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RESUMO

Materiais expostos a irradiacdo de néutrons geralmente apresentam
degradacédo em suas propriedades fisicas. Este é um problema importante para
a tecnologia de reatores nucleares, pois influencia na seguranca operacional e
na vida util de componentes estruturais. As mudancas na microestrutura
resultam dos deslocamentos atdmicos e da incorporacao de produtos de fissao,
principalmente gases inertes, produzidos pela reacdo de néutrons com
elementos dos materiais estruturais do reator. Este trabalho apresenta
resultados de uma investigacao dos efeitos da implantacdo de argonio (Ar) e da
irradiacdo com ions de ouro (Au) no crescimento de bolhas de Ar e sua influéncia
no desenvolvimento de transi¢cao de fases induzidas por irradiagdo, assim como
resultados da irradiagcdo in-situ com ions de Xe, que permite analisar a formacgéao

de precipitados ocorrendo em tempo real.

Na primeira parte do trabalho, realizada na Universidade Federal do Rio
Grande do Sul (UFRGS), em Porto Alegre, laminas finas de aco AISI 316L,
polidas mecanicamente e solubilizadas a 1100 °C por 2 horas, foram
implantadas com ions de Ar acelerados a diferentes energias, de modo a formar
uma distribuicéo planar da concentracdo com a profundidade. As implantacdes
de Ar foram realizadas a diferentes concentracdes totais. As amostras foram,
entdo, novamente tratadas termicamente para formar nano-aglomerados
contendo vacancias e atomos de Ar (i.e. nano-bolhas). Conjuntos distintos de
amostras (incluindo as amostras de controle sem Ar) foram entéo irradiadas a
diferentes temperaturas (de 450 °C a 550 °C) com ions de Au acelerados até 5
MeV e a uma fluéncia calculada para atingir um nivel de danos de,
aproximadamente, 18 deslocamentos por atomo (dpa) e de 36 dpa na regido
contendo a camada de Ar. As amostras foram investigadas por microscopia
eletrbnica de transmissdo (MET) usando a técnica de desbaste ibnico para
produzir amostras plan-view. Na segunda parte do trabalho, realizada na
Universidade de Huddersfield, UK, laminas finas de aco AISI 316L foram
guimicamente polidas para gerar amostras prontas para MET, e foram entdo
irradiadas com ions de Xe a diferentes fluxos a 550 °C e a uma fluéncia total de

8 x 10%5 atomos-cm, enquanto eram simultaneamente analisadas via MET.



Os resultados demonstraram que, nas condi¢cdes de irradiagéo utilizadas
na primeira parte do trabalho, a precipitacéo de carbonetos de fases identificadas
como MC e M23Cs 0u MsC (sendo M um atomo metalico da liga) ocorre apenas
nas amostras contendo bolhas de Ar. O tamanho dos precipitados e das bolhas
depende tanto da temperatura como da dose de irradiagdo, assim como da
concentracdo de Ar implantado. Ja a segunda parte do trabalho mostra que o
fluxo de irradiacdo desempenha um papel fundamental na cinética de nucleacéo
e crescimento dos precipitados, devido ao efeito de superposicado de cascatas.
O estudo destes fendmenos abre novas perspectivas para a elucidagdo da

formacdo de fases induzidas por irradiacéo, como discutido neste trabalho.



ABSTRACT

Materials exposed to neutron irradiation usually present degradation in
their physical properties. This is an important problem for the nuclear reactor’s
technology because it has an influence over operational safety and lifetime of
structural components. Microstructural changes result from atomic displacements
and the incorporation of inert gases produced by reactions of neutrons with
elements of structural materials of the reactor. This work reports results from an
investigation of irradiation effects on the growth of argon (Ar) bubbles and their
influence on the development of irradiation induced phase transitions, as well as
results from in-situ Xe ion irradiation, which makes possible to analyze the

formation of precipitates in real-time.

In the first part of this work, realized at UFRGS, in Porto Alegre, Brazil, thin
AISI 316L stainless steel foils, mechanically polished and thermally treated, were
implanted with Ar ions accelerated at different energies to form a planar
concentration distribution. The Ar implantation process was carried out at
different total concentrations. Samples were then annealed again to form small
nanoclusters containing vacancies and Ar atoms (i.e., nano-bubbles). Distinct
sets of samples (including control ones without Ar) were then irradiated, at
several temperatures (from 450 °C to 550 °C), with Au ions accelerated at 5 MeV
and to a fluence calculated to reach a damage level of 18 displacement per atoms
(dpa) and 36 dpa at the region containing the Ar plateau. These samples were
investigated by transmission electron microscopy (TEM) using plan-view
specimens prepared by ion milling. In the second part of this work, realized at the
University of Huddersfield, UK, thin foils of AISI 316L stainless steel were
chemically electropolished to provide TEM samples, and were then irradiated
with Xe ions at distinct fluxes at 550 °C to a total fluence of 8 x 10> atomos-cm-2

while, simultaneously, were analyzed via TEM.

The results demonstrated, in an unprecedented way, that with the
irradiation conditions utilized, precipitation of a second phase, identified as MC
and M23Cs or MsC carbides (M being a metallic atom from the alloy), takes place
only in samples containing Ar. Along with the precipitation reactions, there were
also Ar bubbles growing. The size of precipitates and bubbles depended on the
irradiation dose and temperature, as well as on the implanted Ar concentration.



The second part of this work showed evidence that the irradiation flux plays a
significant role on the kinetics of precipitate nucleation and growth due to the
cascade mixing effect. The study of these phenomena opens new perspectives

to elucidate the formation of induced radiation phases, as discussed in this work.
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1 INTRODUCAO

Energia move o mundo. Seja na criagdo de novos dispositivos
tecnoldgicos ou no crescimento de uma planta, a energia esta sempre presente.
Energia é de vital importancia para a vida de todos os seres vivos. Para nés,
humanos, ela vai muito além de suas fungdes vitais e de sobrevivéncia. Ela rege
nossa vida moderna, conectada, e trata-se de um componente vital no
desenvolvimento econémico e social. Porém, nossa demanda de energia se
concentra, dentre diversos tipos de energia, em, fundamentalmente, uma:
elétrica. A conversdo de outros tipos de energia em energia elétrica é a base
para o abastecimento em grande escala. No entanto, para suprir a crescente
necessidade global por energia elétrica sem comprometer o meio ambiente, é
necessario ndo apenas o aprimoramento tecnoldgico das varias etapas do
processo de conversdo de energia como também a utilizacgdo em maior
proporcado de fontes de energia menos nocivas. E nesse nicho que se encaixa o
potencial da energia nuclear. Trata-se de uma fonte de energia de alta eficiéncia
(em termos de quantidade de matéria por energia gerada), que produz pouco

residuo, e principalmente, livre de carbono.

Atualmente, aproximadamente 10% da producdo de energia elétrica
global provém de aproximadamente 440 reatores nucleares espalhados por 30
paises, sendo a 22 fonte mais utilizada entre aquelas que nao utilizam alta
guantidade de carbono[1]. Ja no Brasil, hd apenas dois reatores de poténcia em
operacdo (Angra | e Angra Il, com Angra Ill em processo de constru¢ao), com
capacidade conjunta de 1.9 GWe, sendo, em 2018, responsaveis por apenas 3%
da producdo de energia elétrica do pais[2]. O gréfico a seguir explicita a
distribuicdo de producao de energia elétrica global por fonte para o ano de 2017,

de acordo com a International Energy Agency:



PRODUCAO GLOBAL DE ELETRICIDADE POR FONTE EM 2017

® Carvao: 38,3%

®G3as:22,9%

® Hidro: 16,3%
Nuclear: 10,2%

® Renovaveis: 6,6%

m Oleo: 3,3%
Outras: 2,3 %

Total
25.721 TWh

Figura 1: Producéo global de energia por tipo de fonte no ano de 2017. Extraida

e adaptada de [1].

Como dito anteriormente, ha a clara necessidade de um aumento na
geracdo de eletricidade ao redor do mundo, ndo apenas para substituir a
utilizacdo de combustiveis fosseis (principalmente na queima de carvado, onde
h& grande emisséo de CO2, um dos gases responsaveis pelo efeito estufa), mas
também para suprir a crescente demanda de eletricidade em diversos paises.
Apesar dos esforgos e incentivos para a utilizacdo de fontes de geracéo de
eletricidade alternativas, praticamente n&o houve redugdo no percentual da
contribuicdo de combustiveis fésseis para a geracdo total de eletricidade (de
66,5% em 2005 para 65% em 2017)[1].

De acordo com um projeto de 2019 intitulado “Cenério de
Desenvolvimento Sustentavel” da Agéncia Internacional de Energia (pertencente
a Organizacgéo para a Cooperacdo e Desenvolvimento Econémico, OECD, em
inglés), um cenario de “descarbonizac¢ao” inclui o aumento da geracéo de energia
elétrica por fontes nucleares em até 62% até 2040, chegando a 4409 TWh, com
capacidade crescendo para 601 GWe. Ja a Associagcdo Nuclear Mundial detém

uma proposta ainda mais ambiciosa (através do programa “Harmony”, também



voltado para a reducéo da emisséo de CO2 na atmosfera e melhora da qualidade
geral do ar), onde se prevé a adicdo de 1000 GWe de capacidade em reatores
nucleares até 2050, de forma a prover 25% da energia elétrica global (em torno
de 10.000 TWh) [1].

