeficiente de atividade, que representa o desvio da idealidade, dado por
RTIn(ay), e um termo que depende da tensdo ou da pressdo na rede cristalina, —fjyo = Iy P.

No entanto, desconsiderando o desvio da idealidade, podemos pensar na atividade do N ay
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P e ~ - .. , . .
P—”, onde Py € a pressdo da rede que age no N intersticial quando € inserido no
0

como sendo

material, e P, como a pressao inicial, antes da inserc¢éo do N.

Como ja foi dito nos capitulos anteriores, a presenca do Cr em uma estrutura que
acomode 0s elementos intersticiais, no caso a CFC, é essencial para deformacfes maiores.
Segundo Tong, Ye e Kun (2019), a austenita expandida pode ser modelada considerando-se
um aglomerado de curto alcance do tipo Fe,_,Cr N (x € numero de atomos de Cr). Nesse
estudo, eles concluiram que os aglomerados com mais atomos de Cr tém uma preferéncia maior,
além de mostrarem que atomos de Cr distribuidos em pares nos vértices opostos do sitio
octaedrico de Feq_, Cr, N sdo especialmente favorecidos, conforme mostra a figura 4.6.

A medida que a concentracio aumenta, esses aglomerados de curto alcance podem se
combinar em aglomerados de escala maior que sdo conhecidos como aglomerados de longo
alcance, os quais compartilham preferencialmente as arestas dos octaedros na figura 4.6
(TONG; YE; KUN, 2019).

Fig. 4.6. Representacdo de dois sitios octaédricos vizinhos de Fe,Cr, N, cada um com um par de atomos de Cr
distribuidos em vértices opostos.

Fonte: O autor, baseado em Tong; Ye; Kun, 2019.
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Em um experimento onde o fluxo de entrada de N é igual para amostras com diferentes
quantidades de Cr, que é justamente o caso das amostras tratadas simultaneamente nas mesmas
condicdes neste experimento, o fator responsavel pela retencéo de N é a propria composicao do
material. E possivel observar, ainda na figura 4.7.a que a quantidade de Cr é proporcional &
expansao da rede para esses acos. Essa diferenca € mais acentuada no inicio da curva, onde a
distribuicdo de N ainda ndo mudou significativamente com a difusdo, como pode ser visto nas
medidas feitas antes da temperatura atingir o valor constante de 500°C (inicio das curvas das
figuras 4.3.a e b, aquecimento antes da linha tracejada em vermelho). E claro que alguma
difusdo deve ter ocorrido, mas a taxa de aumento da temperatura foi feita 0 mais rapido possivel,
respeitando-se o equilibrio térmico entre o termopar da resisténcia usada no agquecimento e o
termopar colocado cuidadosamente em contato com a amostra.

Fig. 4.7. Evolucédo da deformacdo média da estrutura causada pela difusdo de N, em fungdo do tempo durante o
aquecimento e a temperatura constante de 500°C. a) Amostras com diferentes composicdes, 310S, 316L e D
tratadas em conjunto, na mesma condicdo F2. b) Amostras de a¢o 316L com diferentes tratamentos V2, F2 e C.

As figuras em miniatura correspondem a cada condicdo de tratamento no grafico de V (kV) em func¢do de f (kHz),
representadas por pontos coloridos em azul e vermelho.
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Fonte: O autor.

Nas figuras 4.7.a e b, quanto maior € a expansao inicial e a espessura da camada (Tabela
4.2), mais lenta é a diminuicdo do parametro de rede médio, seja a camada formada por
diferentes fluxos de entrada N, ou devido a um aprisionamento maior de N pelo material. Isso
ocorre por que a diferenca de potencial quimico é pequena no meio da camada, assim, se a
camada for espessa e bastante deformada, a difusdo sera grande proxima ao substrato e lenta no
meio da camada. Entretanto, a expansdo diminui exponencialmente durante a isoterma e chega
aum estagio onde ela tende a ser constante; o estagio final muda conforme as condices iniciais
da amostra (somente nitretada, antes do tratamento térmico), de maneira que outro fator de
suma importancia é a espessura da camada. No entanto é necessario lembrar que, nesse trabalho,
a andlise foi realizada a partir dos picos de DRX, e as repostas como a deformacéo sao valores
médios obtidos dos experimentos. Se a quantidade de N intersticial distribuida ao longo da
camada for maior, a cinética de redistribuicdo serd menor devido a diferenca de potencial
quimico.

Como foi mencionado no inicio desse capitulo, e no decorrer de todo o trabalho, a
anisotropia da fase S pode ser entendida quando o fluxo de N através de uma superficie

gaussiana é estudado, modificando a taxa de concentracdo Cy de N retido e consequentemente
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a deformacdo média da rede. A evolucdo da deformacdo média e durante a deformacéo da fase
S pode ser relacionada ao fator de anisotropia conforme foi visto no capitulo 3.

A mudanga da anisotropia (A > 1 para A < 1) é um fato importante durante a difuséo
de N na estrutura austenita. Inicialmente, na amostra tratada por PIlI, a deformacgdo média na
direcdo [100], €191 (analoga ao plano (200) na figura 4.7), é maior do que a deformacéo média
na direcio [111], (¢**%) em todos os casos analisados nesse trabalho. Apés atingir-se a
temperatura final de tratamento, a deformacdo média decai exponencialmente com o tempo. E
possivel observar claramente nas 310S F2 e 316L C (Fig. 4.7) que. em algum ponto, as curvas
de deformacio média de £[1°% e £[111] se encontram, e a partir dai passam de 1001 > g[111]
para £[190 < ¢[111 Quando a condigfo £[100 = £[111] ¢ estabelecida, uma perturbagio é
observada na curva, proximo da linha tracejada, seguida da interseccdo das curvas (Fig. 4.8. a
e b), e em seguida, uma nova taxa de deformacdo passa a valer. Nessas figuras foram usadas
uma escala logaritmica com a intencdo de apresentar de forma mais clara a perturbacdo no

grafico.

Figura 4.8. Gréfico de € em funcéo de In(t) das amostras com maior deformagéo selecionadas a partir da figura
4.7. a) Amostra 310S F2. b) Amostra 316L C.
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Fonte: O autor.

A tensdo pode ser considerada aproximadamente igual no ponto onde 1001 = g[111]
(ou seja, quando as deformacdes medidas nos planos (111) e (200) eram iguais). Isto € possivel
ao se considerar que a tensdo na camada tende a diminuir conforme o N se difunde através do
substrato, e que o alivio tende a ser mais rapido em dire¢fes nas quais a tensdo € maior, uma
vez que se estd mais longe do equilibrio. Devido a essas condi¢des, pode-se estimar que o ponto
de transicdo anisotrdpica configurada pela mudanca de A > 1 para A < 1 esta localizada na
vizinhanca do ponto onde (100 = £[111], Qutra observacio interessante e talvez fortuita é o
fato de que essa transicdo ocorre em € ~ 0,025, independente da amostra, para este trabalho.

E razoavel admitir que tanto a diminuicdo da deformacgfo média quanto a transi¢ao do
fator anisotropico de A > 1 para A < 1 (ponto onde £[100 = ¢[111] ng figura.4.8) pode ser
atrasada em funcdo da espessura da camada. Ao compararmos a Tabela 4.2 com a figura 4.8.a
podemos observar esse efeito que é mais pronunciado na amostra 310S do tratamento F2 e
também na amostra 316L do tratamento F2 (Fig. 4.8.b) onde as espessuras sdo maiores.

Além das amostras 310S F2 e 316L C analisadas na figura 4.8, ha também a amostra
310S C que é a condicdo que apresentou a maior expansdo dentre as analisadas, como pode ser
visto na figura 4.7. Uma evolucdo temporal continua e mais detalhada dessa amostra (310S) €
apresentada na figura 4.9. Nessa figura, destacam-se momentos com 30 e 200 minutos de

tratamento térmico, porém pode-se observar melhor o efeito da anisotropia com 115 minutos,
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onde de fato se observa um pico duplo de fase expandida no plano (111). Para especificar
melhor, a fase S serd definida como y,, um termo que envolve toda a contribui¢do da austenita
expandida por N; y, sera definida como a austenita expandida de primeira ordem, quando ha
expansao, mascom A > 1;eyy é a deformacdo de segunda ordem com deformagdes maiores
ed < 1.