A situacdo sobre o desenvolvimento e manutencdo dos reatores
nucleares apresenta um espectro de cenarios (até mesmo antagbnicos) em
diversos paises do topo da economia mundial. A China, por exemplo, um pais
de economia em desenvolvimento acelerado, que notoriamente € conhecido por
sofrer com a poluicdo do ar, vem na ultima década desenvolvendo politicas de
geracéo de energia livre de carbono, uma vez que, atualmente, 71% da producao
de energia chinesa é derivada da queima de carvdo. Dessa forma, além de
investimentos em energias renovaveis, como solar e edlica, a construgdo de
novos reatores € uma das prioridades do governo chinés. Atualmente,
aproximadamente 80% dos 47 reatores em operacao na China tém menos de 10
anos de vida [3]. E o plano é ainda mais ambicioso. No inicio de 2020, dos 53
reatores em constru¢cao no mundo, 11 se localizavam na China [4]. J& os Estados
Unidos, que em 2018 contava com 96 reatores nucleares em operacdo para
produzir 19% da energia elétrica do pais, tem feito pouco investimento na
construgéo de novos reatores. De 4 novos reatores AP1000 em construcéo, dois
ja foram cancelados. Uma das principais razdes dessa falta de construcédo de
novos reatores € a evolucdo na tecnologia de manutencdo dos reatores em
operacédo, que aumentou significativamente a capacidade de geracao por parte
das plantas ja existentes, além do prolongamento da vida atil dos reatores.
Outros fatores incluem preco baixo de gas natural, subsidio para energias
renovaveis, além de pressao politica, entre outros fatores [5]. A Alemanha, no
entanto, tem em vigor o Energiewende (transicdo de energia), um plano para
diminuicdo de emissdo de CO:2 sem depender de energia nuclear. A ideia
primaria do Energiewende é o aumento progressivo na utilizacdo de fontes de
energia renovavel, em substituicdo a fontes que utilizam combustiveis fosseis e
emitem CO:2[6]. Ja o fechamento da operagéo dos reatores nucleares até 2022
vai ao encontro de uma politica ha muito desejada na Alemanha (tanto por
partidos politicos ecolégicos quanto por boa parte da populacdo alema, que nao

apenas teme acidentes da propor¢cdo de Chernobyl, como também associa,



erroneamente, a construcdo de reatores de produgcdo de energia com o
desenvolvimento de misseis nucleares), que se intensificou apos o acidente
nuclear em Fukushima, no Japao, em 2011. Até 2011, 25% da energia alema
era gerada através dos seus 17 reatores nucleares, enquanto em 2018, com
apenas 6 reatores ainda em funcionamento, apenas 12% da eletricidade alema
proveio de fonte nuclear [7]. Porém, por se tratar de uma das melhores
alternativas de geracédo de energia com baixa emissao de carbono, a Alemanha
tem encontrado sérios problemas em atingir as metas de redugdo de emisséo de
CO2, uma vez que fontes de geracdo de energia com alta emisséo de carbono
ainda tém sido utilizadas para suprir a lacuna deixada pela auséncia da energia
nuclear [8]. Enquanto em 2011 a Alemanha emitiu 731 Mt de CO2, em 2015
emitiu 730 Mt, mantendo-se em 6° lugar no ranking de maiores emissores de
CO2 no mundo. Dessa forma, ja se admite que a Alemanha n&do conseguira, por
uma boa margem, diminuir em 40% suas emissdes de dioxido de carbono até

2025 (comparado a 1990), como prevé o plano do Energiewende [7].

Uma das principais preocupacdes dos alemédes (e um dos principais
receios da populacdo em geral) em relacdo a energia nuclear trata-se da
seguranca. Apesar de se tratar de uma das fontes de producdo de energia
menos propensas a acidentes, a escala atingida por eventos com Chernobyl e
Fukushima faz com que a comunidade académica nuclear se concentre na
pesquisa e desenvolvimento de op¢des ainda mais seguras e, principalmente,
com danos menos catastroficos em casos de eventuais falhas e/ou acidentes.
Nesse interim, surgem os reatores modulares de pequeno porte (“Small Modular
Reactors”, SMR’s), pensados de forma a diminuir o custo operacional e de
manutencdo de reatores de grande porte, e de atender demandas locais
menores em comunidades mais afastadas, independente de um sistema de
transmissdo complexo como ocorre com transmissdes de energia elétrica em
larga escala. Os SMR’s estdo sendo objeto de pesquisa e investimentos de
grandes poténcias na area nuclear, como Estados Unidos, Reino Unido e China,
pois além dos beneficios ja citados, também podem ser utilizados como unidade
motora em veiculos militares, como submarinos, devido a seu tamanho reduzido
e facilidade de transporte [9]. No Brasil, a Marinha também conta com um projeto

de constru¢dao de um submarino com propulsdo nuclear, de forma a melhorar a



defesa da costa brasileira com um submarino de maior autonomia e velocidade
[10].

Além da producgéo de energia elétrica para abastecimento da populacéo
e servir como sistema de propulsdo para veiculos, reatores nucleares ainda
possuem outras funcbes de extrema valia para o desenvolvimento
socioeconémico de uma nacao. Um dos principais exemplos é a producéo de
radiois6topos para a industria médica e farmacéutica, capazes de auxiliar no
diagnostico e no tratamento de diversas doencgas, incluindo alguns tipos de
cancer [11]. Na agricultura, a radiacdo € utilizada em fertilizantes e na mutacao
de certos genes de plantas, de forma a aumentar a resisténcia a insetos e
melhorar seu valor nutricional [12]. Ha também a possibilidade de utilizagéo de
reatores nucleares no processo de dessalinizagdo da é&gua do mar,
transformando-a em &gua potavel, facilitando, dessa forma, o acesso de
populacdes mais afastadas a agua potavel, ajudando no desenvolvimento
sustentavel, uma vez que, atualmente, a maioria das estacdes de dessaliniza¢ao
dependem de combustiveis fésseis. Outras aplicacBes para reatores nucleares
e radioisétopos incluem esterilizacdo de materiais, inspecédo e medicao de ligas

metalicas, monitoramento através de tracos radioativos, etc. [13][14].

Devido a ampla gama de possibilidades para a utilizacdo de reatores
nucleares e a sua alta capacidade de geracéo de energia e poder de combate a
emissdo de gases poluentes na atmosfera, a pesquisa para o0 aprimoramento
das condicdes de operagao, da seguranca e da inovacao em reatores nucleares
teve seu félego renovado na Ultima década. A pesquisa tanto académica quanto
industrial se faz de suma importancia para o continuo desenvolvimento da area,
e o0 estudo da viabilidade e custo-beneficio dos materiais envolvidos na operacéo

de um reator nuclear esta entre as areas mais sensiveis e cruciais.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA
2.1 HISTORICO DOS REATORES

O primeiro reator nuclear conhecido, o Chicago Pile 1 (CP-1) [1], entrou
em operacao em 1942, em plena Segunda Guerra Mundial, em um projeto
desenvolvido na Universidade de Chicago (IL), EUA, liderado pelo renomado
fisico italiano naturalizado americano Enrico Fermi. O CP-1 era um reator térmico
com moderadores de grafite, e utilizava didéxido de uranio natural como
combustivel. O propdésito inicial desse reator era, somente, demonstrar a
ocorréncia do processo de reacdo em cadeia da fissdo nuclear para utilizacéo
como fonte de energia. O CP-1 teve sua operac¢ao encerrada ja em fevereiro de
1943, e 0 CP-2, aproveitando a experiéncia adquirida com o CP-1, foi instalado

no Argonne National Laboratory, IL, EUA, logo em sequéncia.

ApOs esses reatores iniciais, a pesquisa nuclear comecou a ganhar corpo,
sendo realizadas novas constru¢cdes ao redor do mundo, dando inicio aos
chamados reatores de primeira geracao, entre as décadas de 1950 e 1960. O
design desses reatores ainda era primitivo, e a maioria deles ja foi desativada ou
sera em breve. Um exemplo de reator da primeira geracdo é do tipo Magnox,
como o reator Calder Hall, no Reino Unido, cuja operacao foi iniciada em 1956,
e tinha como intuito a producao de plutdnio visando ao abastecimento de armas

nucleares, assim como a producao de energia elétrica.

Entre as décadas de 1970 e 1990, surgiram 0s reatores de segunda
geracdo, que possuiam melhorias de projeto, seguranca e produtividade
comparados aos reatores de primeira geragcdo. A maioria dos reatores em
operacdo hoje em dia ainda é de modelos da segunda geracédo, seja reatores
comerciais focados em producdo de energia elétrica ou reatores utilizados na
industria naval (por exemplo, em submarinos e porta-avides). Um modelo de
reator que foi extremamente reproduzido na segunda geracéao é o chamado LWR
(Light Water Reactor, ou Reator de Agua Leve), que utiliza Agua como fluido
refrigerante do ndcleo e moderador de néutrons. Essa nomenclatura se
estabeleceu para diferenciar esse modelo daquele que utiliza agua “pesada’, i.e.,
D20, com deutério ao invés de hidrogénio, como fluido refrigerante e moderador.

Apesar do LWR ter sido introduzido ja na primeira geragdo, foi na segunda



geragao que ele se “popularizou” como um modelo base para variados tipos de
reatores fabricados na época, como os reatores de agua pressurizada (PWR, da
sigla eminglés) e de agua fervente (BWR, da sigla em inglés). Essa classificacédo
dos diferentes tipos de reatores nucleares se baseia no processo de troca de
calor que ocorre no nucleo do reator. A figura 2.1 ilustra a producé@o de energia
tipica de um reator do tipo PWR [2].

Envoltdrio de

Contengao
o e Diagrama Esquematico de uma
de Vapor - Central Nuclear PWR
Pressurizador
Vaso de
Pressao

Gerador Elétrico

= .
y Bomba -

| 3 - | - E |

Circuite Primdrio

B circuito Secundario Alimentacio

- Sistema de i.gua de Refr:'geml;au
Tanque de Agua
de Alimentacio

Figure 2-1: Diagrama esquematico de um reator do tipo PWR.

Como ilustrado na figura 2.1, existem dois circuitos de agua. O circuito
primario se refere a 4gua (pressurizada) que esta diretamente em contato com
as varetas de combustivel. A energia gerada pelo nucleo do reator serve para
aguecer a agua pressurizada (que tem seu ponto de ebulicdo em torno de 350°C
devido a pressédo aplicada de, aproximadamente, 15 MPa). Quando a agua
pressurizada, a uma temperatura muito elevada, percorre seu ciclo, calor &
transferido para a agua do circuito secundario, que entra em ebulicdo (uma vez
que néo esta pressurizada e possui ponto de ebulicdo mais baixo). Esse vapor
€ utilizado para movimentar uma turbina ligada ao gerador de energia elétrica. O
vapor que passa pelo sistema de turbinas vai para um condensador, sendo
transformado novamente em agua e resfriado, voltando por fim para um

reservatorio de agua para poder ser novamente utilizado. Em resumo, o reator
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funciona como um trocador de calor entre o circuito primario (do nucleo, em alta

presséao) e o circuito secundario (do gerador de vapor, em menor pressao).

A figura 2.2 mostra 0os componentes principais presentes na operagao de

um nucleo de reator [3].

Uranio
fissil

Varetas de controle
(absorvedores de
néutrons)

|

Moderador

Maior T

Removedor de calor ! Barreira de protegao
(por exemplo, agua) contra a radiacdo

Figura 2-2: Design esquematico de um nudcleo de reator.

O ndcleo é composto do elemento combustivel (normalmente pastilhas de
diéxido de urénio (UO2) protegidas por um material de revestimento (fuel
cladding, material de estudo deste trabalho). As varetas de combustivel estéo
num meio que serve de moderador da reacdo. O moderador possibilita
desacelerar os néutrons, de forma a sustentar a reacao de fissdo com néutrons
térmicos (0,003 eV < E < 0,4 eV). O material refletor (representado em branco)
envolve o moderador, e tem a funcao de refletir os néutrons para o centro do
ndcleo, evitando fugas e aumentando a economia de néutrons. Ja a funcao da
barreira de protecao contra a irradiagcdo, como diz o nome, é proteger o exterior
do reator de possiveis vazamentos de néutrons e radiacdo gama. Logo, esse
material necessita ser altamente absorvedor de néutrons. Por fim, as barras de
controle servem para absorver uma parcela dos néutrons, e assim controlar a
reagao de fissdo nuclear, mantendo-a em estado estacionario, evitando, dessa
forma, uma reacdo em cadeia supercritica, ou seja, uma reagcdo que produza

mais néutrons do que o necessario para continuar a rea¢do, gerando uma taxa
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incontrolavel de energia, o que poderia ocasionar acidentes e danos mais
graves. O liquido (ou gas) refrigerador € parte importante do ndcleo, uma vez

gue ajuda na remocéo do calor gerado pela reacdo de fissdo do combustivel.