O pico duplo se estende diminuindo progressivamente a intensidade na yy de segunda
ordem e concomitantemente, aumentando a contribui¢do de y, de primeira ordem, também
progressivamente. A regido indicada por um traco vertical (Fig. 4.9) corresponde a
sobreposicdo de yy e de yy. Pode-se afirmar que deformagbes préximas a linha tracejada sdo
instaveis; como nos exemplos anteriores, das figuras 4.7. a e b, sucede-se um desvio abrupto da
tendéncia (ou perturbacdo), que podemos observar claramente na figura 4.9, onde o centro de
vy se divide entre y} e y}. Isso ocorre justamente onde £[1°0 = ¢[111 que é uma regido no
gréfico da evolucao temporal dos difratogramas que se localiza em torno de 115 minutos. Nessa
regido, o fator anisotrépico pode ser considerado como A ~ 1, conforme sera discutido adiante.
Fig. 4.9. Evolucéo térmica da amostra 310S tratada na condi¢do C, mostrando a transicdo de yy para yy, que
coincide com a transigao anisotrépicade A > 1 para A < 1 (As cores correspondem as intensidades dos picos de

DRX, que vdo do roxo, menor intensidade para o vermelho, maior intensidade). Ver simulacdo de evolucdo
temporal em anexo em forma de video ou diretamente no QR code.
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O pico duplo que aparece nessa figura ja foi relatado em outros trabalhos. Ele aparece
claramente em (LUTZ et al., 2011), em ligas de CoCr, no entanto geralmente é relatado no
plano (200) (MANOVA et al., 2017b). Nesse ultimo caso, atribui-se o pico duplo a diferenca
entre a ordenacdo de curto alcance para uma ordenacao de longo alcance (CHE et al., 2019).
Ainda ndo ha evidéncias solidas para dizer que essa transicdo de ordenacdo de longo alcance
para a ordenacdo de curto alcance tenha correlagcdo com a transi¢do anisotropica de A < 1 para
A > 1, no caso da difusdo de N. Mas nesse momento possivel afirmar que, para uma ordenagédo
de longo alcance, o fator anisotrépico é A < 1, e para uma ordenacao de curto alcance é possivel

que A > 1.

4.4.2 Conexdo entre evolucdo térmica e nitretacao

Todas essas deformacGes observadas durante a evolucdo térmica também podem ser
observadas na nitretacdo. No caso da evolucao térmica, podemos considerar que ha somente
difusdo, e a deformacao diminui passando de um estado anisotropico A < 0 para um estado
A > 0. Na nitretacdo geralmente acontece o inverso: quando a difusdo é menor que a taxa de
entrada de N, a transicao sera do estado anisotropico A > 0 para A < 0. E exatamente por causa
dessa simetria que um processo inteiramente difusivo pode fornecer respostas da propria
nitretagéo.

No processo de transformacéo de y em y, durante o processo de nitretacdo, conforme
a quantidade de N retida aumenta (conforme visto no capitulo 2), tem-se a seguinte ordem de

formacéo:
y+N - y'y+N - v’y (4.3)

E claro que se deve considerar que a quantidade de N que entra em uma determinada
secdo transversal da amostra é maior do que a quantidade de N que sai dessa dependéncia, para
que haja um acréscimo na concentracdo de N (Cy) e assim a deformacdo possa atingir 0s
estagios citados acima. Como foi dito, 0 processo inverso também é termodinamicamente
factivel, uma vez que as tensdes na rede tendem a ser aliviadas a partir de um estado

metaestavel. Essa sequéncia seguiria a seguinte ordem:
Y'N—N-y'y>CrN+a (4.4)

No caso analisado ha somente a difusdo térmica e, portanto, é correto admitir que ndo

ha fluxo de entrada de N na superficie, o que ocasiona um alivio de tensdes e reducdo nas
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deformacdes. Em temperaturas menores que a utilizada aqui € possivel que as tensdes sejam
aliviadas antes da precipitacdo de CrN, o que ndo quer dizer que em uma determinada
temperatura nio possa haver uma transicao direta de ¥’y — CrN; + a. E ainda possivel que o
decaimento também gere y novamente, porém com uma quantidade bem menor de Cr, embora
ndo tenha sido observada nesse trabalho, caso ocorra, ela surgird no difratograma, em uma
posicdo levemente deslocada em relagdo a posicdo de y inicial (MANDL et al., 2014;
TSCHIPTSCHIN et al., 2017).