Os reatores de terceira geracdo (e geracao lll+) estdo atualmente em
construcdo ou iniciardo a sua construcao dentro dos proximos anos. A evolucéo
da segunda para terceira geracdo comecou em meados da década de 1990,
apos um grande hiato na pesquisa nuclear devido ao acidente ocorrido em
Chernobyl, o que levou a uma reagéo negativa da opinido publica em relacdo ao
desenvolvimento de pesquisa e geracdo de energia através da utilizacdo de
reatores nucleares. Novamente, as evoluc¢des dos novos modelos de reatores se
baseiam em uma conversdo energética mais eficiente, como também em um
melhor aproveitamento dos materiais utilizados na construcdo e operagao dos

reatores, prolongando a vida util e ajudando na relacéo custo-beneficio.

Atualmente, ja se fala em reatores de quarta geracdo. Esses futuros
reatores irdo operar sob condices mais extremas de temperatura e dose de
irradiacdo de néutrons, mas seu projeto promete maior eficiéncia, seguranca,
durabilidade e viabilidade econdmica. A figura 2.3 mostra a evolucdo dos
reatores nucleares ao longo das Ultimas décadas e o contexto no qual estaremos

imersos ao longo das proximas [3].

A Evolugéo da Poténcia Nuclear

Geracao | _
Geragdo 11
e —— Gerago Il
Protétipos de N
Reatores Reatores de Poténcia _ Geragao I+ G G0 TV
Comerciais LWRs m cracao
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Evolugdo da L
Geraciio IlI: * Minimizagao de
. Melhorl residuos

* Shippingport Design * Muito mais

* Dresden, Fermi | « ABWR, System 804 - Mais economia

. * Maisseguranca
e M * LWR-PWR, BWR
agnox e GANDLI AP600, EPR ECONOMI , pesistentes a

* WER/RBMK proliferacdo

-

2000 2010 2020

1970 1980 1990

Figura 2-3: Historico de desenvolvimento dos reatores nucleares.
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Do ponto de vista de pesquisa voltada para a area de materiais, ha uma
area com imenso potencial de estudo para fabricar, testar e analisar os possiveis
materiais candidatos a suportar ambientes tdo agressivos, uma vez que 0S
materiais atualmente utilizados na construcéo de reatores de segunda e terceira
geracao devem responder de formas diferentes quando submetidos a essas
novas condicbes operacionais aplicadas aos reatores de quarta geracéo. E
necessario entender como os danos gerados em escala micro e nanométrica
causados pela irradiacdo se acumulam e levam a efeitos em escala

macroscopica, ocasionando eventual perda de funcionalidade.

A pesquisa focada na analise de materiais voltados para a utilizacdo em
reatores nucleares ndo apenas fomenta a indUstria nuclear com o
desenvolvimento de novos materiais capazes de resistir as condi¢cdes mais
severas da nova geracdo de reatores, como também ajuda a preencher as
lacunas e validar teorias propostas pela comunidade de pesquisa nuclear nas

Gltimas décadas.

2.2 REVESTIMENTO DO COMBUSTIVEL NUCLEAR

O material de estudo deste trabalho consiste no revestimento do
combustivel nuclear (fuel cladding, em inglés). O revestimento serve a muitos
propdsitos: providencia suporte mecanico ao elemento combustivel, protege da
corrosdo causada pelo liquido refrigerador e ajuda a evitar superaguecimento.
Dessa forma, para que o material utilizado como revestimento do combustivel
opere de forma segura e duradoura, ha uma série de exigéncias relativas as suas

propriedades estruturais, conforme listadas na tabela 2.1 [3].

Tabela 2-1: Propriedades necessérias para o material de revestimento e possiveis candidatos.

Baixa absorcao de néutrons Be, Mg, Zr, Al, Nb, Mo, Fe
Estabilidade sob calor e irradiagao Acos austeniticos
Alta resisténcia mecanica Superligas (baseadas em Ni)
Alta resisténcia a corrosdo Metais refratarios (Mo, Nb, Ti, W, etc.)
Boa condutividade térmica Metais em geral
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O material do revestimento necessita ter baixa absorcao de néutrons, uma
vez que precisa permitir a interacao entre varetas de combustivel adjacentes,
fazendo com que os néutrons gerados pela fissdo de uma pastilha em uma
vareta possam servir de ‘gatilho’ para incitar a reagdo em outra vareta,
sustentando a reacdo em cadeia. O material também deve possuir alta
estabilidade de suas propriedades mecanicas e quimicas sob irradiacdo em altas
temperaturas e fluéncias. Os danos por irradiacdo modificam as propriedades
mecéanicas e quimicas, reduzindo a vida util do revestimento. O sistema de
varetas de combustivel deve apresentar uma alta condutividade térmica para
remover o calor gerado pela fissdo nuclear do elemento combustivel, de forma
gue ele possa ser utilizado para o seu propésito de geracdo de energia, além de

evitar a fuséo das pastilhas de combustivel.

Obviamente, além dessas propriedades citadas, por tratar-se de um
material aplicado a um projeto de engenharia, com foco em geracéo de energia,
sustentabilidade e compensacdo financeira, o material deve ser viavel
economicamente, além de ser fabricavel e reprodutivel, de forma a ser moldado
com o design necessario para o tipo de reator ao qual serd implementado. O Be,
elemento com menor absor¢cédo de néutrons, por exemplo, € caro, raro, dificil de
fabricar e téxico. O Al tem baixo ponto de fusdo e baixa resisténcia mecéanica a
altas temperaturas. Ja4 0 Mg apresenta baixa resisténcia a corrosao por agua e
possui baixa resisténcia a altas temperaturas. Assim, dentre os materiais que
melhor rellnem as exigéncias necessarias, estdo ligas de Zr e alguns acos
inoxidaveis austeniticos da série 300, como o AISI 316L, 0 AlSI 347 e 0 AlSI 348.

Os acos inoxidaveis austeniticos constituem uma classe de materiais
extremamente importantes para a tecnologia de reatores nucleares, bem como
uma das ligas metalicas mais utilizadas em projetos de engenharia[4]. Seus
principais constituintes quimicos séo os elementos ferro, cromo e niquel. Esta
classe de acos apresenta estrutura cristalina cubica de face centrada a
temperatura ambiente, devido aos efeitos das adi¢cdes de Ni que estabilizam a
fase austenitica, fase responsavel por determinar as propriedades fisicas e
mecanicas do material. A figura 2.4 mostra um diagrama ternario entre Fe, Ni e
Cr, exemplificando em quais composi¢cdes a fase austenita (area branca) é
estavel [5].
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Austenta

Figura 2-4: Secéo isotérmica do diagrama ternario Fe-Cr-Ni (T=750°C).

Esses materiais sdo considerados acos inoxidaveis porque possuem
elevados teores de Cr (minimo 12%) em solugcdo soélida, o que possibilita a
passivacao da superficie para a resisténcia a corrosao em diferentes ambientes
e temperaturas. A temperaturas elevadas, superiores a 500 °C, dependendo do
tempo de processamento térmico que o componente € submetido, pode ocorrer,
no interior e nos contornos de grao, a precipitacao de fases dispersas como as
de composicdo M23Cs (M= Cr, Fe, Mo, Ni), diminuindo a quantidade de Cr
dissolvido na matriz austenitica (Fig. 2.5), afetando de forma negativa a

resisténcia a corroséao [4],[6].

(Cr]

je= Fronteira de grdo

|
1
[ cLl,
' 3

Zona empobrecida em Cr

Figura 2-5: Empobrecimento de cromo na matriz devido a precipitacdo de carbonetos ricos em
cromo (M23Ce) na fronteira de gréo.

Os acos inoxidaveis sdo ligas comerciais complexas, com adicdes e

combinagdes de elementos de liga como Mo, Mn, Si, Ti e Nb, para modificar as

13



propriedades mecanicas de acordo com a finalidade para a qual a liga foi
projetada. Os acos comerciais comumente utilizados em aplicacdes nucleares
incluem os acos inoxidaveis austeniticos de composi¢cdo 18Cr-12Ni (AISI 304,
AISI 316, AISI 321 e AISI 348, CF8, CF8M, CF8C). Estes acos possuem boas
combinacgdes de resisténcia e ductilidade a temperaturas elevadas e criogénicas,
com excelente resisténcia a fadiga, e sdo mais frequentemente usados na
condicao solubilizada, com os elementos de liga totalmente dissolvidos na fase
austenitica com pouca ou nenhuma precipitacdo [5]. O fluxograma na figura 2.6
ilustra como as adicbes de determinados elementos quimicos alteram a
classificagcdo dos acos dentro da série 300 [7]. A tabela 2.2 apresenta os

requisitos de composicao de cada aco da série 300.

Ligas

Ni—Cr—Fe 303, 303 Se

Adiggo de Nipara Adigfio de S ou Se para
resisténciaa corrosdo usinabilidade (menor
em altas temperaturas resisténcia & cormosac)

,
2309,310,314,330 Agos inoxidaveis

“Duplex”(329)
- Adicdo de Cre Nipara /
Adicao de Nb + Ta para P P A i i
r:duzirsens'rtiza Eo resisténcia mecénica e & Alto Cr & babo Ni para
& oxidagio propricdades especisis
Adigio de Cu, Ti, A, Acos
Adicio de Tipara 304 | baixo Ni, para inoxidaveis
reduzirsensitzagio | (18/8) endurscimento por  ———® 4 ieis
preciptacio (resisténcia e
l #corrosdo menor) por precipitagao
Adicdo de Mo para
resisténciad corrosdo Adicio de Mne N,
por “pitting” baixo Ni para

resisténcia mecénica

(resisténcia & corrosdo

C baixo para menar)

316L 4— reduzir 316
sensitizagio
3N7L e—
~Adigio de mais Mo
pararesisténcia & Acos inoxidaveis
corrosdo por

austeniticos

*Pitting™
Fe—-MNi—Mn-N
- Adigéo de Ni, Mo,
Ligas Cu, Nb para
Ni—Cr— Fe |4— resisténciad 317
(Mo - Cu - Nb) corrosdo em meios
redutores

Figura 2-6: Adicdes de elementos quimicos a matriz AISI 304, gerando os demais acos da série
300.
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Tabela 2-2: Composicdo dos agos austeniticos da série 300.