Em casos onde a camada é mais espessa e a deformacéo € inicialmente maior (AT), a
diminuicdo da deformagdo é mais lenta, durante o tratamento téermico (como foi mostrado na
figura 4.7), fazendo com que uma grande parcela da camada permaneca em um potencial
quimico praticamente constante através da camada. Assim a diferenca da energia livre de Gibbs
permanece grande e negativa AG = G¢,y — G, < 0, como foi mencionado no inicio da se¢do
de evolugdo térmica, possibilitando a transi¢do de fase mais rapida do que em uma amostra com
uma camada fina. Novamente, ¢ importante deixar claro que esse processo dependera da faixa
de temperatura e até mesmo da pressao, como foi visto no capitulo 3.

Na figura 4.10 serdo apresentadas algumas simulagdes que representam o modulo de

elasticidade dependente da direg¢do. Utilizando a equacdo 15, do capitulo 3 (ﬁ =51 —

Sia[A — 1]1“[4’]), em coordenadas esféericas, obteve-se a figura do modulo de elasticidade

dependente a direcdo cristalina, onde os valores maximos e minimos para y e yy € 0s valores
intermediarios foram simulados de forma linear com o objetivo de observar os estagios
intermediarios que podem existir na fase.

Na figura 4.10 hé trés das principais condi¢des para o fator de anisotropia A. A primeira
condicdo de A = 3,5 é aproximadamente o fator anisotropico da austenita pura y, e a ultima
condicdo é de A = 0,33 que é aproximadamente o fator anisotropico de y, (obtido no cap. 3).
Isso implica que a modificacdo das constantes elasticas medidas é inevitavel (conforme
observado também nos experimentos de alta pressdo apresentados no capitulo 3).
Consequentemente, A sofrerd modificacbes no decorrer da implantagdo para que a fase

metaestavel seja formada.
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Fig. 4.10. Representacgdo da dependéncia direcional do mddulo de elasticidade, com: a) A = 3,5,b) A = 1,04 e c)
A = 0,33. d) Representacéo das direces cristalinas da representagdo tridimensional do moédulo de elasticidade.
Ver simulacédo de evolucéo temporal, partindo de A = 3,5 até A = 0,33, que caracterizaria uma nitretacdo com um
aumento linear de A, e o inverso seria uma evolugdo térmica, como a que foi feita nesse capitulo, em anexo ou QR
code.
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Fonte: O autor.
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Embora a simulagdo (Fig. 4.10) mostre a modificagdo linear de A, esse processo nao é
necessariamente linear e depende do fluxo de N, na camada nitretada, e o fluxo por sua vez
dependera da taxa de entrada de N (ou de outro soluto como o C, por exemplo) e da taxa de
saida (ou seja, da difusdo) em uma superficie gaussiana. E como ja foi mencionado, quando
A~1, a estabilidade da expansdo, onde £[1°0 = ¢[111]  serj praticamente inexistente, esse
ponto é quando o modulo de elasticidade medido sera aproximadamente igual em qualquer
direcdo cristalina, se aproximando de uma esfera como na figura 4.10, na condi¢do A = 1,04.

Utilizando as andlises de deformacfes mostradas nas figuras 4.7 e 4.8, onde a
deformac@o média medida a partir da dire¢do [100] coincide com a deformacdo medida a partir
da direcéo [111], ou seja €[100] = ¢[111] ¢ possivel mostrar que a relacio entre a deformacio

direcional e o fator de anisotropia A. Nessa condicdo, Para que A~1 , a aproximacgao

[100]

— . . . E
glo10l L ¢ [111] deve ser tomada como verdadeira. Ou simplesmente admite-se que

= Le
assume-se que a variacao da tensdo é aproximadamente igual nesse ponto, uma vez que ha um
alivio das mesmas, que como foi dito anteriormente, esse alivio de tensdes pode ser mais
significativo em direcbes onde a tensdo € maior, fazendo com que um equilibrio seja
estabelecido.

A equacao que representa o fator de anisotropia é dada por (resgatada do Cap. 3):

2(S;1 — S Gl
A — ( 11 12) — ) (43)
544 G [100]

onde G[¢] = EL)

= Savoh é 0 modulo de cisalhamento. Assim o fator de anisotropia se torna:

g1 gli11] q 4, [100]

A= G [100] = E[100] 1 4 y[111] ° (4.4)

Mas para que o fator de anisotropia seja igual a 1 e a representacgdo tridimensional do médulo
de elasticidade em diferentes direcdes cristalinas seja esferoidal, a seguinte igualdade deve ser

satisfeita:
G[111] — G[lOO]_
Portanto, a equacao que deveréa ser obedecida é

gl q 4 0111
F1100] — 1 1 ylLo0]"

(4.5)
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Obviamente, isso ocorrera se vI111 = y[100] nesse ponto (onde, v = — &, /¢;). Algumas das

possibilidades de deformacdes perpendiculares e paralelas que obedecem a essa condi¢éo sao:

g[1ﬁ] [117] [010] [001]

£ £ i
g[111] 7 g[111] © g[100] ~ £[100]

As condigdes que satisfazem essas igualdades podem ser visualizadas na figura 4.11.

Fig. 4.11. Representacdo de dire¢des cristalinas, onde as diferentes cores representam uma direcéo escolhida e as
outras dessa mesma cor sdo as direcGes perpendiculares a primeira. Por exemplo, se a direcdo escolhida para a
andlise é [100] (em azul), as outras [010], [001], ou [010] e [001], serdo as dire¢Bes perpendiculares.

[011] [011]

[0T0] [o10]  [010]

[010] y

[011]

Fonte: O autor.

No entanto, a condic¢do que satisfaz a condi¢do A~1 é:

[010] [117]

& _ &
gl1o0] ~ gl111]
Como foi observado, durante as anélises, essa é uma condigdo instavel (esfera na Fig.
4.10), e por esse motivo geralmente estara localizado no raio X, entre os picos y'y e y"'y. Esse
fendmeno provavelmente ocorre devido a necessidade da rede em manter uma diferenca entre
€, € & a0 mesmo tempo que mantém a ligagéo entre os atomos da rede. Uma vez que, se uma
forca axial de tracdo é aplicada em um volume cubica de um material anisotropico,
obrigatoriamente os outras direcGes sofrerdo uma reducéo na deformacéo.
Um fato interessante é que a energia livre de Gibbs, quando A = 1, devera ser maxima,
devida a tensdo que a rede exerce sobre o N para que ele assuma uma posi¢cdo de menor energia

na rede, fazendo a transicdo de A > 1 para 4 < 1.
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4.5 Conclusdes sobre a evolucéo térmica

Foi possivel investigar a difusdo de nitrogénio que leva a modificacdo da espessura da
camada e as microdeformac@es na rede apds a nitretacdo, sem a necessidade da aquisicdo de
difratogramas de raios X in-situ (durante o tratamento). O fato da expanséo da rede ser simétrica
contribuiu para uma anélise mais aprofundada da formag&o da camada a partir de um tratamento
térmico. Para esse objetivo, a luz sincrotron teve um papel importante, onde foi possivel obter
difratogramas com alta intensidade em pouco tempo, que levaria cerca de 100 vezes mais para
se obter em um equipamento convencional.

Quanto mais espessa é a camada da amostra, menor é a diferenca de potencial quimico
ao longo da camada; assim a difusdo nessas regides intermediarias € lenta, exceto préximo ao
material de base onde ela essencialmente deve ser mais rapida devido a queda abrupta habitual

da camada da fase S. Esse é um raciocinio razoavel ja que o fluxo de N dentro do material

depende do gradiente do potencial quimico fN = —LVu(Cy, T, P), consolidado na literatura.
Sabe-se que a energia livre de Gibbs para a fase metaestavel y, € essencialmente maior

do que a energia livre de CrN, ou seja, G, > G¢ry, €, de modo que a variagdo da energia livre

de Gibbs € AG = G¢pry — Gy, < 0. Essa diferenca ainda aumenta com a média do volume

parcial molar total multiplicado pela pressdao exercida pela rede no soluto 7P, através da
equagdo G, = Gy = G° + 7P (onde 7] = 12 6GO = Gy, + RTIn(ay)), fazendo com que
Vo ACy

a cinética lenta de transicao de fase dada pelarelacédo: yy — Cry_,N + «, seja acelerada devido
ao aumento na diferenca de potencial quimico.