C Mn Si P S . Outros
AlSI Cr Ni
max. max. max. | max. | max. elementos
3,5- N 0,25
201 | 0,15 | 5,5-7,5 1 0,06 | 0,03 | 16-18 )
55 max.
N 0,25
202 | 0,15 | 7,5-10 1 0,06 | 0,03 | 17-19 4-6
max.
N 0,10
301 | 0,15 2 1 0,045 | 0,03 | 16-18 6-8 )
Mmax.
N 0,10
302 | 0,15 2 0,75 [ 0,045 | 0,03 | 17-19 | 8-10
max.
Mo 0,60
303 | 0,15 2 1 0,2 0,15 | 17-19 | 8-10
max.
N 0,10
304 | 0,08 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 18-20 | 8-10,5
max.
N 0,10
304L | 0,03 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 18-20 | 8-12
max.
10,5-
305 | 0,12 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 17-19 13 -
308 | 0,08 2 1 0,045 | 0,03 | 18-21 | 10-12 -
309 | 0,20 2 1 0,045 | 0,03 | 22-24 | 12-15 -
309S | 0,08 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 22-24 | 12-15 -
310 | 0,25 2 1,5 | 0,045 | 0,03 | 24-26 | 19-22 -
310S | 0,08 2 1,5 | 0,045 | 0,03 | 24-26 | 19-22 -
1,5-
314 | 0,25 2 30 0,045 | 0,03 | 23-26 | 19-22 -
316 | 0,08 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 16-18 | 10-14 Mo 2-3
316L | 0,03 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 16-18 | 10-14 Mo 2-3
317 | 0,08 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 18-20 | 11-15 Mo 3-4
347 | 0,08 2 0,75 [ 0,045 | 0,03 | 17-19 | 9-13 Nb 10xC-1
Nb 10xC-1
348 | 0,08 2 0,75 | 0,045 | 0,03 | 17-19 | 9-13 | Ta 0,1 max.
Co 0,2
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Percebe-se, dentre os agcos presentes na tabela 2.2, em relacdo ao
fluxograma da figura 2.6, a adicdo de alguns acos, como o AISI 348, um aco
especial com adicdes de tantalo e nidbio, fabricado com o intuito de resistir de
forma mais severa a corrosado intergranular em altas temperaturas, uma vez que,
devido a presenca do niobio, ocorre a inibicdo da formacéo de carbonetos de
cromo nos contornos de gréo, evitando, assim, o processo de corrosdo. Esse aco
estabilizado ao nibbio € especialmente importante para a industria nuclear,
devido a sua propriedade de alta resisténcia a corrosdo, citada anteriormente.
Porém, este é um tipo de aco indisponivel comercialmente, fabricado
exclusivamente por alguns 6rgédos do setor nuclear para utilizacdo em seus
projetos. Dessa forma, sua utilizacdo para pesquisa académica é controlada.
Assim, ocorre que, em muitos casos, utiliza-se o a¢o AlSI 316L para averiguar o
comportamento dessa classe de materiais em condicdes de operacédo de
reatores nucleares, ja que se trata de um aco comercial mais barato, de ampla
utilizacdo pela propria indastria nuclear (inclusive como material de
revestimento) e que possui composicao e propriedades semelhantes as de acos
mais avangados, como o AlSI 347 e o AISI 348.

2.3 INTERACOES DE PARTICULAS COM A MATERIA

A andlise de danos por irradiacdo em materiais cristalinos deriva
diretamente de uma extensao da compreensao da maneira como os diferentes
tipos de particulas interagem, individualmente, com a matéria. Quando uma
particula energética incide sobre um material, parte de sua energia cinética €
transferida para os atomos do material. Se a energia transferida excede o valor
necessario para que um atomo se desloque de sua posicao de equilibrio (valor
conhecido como energia de deslocamento, ou Ed4, sendo Eq = 40 eV para os
principais elementos do aco), o atomo saira de sua posicdo na rede cristalina,
tornando-se um defeito pontual conhecido como intersticial, enquanto o espacgo
vazio deixado na rede caracteriza uma vacancia. Esse par intersticial-vacancia,
também chamado de par de Frenkel, constitui um defeito priméario que é a base
para toda a analise de danos por irradiagdo. Intersticiais e vacancias séo defeitos
de equilibrio, presentes em todo material cristalino, e é virtualmente impossivel
construir um solido sem suas presencas. O atomo deslocado pela particula

incidente (conhecido na area de pesquisa nuclear como primary knock-on atom,
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ou PKA) pode acabar deslocando, posteriormente, outros atomos da matriz,
dependendo da quantidade de energia previamente transferida da particula
incidente, gerando, assim, uma cascata de colisbes. O efeito em cascata e a
movimentacdo atdmica devido a difusdo podem resultar na formacao de defeitos
estendidos, tais como discordancias (aglomerados lineares de atomos
intersticiais), anéis de discordancia (quando uma discordancia fecha em torno de
si mesma), cavidades (aglomerados de vacancias) e precipitados (aglomerados
de uma fase diferente da matriz). No caso da presenca de impurezas, como
atomos de gases inertes (como é o caso em reatores nucleares), podem também
ser formadas bolhas (cavidades preenchidas pelos atomos de gases inertes). Os

principais tipos de defeitos causados em uma matriz cristalina sao ilustrados na

figura 2.7.
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Figura 2-7: Principais tipos de defeitos causados em uma matriz cristalina.
2.3.1 Interagdo de ions com a matéria

Para se entender como ocorre a modificacdo de materiais devido a

irradiacdo de ions é necessario conhecer 0s principais processos de interacao
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de ions com a matéria. Quando ions sédo acelerados a uma energia Eo e incidem
num material, eles interagem com os atomos desse material, perdendo
gradativamente sua energia durante seu percurso ao longo da espessura do
alvo. Esta perda de energia se deve tanto a colisdes elasticas quanto inelasticas.
A taxa com a qual um ion perde energia ao longo de uma unidade de
comprimento € denominada poder de freamento (stopping power). O poder de
freamento depende tanto das caracteristicas (energia e massa) do ion incidente
quanto das do alvo (densidade, composi¢céo quimica e arranjo cristalino). Ha dois
tipos principais de interagcdo dos ions dentro do material, que levam a perda de
energia: interacdo com os elétrons, sejam eles contidos na eletrosfera dos
atomos da matriz ou livres na rede, e interacdo com os nucleos atémicos do
material-alvo, sendo essas duas interagOes independentes entre si. Assim, 0
processo de perda de energia de um ion dentro um material, representado pelo
poder de freamento (S), € dado pela soma das contribuices dos freamentos
eletrénico (devido a colisbes com elétrons) e nuclear (devido a colisbes com

ndcleos), conforme mostra a expressao a seguir:

_dE dE

dx eletronico dxnulear

(1)

A interacdo dos ions com o nucleo de &tomos pode ser descrita via
colisBes elasticas. Esse tipo de colisdo é comumente tratado na aproximacao de
colisdo binaria, que pode ser descrita por meio de uma forca ou potencial central
de natureza coulombiana, levando em conta o efeito de “blindagem” decorrente
dos elétrons em orbitais atbmicos do ion e do atomo alvo e as intera¢des de troca
devido a interpenetracdo das nuvens eletrénicas. O poder de freamento nuclear
predomina para baixas energias do ion incidente (E < 25 keV/u.m.a.).

Ao contréario do freamento nuclear, o freamento eletrénico ocorre por meio
de interacbes com o sistema eletrénico do alvo. Estas interagfes séo ditas
inelasticas porque a energia € absorvida pelo sistema eletronico sem causar
deslocamento direto dos atomos. As excitacdes eletrénicas geralmente decaem
gerando calor. Como o ion incidente possui alta velocidade e a massa dos
elétrons é extremamente pequena comparada a massa do ion incidente, a

trajetoria percorrida pelo ion praticamente ndo se altera devido ao freamento
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eletrénico. A dominancia da interagdo com os elétrons ocorre em regides de

maior energia do ion incidente (E > 200 keV/u.m.a.).

E comum dividir as regibes do gréafico de perda de energia do ion incidente
em funcdo da energia incidente em trés regides: energias baixas, intermediarias
e altas. O ponto de divisdo dessas regides depende, novamente, da combinacéo
ion-atomo. No caso de ions leves incidindo em alvos pesados, o limite para o
inicio da regidao intermediaria ocorre em, aproximadamente, 100 keV, enquanto,
para o caso de um ion pesado incidindo em um alvo mais leve, esse limite passa
a ser, aproximadamente, 20 keV. A figura 2.8 ilustra as perdas de energia devido
aos freamentos eletrdnico e nuclear em funcéo da energia para um ion incidente
de Au em um alvo de acgo austenitico, como sera rotineiramente utilizado neste

trabalho, além do alcance projetado dos &tomos de ouro na matriz.
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Figura 2-8: Grafico da simulacao dos valores de stopping power e alcance de um ion de ouro em
funcdo da energia em uma matriz de aco austenitico.

Como pode ser observado, para a energia do ion incidente de Au igual a
5 MeV (como foi utilizada neste trabalho), as taxas de perda de energia devido
aos freamentos eletrdnico e nuclear possuem valores muito semelhantes.
Considerando que a energia transferida por processos de espalhamento
eletrbnico consiste em calor, ressalta-se a importancia de um bom contato

térmico das amostras com um reservatorio de calor durante o processo de
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irradiacdo com ions de Au em amostras de aco austenitico, de forma que o calor
gerado dentro da amostra devido aos processos de espalhamento possa ser

rapidamente dissipado, mantendo a temperatura da amostra constante.

Apos transferir toda a sua energia cinética para os atomos da matriz, os
ions incidentes ficaram retidos em uma determinada profundidade do material-
alvo, sendo essa espessura uma funcéo da energia incidente e de caracteristicas
especificas da amostra. Assim, forma-se um perfil de distribuicdo dos ions
retidos na matriz através de um processo estatistico que pode ser descrito pela

funcdo gaussiana:

9 (x - Rp)z 2
C(x)_ARp—meXp_TRg ()

onde @ é a fluéncia de implantacdo (4&tomos-cm?), x é a profundidade na
amostra, Rp é o alcance projetado, e ARp € o desvio padrao da distribuicdo. Para
a simulacdo de perfis de implantagcdo, em geral utiliza-se o software SRIM
(Stopping and Range of lons in Matter), que utiliza o método de Monte Carlo para
estimar valores de perda de energia por meio dos freamentos nuclear e
eletrbnico, nimero de deslocamentos por atomo, Rp € ARp [8]. Um exemplo de
perfil de implantacéo, utilizando o software SRIM, € mostrado na figura 2.9a,
considerando implantacdo de Au com 5 MeV de energia em um alvo de Fe com
800 nm de espessura. O mesmo perfil, utilizando a equacéo (2) (com valores de

Rp e ARp extraidos de uma tabela do software SRIM), € mostrado na figura 2.9b.
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Figura 2-9: Perfil de implantacéo de ions de Au com 5 MeV de energia (a) simulado pelo software
SRIM e (b) calculado através da férmula de concentracdo em fungdo da profundidade.
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Assim, percebe-se que a concordancia entre ambas as formas de
simulacédo é mais do que satisfatéria, além do software SRIM disponibilizar dados
relativos a geracdo de danos no material, como taxa de geracéo de vacancias e
intersticiais. Portanto, para as simulacbes e calculos relativos a perfis de
implantacéo, sera dada prioridade ao software SRIM. Vale ressaltar que, apesar
da boa concordancia mostrada no exemplo acima, o software SRIM pode
apresentar erros na simulacao de perfis de implantacéo e geracédo de danos de
até 50% para alvos pesados em materiais leves, uma vez que o software utiliza
calculos de simulagéo simplificados, onde cada novo ion incidente na amostra
encontra uma amostra em estado inicial, ou seja, sem o efeito agregado dos ions

incidentes anteriores [9].

2.3.2 Interagdo de néutrons com a matéria

Néutrons sao particulas contidas no nucleo dos atomos, com massa
praticamente igual a massa de um préton, porém sem carga. Assim como ions,
a colisdo de néutrons com atomos pode levar diferentes cenarios: i)
espalhamento dos néutrons com recuo do nucleo e conservacdo de momento
(espalhamento elastico); ii) perda de energia cinética do néutron (espalhamento
inelastico). A captura dos néutrons pode resultar na formacao de novos nucleos
(transmutacédo) ou pode levar a fragmentacao do nucleo (fissdo, que é um caso
especial de transmuta¢do) ou ainda a emissdo de outras particulas nucleares.
Em um reator nuclear, a reacdo mais importante é a reacao de fissdo que ocorre
apos a interacdo entre um néutron e o elemento utilizado como combustivel,
sendo o isétopo de uranio U23> 0 mais comum. A reacdo de fissdo do U%3® pode
ocorrer de 30 formas diferentes, levando a producao de 60 tipos diferentes de
fragmentos de fissdo, porém uma equacao geralmente aceita para essa reacao

de fissdo é dada por [10]:

Uz3° + n} - Kr3? + Ball? + 2n} + Energia,

que representa a fissdo de um atomo de U%3 por um néutron térmico resultando
nos produtos de fissdo (Kr e Ba) com uma emisséo de 2 néutrons (na verdade,
em média, séo liberados 2,5 néutrons) e mais uma determinada quantidade de
energia (em média, 193,5 MeV, mas essa energia € carregada, em torno de 83%,

pelos produtos de fissdo, enquanto o resto € carregada por néutrons, raios gama
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e eventuais decaimentos radioativos dos produtos de fissdo). Os néutrons
gerados pelo processo de fissdo nuclear do uranio tém a funcédo de fissionar

outros atomos de uranio, gerando uma reacao em cadeia (figura 2.10).
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Figura 2-10: Processo de reacéo em cadeia de fissdo nuclear.

Entretanto, para que essa reacdo em cadeia ocorra, 0s néutrons devem
possuir uma faixa de energia especifica, que corresponda a uma maior se¢ao de
choque de interagdo com o uranio. A classificagdo dos néutrons de acordo com

a sua energia se divide da seguinte forma:

e néutrons frios: E < 0,003 eV

e néutrons lentos (térmicos): 0,003 eV — 0,4 eV

e néutrons lentos (epitérmicos): 0,4 eV — 100 eV

e néutrons intermediarios: 100 eV — 200 keV

e néutrons rapidos: 200 keV — 10 MeV

e néutrons de alta energia (relativisticos): E > 10 MeV

Na maioria dos reatores, como 0s mais comuns reatores de agua “leve”

(LWR’s), necessita-se de néutrons térmicos para desencadear o processo de
fissdo do combustivel. Geralmente, néutrons emitidos pela fissdo do U?23°
possuem um espectro de energia amplo, que é afetado por diversos fatores,
como tipo de reator, posicao do elemento combustivel no reator e a presenca de
varetas de controle. A figura 2.11 ilustra um modelo geral chamado espectro de

emissao de Watt, juntamente com o espectro idealizado para reatores utilizando
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moderadores de agua leve (H20), 4gua pesada (D20) e grafite [10]. A funcéo do
moderador € desacelerar os néutrons para a faixa de energia desejada de forma

a desencadear novos processos de fissdo e sustentar a reacdo em cadeia.
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Figura 2-11: Espectro de emisséo de néutrons geral em reatores nucleares (Watt), assim como
espectro idealizado com a utilizac@o de trés tipos de moderador: agua leve, grafite e 4gua
pesada. Obs.: A energia diminui ao longo do eixo horizontal, ressaltando que os moderadores
agem de forma a desacelerar os néutrons.

2.4 DANOS POR IRRADIACAO EM MATERIAIS NUCLEARES

A estabilidade microestrutural sob o efeito da irradiacao € de fundamental
relevancia para a utilizagcdo de qualquer material estrutural em ambiente nuclear.
O desempenho, a economia e a seguranca dos reatores dependem de um
profundo entendimento do comportamento desses materiais em escala micro e
nanomeétrica sob as mais variadas condi¢cdes experimentais. Portanto, €
necessario compreender como os defeitos primarios (intersticios e vacancias)
evoluem na microestrutura de materiais cristalinos e, principalmente, na matriz

austenitica, que € o material de estudo deste trabalho.
2.4.1 Segregacao induzida por irradiacao (RIS)

E conhecido que a irradiacdo de néutrons causa uma série de mudancas
na microestrutura da matriz do a¢o austenitico, como formacgéo de cavidades (e
bolhas), precipitados, discordancias (e anéis de discordancias) [11][12][13]. A
nucleacdo e crescimento desses defeitos dependem de fatores como a

composic¢ao do aco [14], seu estado metalurgico [15], a dose e a temperatura de
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irradiacdo [16]. Porém, toda a formacdo de defeitos deriva da difusdo e
aglomeracdo dos defeitos pontuais (intersticiais e vacancias), tanto aqueles
existentes na condicao de equilibrio termodinadmico da matriz quando aqueles
formados pela irradiacdo. A formacgao de pares de Frenkel por meio das cascatas
de colisbes como efeito do processo de irradiacéo pode alterar significativamente
o equilibrio termodinamico local do material, afetando também a composicéo
local através da difusdo assistida por irradiacdo desses defeitos pontuais. Essa
difusdo de defeitos assistida por irradiagdo ocasiona a segregacdo de atomos
em sinks, preferencialmente em contornos de gréo, sendo esse efeito conhecido
como segregacao induzida por irradiacéo (ou RIS, na sigla em inglés) [17]. Uma
boa tentativa de explicar a RIS baseia-se no efeito Kirkendall reverso. O efeito
Kirkendall propde que, para um par de materiais A e B que foram ligados (por
exemplo, dois metais aquecidos a altas temperaturas e conectados, formando
uma interface), ha a difusdo de atomos de A para B e de B para A com diferentes
fluxos. Para compensar essa diferenca na taxa de difusdo dos atomos, um fluxo
de vacancias ocorre. Ja no efeito Kirkendall reverso, na presenca de um fluxo de
vacancias pré-existente (como efeito da irradiacao), a difuséo de diferentes tipos
atbmicos € afetada para balancear as concentracfes atdbmicas em diferentes
regides [18]. Compreender o fendbmeno de RIS é de fundamental importancia
para a¢os austeniticos com alto teor de Cr (como é o caso do AlISI 316L) e para
superligas de Ni, uma vez que esses elementos sdo severamente afetados pelos
efeitos de RIS perto de contornos de grdo (sendo o Ni segregado e o Cr
depletado [19]), podendo ocasionar um efeito conhecido como irradiation
assisted stress corrosion cracking (IASCC), ou seja, a propagacéo de trincas e
possivel fratura do material assistidas por irradiagdo.

2.4.2 A presencade gases inertes e a formacéao de bolhas

Um dos maiores problemas quando se trata da extensdo de danos
causados por irradiacdo em materiais estruturais nucleares € a formacao de
bolhas. Gases inertes estdo invariavelmente presentes na microestrutura do
revestimento de combustivel nuclear durante o processo de irradiagdo por
néutrons. Gases como criptonio e hélio sdo subprodutos da fissdo nuclear do
uranio (elemento geralmente utilizado na composicdo do combustivel), assim

como o hélio também pode ser originado das reagbes de transmutacdo dos
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principais elementos da composicéo de a¢os austeniticos, comumente utilizados
como materiais do revestimento do combustivel nuclear. A presenca de gases
inertes afeta substancialmente o desenvolvimento da microestrutura ao longo do
processo de irradiacdo, ocasionado mudancgas na microestrutura e influenciando
as propriedades estruturais do material, diminuindo sua vida util e, caso nédo

sejam controladas, causando riscos a seguranca de operacao do reator.

O principal efeito causado pela presenca de gases inertes é a formacao
de bolhas, que consistem em aglomeragcdo de vacancias (cavidades)
preenchidas com atomos de gases inertes. Ha dois mecanismos principais de
crescimento de bolhas: i) migracéo e coalescéncia; ii) Ostwald Ripening. Ambos
0S mecanismos visam diminuir a energia total livre do sistema e atingir uma
presséo de equilibrio termodinamico no interior da bolha, dada por [20]:

2y
Peq = T (3)

onde y € a energia especifica de superficie e r o raio da bolha. O que diferencia
ambos 0s mecanismos € o modo como o sistema se comporta para atingir a

pressao de equilibrio, conforme descrito a seguir.

Migracao e coalescéncia: Ao ocorrer a difusdo de um atomo da matriz,
seja através da interface, do volume ou por transporte de vapor, ha,
consequentemente, a difusdo de uma vacéncia no sentido contrario. Quando
dois aglomerados de vacancias ou duas bolhas, ao longo de sua migracao, se
encontram, elas se fundem, formando uma bolha maior. Porém, de acordo com
a equacao (3), nota-se que um aumento no raio da bolha resulta em uma bolha
sub-pressurizada. Isso implica na necessidade de absor¢cdo de atomos de gas
inerte presentes nas vizinhangas da bolha, de forma a atingir a presséo de
equilibrio. Por outro lado, casa haja incorporacéo de gas inerte de forma a tornar
a bolha super-pressurizada, ha a consequente absor¢cdo de vacancias da

vizinhancga, ocasionando o crescimento da bolha.