Em um processo onde a energia livre de Gibbs G,,, ¢ maior e decresce mais lentamente,
como ¢ o caso de camadas com grandes deformacdes e camadas mais espessas, a variagao da
energia AG tende a ter uma intensidade maior e negativa, o que ajuda na precipitacdo mais
rapida da fase, que depende fortemente da temperatura, que nesse caso foi de 500° C.

Além disso, novamente como foi feito para a implantagado por PIII, foi possivel observar
que as taxas de entrada e saida de N, ou difusdo, de uma determinada regido sao fatores muito
importantes, tanto para a nitretacdo quanto para a evolucao térmica. Foi observado que a
espessura da camada e a deformacao estdo associadas tanto a energia média de ions entregues
por pulso E,,, que € proporcional ao fluxo efetivo de entrada de N, quanto a razdo Cr/Ni para
esses agos auteniticos, que por sua vez estdo relacionados pela energia livre de Gibbs,

aumentando sua propensiao em decaimento de fases.
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APENDICE A: SIMULACOES COMPUTACIONAIS COM SRIM

A proporcionalidade entre a densidade de energia média de fons entregue por pulso E,,
e o fluxo efetivo de N é um fato, porém o que ainda nao se explorou nesse texto, sdo 0s motivos
desse conjunto de varidveis ser mais adequado na aproximacdo do fluxo de N, e por que a

fluéncia no plasma pode néo ser ideal para esse conjunto de parametros.

Aequagio 2.34 (E, = e ;17\,), apesar da igualdade estabelecida, é apenas proporcional.

Essa proporcionalidade vem do fato da energia média dos ions ter um papel importante na
entrada efetiva desse ion, um atomo que entra de forma efetiva no material é o &tomo que passa
a compor a camada de solutos intersticiais, difundindo e/ou contribuindo no aumento da
concentracdo. Obviamente, nem todo ion que interage trocando carga com a superficie vai
compor a camada ao final do tratamento por plasma (ANDERS, 2000; NASTASI; MAYER,;
HIRVONEN, 1996).

O método mais aceito para estimar algumas quantidades importantes de interacao ion-
solido € através da simulagdo computacional conhecida como SRIM (ZIEGLER; ZIEGLER,;
BIERSACK, 2010). A simulagdo, apresentada nas figuras A.1 e A.2, foram obtidas atraves da
interacdo média de 10000 ions para cada ponto apresentado nas figuras. Para cada ponto dos
graficos uma energia foi mantida constante, variando entre 1 e 20 keV, onde € possivel ver
claramente uma tendéncia linear da quantidade de vacéncias produzidas por ion em funcdo da
energia. Como o alcance do ions € limitado a faixa de nm (NASTASI; MAYER; HIRVONEN,
1996), embora os defeitos provavelmente néo influenciam significativamente na difuséo da
camada, € possivel que essas falhas alterem a difusao de ions com energia menor, aqueles cuja
a profundidade inicial atingida ficou entre a superficie e o final dos defeitos causados pelos

fons.



Figura A.1. Simulagdo feita a partir do programa SRIM, da quantidade de vacéancias gerada por ion incidente,

rendimento de sputtering por ion e quantidade de ions retroespalhados (QIR) de N em um ago 310S.
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Figura A.2. Simulacdo feita a partir do programa SRIM, da quantidade de vacancias gerada por ion incidente,
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rendimento de sputtering por ion e quantidade de ions retroespalhados (QIR) de N em um ago 316L.
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Além das vacancias, em vermelho esta o resultado da quantidade de sputtering, que séo
0s 4tomos arrancados devido a transferéncia de momento do ion energético para um atomo da
rede cristalina ou para um soluto intersticial. E evidente que a quantidade de atomos arrancados
decresce na faixa de energia utilizada neste trabalho, que varia entre 5 e 10 keV,
aproximadamente. Além disso a quantidade de ions retroespalhados (QIR) diminui com o
aumento da energia. Logo, esses trés parametros analisados contribuem para uma taxa de

entrada efetiva de N.