Ostwald Ripening: Considerando que as bolhas tém tamanhos
diferentes, e, consequentemente, pressoes diferentes, o sistema como um todo
jamais estara em equilibrio. Assim, considerando, por exemplo, 2 bolhas de

tamanhos distintos a uma determinada distancia, a bolha menor, que possui
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maior presséo de equilibrio, possui mais 4&tomos de gas na sua vizinhancga, se
comparada a bolha maior, que possui menor pressao de equilibrio. Devido a
difusdo dos atomos na matriz, como ha um gradiente de concentracdo dos
atomos de gés, eles irdo difundir a partir da regido de maior concentracédo
(préxima a bolha menor) para a regido de menor concentracao (proxima a bolha
maior). Assim, ambas as bolhas ndo estardo mais satisfazendo a condicéo de
equilibrio, sendo necessario um ajuste em sua presséao interna. A bolha menor
ficara superpressurizada em relagdo a sua vizinhanga, sendo necessério liberar
um atomo de gas ou absorver uma vacancia para equilibrar a pressao, enquanto
a bolha maior absorvera um atomo de gas ou emitira uma vacancia para
vizinhancga, uma vez que estara abaixo da pressao de equilibrio. Através desse
processo continuo de estabilizacdo da pressao de equilibrio das bolhas, ocorre
seu crescimento. A figura 2.12 ilustra ambos 0s processos de crescimento das
bolhas, e a equacdo padrdo para o raio médio das bolhas, onde n € um

parametro dependente das condi¢cbes experimentais e do gas presente [21].
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Figura 2-12: Mecanismos de crescimento de bolhas, com respectiva equa¢do de raio médio
associada.

Fichtner, Schroeder e Trinkaus realizaram uma série de estudos
computacionais e experimentais com o intuito de avaliar qual mecanismo

dominante de crescimento das bolhas e quais fatores experimentais influenciam
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a dinamica do sistema [20][22][23]. Em um desses estudos, foram analisadas as
influéncias de tempo e temperatura de recozimento, além da concentracéo inicial
de hélio, no crescimento de bolhas de He em aco austeniticos 316 e uma liga
ternaria Fe-15Cr-15Ni [20], enquanto em outro trabalho também foi analisada a
relacdo do produto concentracdo de He x tempo de recozimento sobre o
crescimento de bolhas de He em ac¢o austeniticos 316 [22]. Percebeu-se que,
para regimes de baixa concentracdo de gas inerte implantado e/ou longos
tempos de recozimento, o mecanismo de Ostwald Ripening predomina,
enquanto para regimes de altas concentracdes de gas implantado e baixos
tempos de recozimento, o processo de migracao e coalescéncia é predominante
[23].

2.4.3 O Fendmeno de precipitacao

Outro tipo de defeito comum em acos austeniticos irradiados sao 0s
precipitados, ou seja, aglomerados de uma fase diferente da matriz. A formacéo
de precipitados em uma matriz de a¢o ocorre, majoritariamente, por nucleacao
heterogénea, onde a matriz utiliza-se da presenca de defeitos de ndo equilibrio
termodinamico pré-existentes (discordancias, intersticiais, fronteiras de grao,
superficies livres etc.) que geram um aumento na energia livre do material, como
centros de nucleacgdo de outras fases. Isso faz com que a formagéo de um nucleo
de uma nova fase aniquile o defeito, liberando energia, causando a diminuicéo
da barreira de energia de ativacao, facilitando a formacao da nova fase [24]. A
precipitacdo pode ser induzida, modificada ou facilitada pela irradiacdo. No caso
de precipitados induzidos por irradiacéo, o precipitado se forma apenas por meio
da irradiacédo, enquanto no caso modificado, o precipitado surge por meio de
uma fase diferente pré-existente. Ja no caso de precipitados facilitados por
irradiacdo, sua formacéo e crescimento sao acelerados (porém sua existéncia
nao esta condicionada) pela irradiacédo [25], podendo, na maioria dos casos, ser
atingida por tratamentos térmicos em condices especificas de temperatura e
tempo. O diagrama Tempo - Temperatura - Precipitacdo (TTP) da figura 2.13
ilustra as condi¢des de precipitacdo apenas por tratamento térmico para o aco
AISI 316L [26].
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Figura 2-13: Digrama TTP para o aco AISI 316L. Extraida e adaptada de [26].

Ja com a irradiacéo, os diferentes tipos de precipitados que podem aparecer em
acos inoxidaveis austeniticos estao listados na tabela 2.3, juntamente com suas

informacdes cristalogréficas [25].

Tabela 2-3: Possiveis precipitados formados com a presenca de irradiagédo.

— I Parametro de . Orientagdo na Misfit de
LELETET Estrutura Cristalina Morfologia :
Rede(nm) matrizy Volume

v/(Ni3Si) Cubica, A1, Fm3m 0,35 Esférica Cubo em cubo -0,1

-induzida G(MgNi,¢Si;) Cubica, A1, Fm3m 1,12 Varetas Aleatdria 0,05
M,P (FeTiP) Hexagonal, C22, P321 0,6 (c/a=0,6) Ripa (1210),,,,.| [ (002 )y -0,4

CryP Tetragonal, S,2, 14 0,92 (c/a=0,5) - =0

n(MgC) Cubica, E9, Fd3M 1,08 Romboédrica Cubo em cubo 0,1
-modificada  Laves(A,B)  Hexagonal, C14, P6,/mmc 0,47 (c/a =0,77) Ripa Varios -0,05
M,P (FeTiP) Hexagonal, C22, P321 0,6 (c/a=0,6) Ripa (1210),,,,| | (001 )y -0,4

MC Cubica,B1, Fm3m 0,43 Esférica Esférica 0,7

n(M¢C) Cubica, E9, Fd3M 1,08 Romboédrica Cubo em cubo 0,1

-aumentada T (My5Ce) Cubica, D8, Fm3m 1,06 Plaqueta Cubo em cubo 0,1
Laves(A,B)  Hexagonal, C14, P6;/mmc 0,47 (c/a =0,77) Ripa Varios -0,05

o Tetragonal, D8, p4/mnm 0,88 (c/a =0,52) Varios Varios =
X Cubica, A12 143m 0,89 Varios Varios 0,05

Na literatura, encontram-se varios estudos sobre formacdo de
precipitados em acos austeniticos tanto em ambiente de reator nuclear quanto
apos irradiacéo idnica [15][27][28]. No caso especifico do AlISI 316L, de acordo
com Renault-Laborne et al. [15], 0 aco apresenta formacao de diversos tipos
precipitados, das fases MsC, M23Cs, NisSi (y’) € MsNi17Si7 (G), apoés irradiacéo de

néutrons no reator Phénix (localizado na Franca) a uma temperatura média de
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390 °C e dose de 39 dpa. Ja Jiao e Was observaram clusters ricos em Ni/Si,
precursores da fase G, no AISI 316L irradiado com ions Fe** a 5 MeV, em uma
temperatura média de 380 °C a 46 dpa [27].

Dependendo do tipo de precipitado, sua formacdo pode ocorrer
prioritariamente em fronteiras de grdo ou no nudcleo do grdo, levando em
consideracdo a difusdo para essas regifes de determinados elementos
presentes na liga. Em acos inoxidaveis austeniticos, Cr é normalmente
depletado dos contornos de gréo sob irradiagéo, enquanto elementos como Ni,
P e Si sdo segregados nessas regides de contornos de grédo [19]. Esse
enriquecimento de Ni e Si favorece a formacao das fases G e y’ nos contornos
dos graos, enquanto dificulta sua formacéo nas partes mais internas dos graos
[29].

Para as fases ricas em carbono, como MC, M23Cs € MsC, suas formagodes
dependem do contetdo de carbono previamente disponivel na matriz, do grau
de solubilizacéo da liga e da temperatura de irradiacao, pois a difusdo do carbono
em agos € extremamente sensivel a temperatura, alterando drasticamente a

cinética de formacao dessas fases [30].

2.5 SIMULACAO DE IRRADIACAO POR NEUTRONS UTILIZANDO [ONS
ENERGETICOS

O estudo de danos em materiais submetidos ao ambiente tipico de um
reator nuclear sempre foi um dos maiores entraves do desenvolvimento de
pesquisa no ramo, uma vez que, além da baixa disponibilidade de reatores de
pesquisa (se comparados a quantidade de reatores de geracdo de energia), 0
tempo necessario para gerar uma quantidade de danos acumulados em um
reator pode chegar a décadas [3]. Além disso, a irradiacdo de néutrons tem a
capacidade de reagir com os atomos constituintes do revestimento e gerar
isétopos instaveis, seja por absor¢ao do néutron e futuro decaimento, ou mesmo
uma reacgdo direta de fissdo do atomo, de forma que os materiais retirados
diretamente de dentro de reatores nucleares apresentam radioatividade. Assim,
a utilizacdo de outra fonte de irradiacdo pode ser util para simular os danos

gerados em materiais em condicbes de operacdo semelhantes as de reatores
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nucleares que possam se acumulados num intervalo de tempo ordens de

grandeza menor e que nao ative o material.

2.5.1 As diferentes fontes de irradiacao

Dentre as diferentes formas de irradiacdo, as principais candidatas a
simulacdo dos efeitos causados por néutrons seriam elétrons, prétons e ions.
Uma vez que os elétrons sao particulas de massa pequena e os efeitos de sua
interacdo com a matéria também sdo pequenos, ou seja, 0 ganho em termos de
tempo de experimentos utilizando elétrons em relagdo a néutrons seria muito
pequeno, logo elétrons ndo sdo a melhor alternativa. Protons, por sua vez,
possuem massa aproximadamente 2000 vezes a massa de um elétron e mesma
carga absoluta, logo a utilizacdo de protons € uma técnica mais vantajosa em
relagdo a utlizagdo de elétrons. Porém, a irradiagdo protbnica deixa uma
atividade residual nas amostras, além da diminuicdo da quantidade total de
tempo para acumular danos que, apesar de ser satisfatorio para determinadas
aplicacfes (como, por exemplo, estudos de baixo dano total), ainda fica aquém
do necessario para a simulacdo de grandes taxas de danos por irradiacdo
(grandes valores de dpa) [31]. Além disso, prétons interagem quimicamente com
a amostra, quebrando ligac6es quimicas e levando a formacdo de hidretos, o
gque provoca a propagacao de trincas e o aumento da fragilizacéo nas interfaces
do material [32]. Neste ponto, a irradiacao ibnica, além de nao tornar o material
radioativo, pode atingir altas quantidades de danos num curto intervalo de tempo,
dependendo da combinacao ion/energia. A irradiacao idbnica desponta como uma
técnica de muita utilidade para simular a irradiagdo com néutrons, uma vez que
um ion possui “A” (sendo “A” a soma de protons e néutrons do atomos) vezes a
massa de um proton ou néutron (por exemplo, mau= 197 mp = 197 mn), de forma
a aumentar significativamente a interacdo com a amostra, resultando em
cascatas de colisbes que produzem uma maior quantidade de dpa/s. Soma-se a
isso o fato de a irradiacdo com ions ndo deixar atividade residual na amostra,
tornando a técnica de irradiacdo idnica a op¢do mais viavel para a analise de
danos em altas fluéncias (i.e., altos valores de dpa), uma vez que as taxas de
dano associadas aos ions sao significativamente maiores comparadas aquelas

provenientes de outras fontes de irradiagao.
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2.5.2 Como comparar danos de fontes diferentes?

A grande questdo consiste em estabelecer equivaléncia entre danos
provindos de tipos diferentes de interacdo entre material-alvo e particula. A
natureza fundamental de cada tipo de particula (néutron/ion) resulta em tipos de
interacdo distintos com a matéria, como foi ressaltado nas se¢fes anteriores.
Além disso, as cascatas de colisbes geradas por ions e néutrons diferem entre
si. Enquanto cada ion gera uma grande quantidade de PKAs, que, por sua vez,
geram cascatas de tamanhos variados (dependendo do tipo de ion e da energia
incidente), néutrons possuem baixa probabilidade de interagdo, gerando uma
guantidade de, no maximo, algumas unidades de PKAs, porém, devido a alta
transferéncia de energia cinética, cada PKA gerado tem a capacidade de
deslocar uma grande quantidade de atomos subsequentemente, criando uma
grande cascata de defeitos. A figura 2.14 ilustra essa variabilidade na
capacidade de geracdo de cascatas de defeitos de tamanhos distintos por

diferentes fontes.

1 MeV elétrons ° E; = 106
T =60 eV o 105 T,
€ =50-100% 104 —
103 =
1 MeV prétons L-Qz- —p

T =200 eV
£=25%

LMcV
T=5KkeV
e=4%

N

1 MeV néutrons

T =35keV
E= 2“/0

Figura 2-14: Cascatas de defeitos geradas por diferentes tipos de particulas incidentes, onde T
€ a energia transferida ao PKA e ¢ é a eficiéncia de deslocamento. Extraida e adaptada de [33].

No entanto, a maneira usual como os efeitos da interacdo entre particula

7 by

e material sdo medidos é relativa a evolugdo e as mudancas causadas na
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microestrutura do alvo de forma geral, independentemente de como foi gerada a
cascata de colisdes por cada particula incidente. Para isso, a quantidade de dano
causado no material-alvo € medida através da utilizacdo da unidade dpa
(deslocamento por &tomo). Essa unidade, como diz o nome, mede quantas
vezes cada dtomo da matriz se deslocou de sua posicéo de equilibrio na rede ao
longo da irradiacédo. Portanto, essa unidade, utilizada como padrdo na pesquisa
da area nuclear [34][35][36], depende apenas dos atomos do material-alvo,
sendo independente da fonte de irradiacdo, o que permite uma maneira de
comparar os niveis de danos causados por qualquer tipo de irradiagdo. O valor

absoluto de deslocamentos por &tomo (dpa) é dado pela seguinte equacéao:

taxa de geracao de dano x @
dpa = 5 (4)
A

onde @ corresponde a fluéncia de irradiagdo e pa a densidade atdbmica do

material. A taxa de geracdo de danos, medida em vacancias/(ion.A) é dada
diretamente pelo software SRIM, enquanto a fluéncia é dada pelo produto do
fluxo com o tempo de exposicao do material durante o processo de irradiagdo. A
taxa de geracdo de danos mede quantos deslocamentos de atomos da matriz
um ion é capaz de provocar ao longo da profundidade com que penetra o
material. Para isso, o software SRIM utiliza um modelo de deslocamentos
atdmicos em funcdo da cascata de energia baseados em colisdes binarias que

ja possui mais de 40 anos [37][38].

A validade de um modelo computacional desenvolvido décadas atras é
um tema atual de interesse da comunidade de pesquisa na area nuclear, uma
vez que, com o0 avanco da tecnologia e o desenvolvimento de novos softwares e
ferramentas de simulacdo, é de se esperar que seja possivel ndo apenas
aprimorar, mas corrigir um modelo tdo antigo em determinadas condi¢cdes
experimentais nas quais sua validade é insuficiente. Nordlund et al. propuseram
dois métodos alternativos para calcular tanto o nimero de defeitos estaveis
gerados como a quantidade de recombinagdo que ocorre durante o
desenvolvimento da cascata de colisdo, chamados de arc-dpa (athermal
recombination corrected dpa) e rpa (replacement per atom), respectivamente
[39]. Esse método corrigido desenvolvido se baseia em estudos prévios que

comprovam que o método utilizado pelo SRIM para calculos de danos gerados,
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baseado no modelo NRT (Norgett-Robinson-Torrens), superestima o nimero de
defeitos estaveis por um fator em torno de 3-4 [40] e subestima o numero de
recombinacdes atbmicas por um fator que pode chegar até 30 [41]. Dessa forma,
apesar da alta aplicabilidade e confiabilidade do modelo NRT e do método
Kinchin-Pease na simulacdo de danos por irradiacdo, o aprimoramento dos
métodos computacionais para casos especificos e a revisdo da formulacéo geral
através de modelos mais sofisticados prometem aumentar a precisdo das
simulag@es, tornando as medidas ainda mais confiaveis e menos propensas a

erros.

2.5.3 O fluxo de irradiagdo e a taxa de geragdo de danos (dpa-s™)

Além do valor absoluto de dpa, a taxa de geracéo de danos (dpa-s™), que
esta diretamente relacionada a cascata de colisbes gerada por cada tipo de fonte
de irradiacdo, constitui um fator importante. A grande diferenca na taxa de
geracédo de danos causados por ions guando comparados a néutrons, apesar de
ser um fator determinante na sua utilizacdo, também representa uma limitacao
no quao precisa pode ser a comparacao entre as diferentes fontes de irradiacao.
A diferenca na dindmica de interacdo das particulas incidentes com o material-
alvo ndo se da apenas entre diferentes tipos de fonte de irradiacdo, mas pode
ocorrer também para a mesma particula, alterando-se o fluxo de irradiacao.
Diferentes fluxos representam diferentes taxas de interacdo da radiacdo com a
matéria e, consequentemente, diferentes taxas de formacdo de defeitos na
matriz. Dependendo do “tempo de vida” e do coeficiente de difusdo desses
defeitos, a alteracdo no fluxo da particula incidente pode alterar a maneira como
o0 sistema evolui [42]. Como demonstrado na sec¢édo 2.3.2 e na figura 2.11, o fluxo
de néutrons no nucleo de um reator apresenta variacdo espacial, o que significa
gue diferentes partes dos materiais estruturais ao longo do elemento combustivel

estdo submetidas a diferentes regimes de dano.

Em seu trabalho, Wiedersich, Okamoto e Lam desenvolveram um modelo
com o intuito de analisar o impacto que a temperatura e a taxa de dano de
irradiacdo de néutrons tinham sobre o regime no qual ocorre segregacao
induzida por irradiacao (RIS) em acos da série AISI 300 [43][44][45]. Chegou-se
a conclusao de que ha um intervalo especifico dos parametros combinados para

o qual RIS ocorre: se a temperatura € muita alta e/ou a taxa de dano € muito
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baixa, o aumento na concentracdo de vacancias de equilibrio termodinamico
mitiga a formacao de RIS; ja se a temperatura é muito baixa e/ou a taxa de dano
€ muito alta, a recombinacéo de pares de Frenkel acaba por limitar a formacao
de RIS [46]. Bruemmer et al. foram além e, utilizando irradia¢do de ions pesados,
propuseram um modelo gréfico especificando os valores limites aproximados

nos quais o fendmeno de RIS pode ocorrer, como mostrado na figura 2.15.

1000 L | L | L | L | L |
Alta concentracdo de vacancias
em equilibrio termodinamico
800 =
@)
¢ 600+ . -
- Segregacao Induzida
5 Regido de pico Por Irradiacao (RIS)
= 400 - de fluxo de um
@© reator LWR
) 00000007
o
£ 200 N
(¢D)
|_
Recombinacao de intersticiais
0 e vacancias (pares de Frenkel) o
-200 T T A T T
10° 107 10° 10° 10" 10° 10

Taxa de Dano (dpa.s™)

Figura 2-15: Regiao limite onde ocorre o fendmeno de RIS. Extraido e adaptado de [46].

Esse limite para que o fendmeno de RIS ocorra pode afetar de forma
significativa a evolu¢do microestrutural de acos da série 300 (utilizados como
revestimento de combustivel nuclear) e apresentar uma limitacdo no uso de
diferentes fontes de irradiacdo para a simulacdo de danos causados por
néutrons. O capitulo 6 deste trabalho apresenta resultados bastante conclusivos
a respeito da complexidade do comportamento dos diferentes regimes de
nucleacdo e crescimento de defeitos estendidos para diferentes fluxos de
irradiagcdo de um mesmo ion incidente, utilizando uma combinagé&o de valores de
temperatura e fluxo que coincide com o limite inferior (perto do limite por

recombinacado de intersticiais e vacancias) proposto por Bruemmer.

34



2.5.4 Temperatura

A termodinamica presente em cada um dos sistemas também pode atuar
de forma diferente, uma vez que o tempo necessario para atingir determinada
dose varia com a fonte, modificando o tempo de atuacdo de fatores
termodinamicos, alterando sua influéncia na microestrutura do material. De
acordo com Mansur et al., a grande diferenca na taxa de geracéo de danos entre
ions e néutrons pode ser compensada utilizando a Teoria da Invariancia, que
prevé um desvio na temperatura de irradiagdo ionica visando manter o
comportamento esperado da microestrutura [47]. Utilizando esse ajuste de
temperatura, em 2014, Was et al. [29] compararam os efeitos da irradiacdo de
néutrons do reator Fast Flux Test Facility (FFTF, localizado em Hanford, WA,
Estados Unidos) sobre uma liga ferritica-martensitica chamada HT9 (Fe-12Cr-
1Mo), irradiada entre 1985 a 1992, acumulando dano total de 155 dpa a uma
temperatura média de 443 °C, com os efeitos de irradiacéo de ions de Fe a 5
MeV, acumulando a quantidade total de danos de 188 dpa a uma temperatura
de 460 °C (calculada por meio da férmula da invariancia predita por Mansur)
sobre a mesma liga, com pré-injecdo de He a 1 at. ppm para simular a
transmutacdo do Fe causada pelos néutrons. A comparacdo das irradiacdes
mostrou que o inchamento de cavidades (void swelling) € praticamente idéntico
em ambos 0s casos, enquanto o tamanho e a densidade de precipitados e anéis
de discordéancias concordam dentro de um fator de dois.

No ano de 1996 (com reaprovacdo em 2009), foi criada, pela Sociedade
Americana de Testes e Materiais (ASTM), uma prética padrédo para a simulacao
de danos de irradiagdo por néutrons por meio da irradiagdo por particulas
carregadas. Neste manual estdo os procedimentos recomendados para se obter
uma simulac¢éo que concorde, na melhor forma possivel, com a irradiagéo por

néutrons. O manual apresenta as seguintes secoes [48]:

e Aparatos;

e Preparagao de amostras;

e Técnicas de irradiagao (incluindo pré-injegao de gas nobre);
e Célculo de danos;

e Analises pos-irradiagao;
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e Relatério de resultados;

e Correlagéao e interpretacao.

Portanto, mostra-se que a utilizacdo do processo de irradiagdo com ions
voltado para a area nuclear, apesar de suas limitacbes, € um processo ja
bastante solidificado e difundido entre a comunidade de pesquisa nuclear.
Ressalta-se que, apesar de ser impossivel existir uma correlagédo perfeita entre
irradiacdo com ions e néutrons, a irradiagdo com ions consiste em uma
ferramenta de extrema importancia quando se visa entender como danos
microestruturais evoluem sob irradiacdo, e como a extensao desses defeitos
para a escala macrométrica pode afetar a vida Util e a usabilidade dos materiais

expostos a um ambiente de reator nuclear.

2.6 DIFUSAO DE CARBONO EM ACOS AUSTENITICOS

A difusdo do carbono em agos austeniticos desempenha um papel
fundamental para a formacao de fases ricas neste elemento. Precipitados ricos
em carbono sao tipicamente comuns como resultado de um processo de
irradiacdo, conforme mostra a tabela 2.3. A difusdo do carbono em acos
austeniticos consiste em um processo extremamente sensivel com relacao a
temperatura, de forma que o coeficiente de difusdo do carbono varia
consideravelmente ap6s um pequeno aumento da temperatura. Partindo da
férmula geral para a variacéo do coeficiente de difusdo com a temperatura para

qualquer material, tem-se:

E
D = D, expé (5)

onde Do é o coeficiente de difusdo maximo (para temperatura infinita), Ea é a
energia de ativacdo para a difusdo, R é a constante dos gases e T é a
temperatura. Por essa relacdo, nota-se que um aumento na temperatura do

material faz o coeficiente de difusdo variar com o inverso da exponencial.

Um estudo mais especifico da influéncia da temperatura de tratamento
térmico sobre o coeficiente de difusdo no carbono em uma matriz austenitica foi
realizado por Thibaux et al. [49], avaliando a diferenca de concentracdo de
carbono da superficie da matriz ao longo de experimentos de carburizagdo em

temperaturas de T =500 a 900 °C. O resultado obtido empiricamente que melhor
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modelou a varia¢do do coeficiente de difusdo em fungdo da temperatura é dado
pela expressao:

—15050 m?

— [ (6)

D =1,23.10"%exp

onde a temperatura € dada em Kelvin. Dessa forma, é possivel verificar a
quantidade de carbono que pode se acumular em uma regido préxima a
superficie, levando em consideracédo apenas a temperatura durante o processo

de irradiagao.

A concentracdo de carbono no material também é um fator importante
para a formacdo de precipitados. Conforme mostra a tabela 2.2, existem acos
austeniticos com uma vasta faixa de concentracfes iniciais de carbono. A
contaminacdo de amostras por carbono também é um problema relativamente
comum em experimentos de irradiacdo de ions pesados. Was et al. [50]
realizaram uma série de experimentos para corrigir problemas experimentais
comuns de contaminacdo de carbono. Foram examinadas a possibilidade da
presenca de carbono incorporado ao feixe, hidrocarbonetos presentes no
sistema de alto vacuo da camara de irradiacdo e formacdo de camada de
carbono na superficie da amostra. Como solucdo para a contaminagdo de
carbono, foram adotadas as seguintes medidas: i) limpeza a plasma pré-
irradiacdo da amostra e do porta-amostra; ii) implementacdo de um cold-trap de
nitrogénio liquido ao sistema de vacuo. O recobrimento da amostra com uma
camada de alumina também é sugerido, porém, por dificultar a penetracdo do

feixe na amostra, trata-se de uma medida menos conveniente a ser adotada.
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3 TECNICAS E PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS

Neste capitulo, sdo detalhados os procedimentos experimentais utilizados
ao longo deste trabalho, abrangendo desde a etapa de preparacdo de amostras
até as técnicas utilizadas na analise dos efeitos gerados pela irradiagdo. O
capitulo é dividido em duas secdes, sendo a primeira referente a parte
experimental realizada durante a maior parte do doutorado, em Porto Alegre,
enquanto a segunda referir-se-a ao periodo de seis meses de doutorado

sanduiche realizado na Universidade de Huddersfield, no Reino Unido.

3.1 UNIVERSIDADE FEDERAL DO RIO GRANDE DO SUL (UFRGS)

A divisdo desta secéo sera feita nas seguintes etapas:

Preparagao das amostras para implantagao e irradiagao;
Implantagao de gas inerte;
Recozimento para crescimento de defeitos;

Geracao de danos por meio da irradiacédo de ions;

a r 0w N E

Preparagdo das amostras para microscopia eletrbnica de
transmissao;
6. Analise por microscopia eletronica de transmissio e difracao de

elétrons.

3.1.1 PREPARACAO DAS AMOSTRAS PARA IMPLANTACAO E
IRRADIACAO

O aco inoxidavel consiste num dos materiais mais utilizados na
construcdo de diversos componentes de reatores nucleares, como, por exemplo,
em tubos de pressdo (onde sdo armazenados o combustivel e os liquidos ou
gases refrigerantes) e em valvulas de contencdo (estruturas responsaveis pela
protecdo do reator de fatores externos e, principalmente, pela protecdo dos
funcionarios da radiacdo gerada no interior do reator). Dentre os diversos tipos
de aco, o tipo de liga mais utilizado em reatores consiste no a¢o austenitico, que
possui uma composicdo minima de 12% de Cr e 8% de Ni, o que confere a esse
tipo de liga uma maior resisténcia a corrosdo. A¢os austeniticos também
possuem outras propriedades adequadas a aplicacdo em reatores nucleares,
como alta dureza, baixa tensdo de escoamento e alta resisténcia a tragéo, além

de ndo serem magnéticos e possuirem baixa quantidade de C em sua
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composicdo, 0 que, a principio, diminui a tendéncia dos agos a formar
precipitados do tipo carboneto. O aco utilizado para esse trabalho é do tipo AlSI
316L, com baixo teor de C, que possui ainda adicdo de Mo, que contribui para
aumentar ainda mais a resisténcia a corrosdo. A composicao padrdao do aco
austenitico AISI 316L, assim como a obtida para o material utilizado neste

trabalho, € mostrada na tabela 3.1[1].

Tabela 3-1: Composicdo padrdo do AISI 316L e do material utilizados neste trabalho (chapa de
aco 316L), com valores mostrados em peso percentual. Obs: O restante da composicao € de Fe.

Material Cr Ni Mo Mn Si P S C
Min 16 10 2 - - - - -
316L
Max 18 14 3 2 0,75 0,045 0,03 | 0,03

Chapa 17,13 12,06 2,50 0,18 0,52 0,02 0,02 0,03

As amostras para implantacdo e irradiacdo foram obtidas a partir de
chapas quadradas de 10 cm x 10 cm, com 250 pum de espessura. Com o intuito
de j& preparar a amostras para a Ultima etapa do processo, a microscopia
eletrbnica de transmisséo (TEM), as amostras sédo previamente cortadas por um
estampador proprio em discos de 3 mm de didametro, de acordo com o padrao

para a analise por esse tipo de técnica.

Apoés as amostras estarem no diametro correto, realiza-se um polimento
mecanico, visando tornar a superficie o mais livre de rugosidades possivel, uma
vez gque as técnicas de implantacdo ocorrem em uma regido muito proxima da
superficie (dezenas de nanémetros). Para tal polimento, as amostras sao
coladas com cera quente em suportes de aco (stubs) e alocadas dentro de um
grinder com precisdo de medicdo de espessura da ordem de micrdmetros.
Posteriormente, sao utilizadas, primeiramente, as lixas metalograficas das
classes 1200, 2400 e 4000, nessa ordem, para a realizacao do polimento manual
no equipamento grinder. Apos o polimento com a lixa 4000, realiza-se polimento
manual com pastas de diamante de 1 um, e, apds, ¥4 um, sobre um feltro
umedecido proprio para esse tipo de polimento. E extremamente importante que
0 suporte com as amostras seja lavado com agua filtrada corrente por alguns

minutos entre os polimentos com pasta de diamante para que se evite
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contaminacgao do feltro com a pasta de menor granulometria com gréos da pasta
de maior granulometria, 0 que prejudica o resultado do polimento. Apds a etapa
de polimento, a amostra fica praticamente sem nenhuma ranhura visivel no

microscépio Optico, como mostra a figura 3.1.

Figura 3-1: Amostra apés polimento (a) com primeira lixa (1200) e (b) apés ultimo polimento com
pasta de diamante de ¥ pm.

Apos a etapa de polimento inicial, € realizado um processo de
solubilizacéo a 1050 °C por 2 h, sob alto vacuo (p = 2 x 10°® mbar), em um forno
convencional, onde as amostras sdo inseridas em um tubo de quartzo. Esse
processo tem como intuito, além de aliviar a tensdo mecénica causada pelo
processo de polimento, homogeneizar a solucéo sélida do aco austenitico, de
forma a solubilizar qualquer carboneto presente na composicdo inicial do
material. E fundamental que se elimine previamente esses precipitados para que
se possam distinguir precipitados formados exclusivamente como efeito da etapa
de irradiacdo. Vale ressaltar também que, durante o processo de tratamento
térmico, também ocorre o crescimento do tamanho médio dos grados da matriz
austenitica, atingindo um valor aproximado de dezenas de micrometros. Esse
crescimento do tamanho médio dos graos propicia uma maior observagcéo do
gue acontece com a microestrutura no interior dos graos (i.e., longe da regiao do

contorno do gréo) no microscopio eletrénico de transmissao.

A temperatura de 1050 °C escolhida, assim como a duragéo do tratamento
térmico, se baseiam no grafico de formacdo de precipitacdo com tempo-

temperatura (figura 2.13). Uma vez que a intencdo dessa etapa do processo é
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solubilizar qualquer aglomeracao prévia que possa haver na matriz austenitica,
escolhe-se uma combinacdo tempo-temperatura superior a presenca de
qualquer tipo de precipitacdo, e que esta de acordo com a temperatura
recomendada pela Sociedade Americana de Metais (ASM) para este aco [2], de
forma a manter a estabilidade da fase austenita, solubilizando carbonetos
previamente presentes e evitando a formacdo de outras fases do aco. O
resfriamento da amostra (quenching) acontece a temperatura ambiente, nao
sendo necessario um resfriamento em um meio viscoso (por exemplo, 6leo) para

evitar uma curva de precipitacdo durante o processo de resfriamento.

3.1.2 IMPLANTACAO DE GAS INERTE

Apos o tratamento térmico de solubilizacdo, a proxima etapa do processo
experimental consiste na implantacéo i6bnica de uma camada de atomos de um
gas inerte na matriz austenitica. Como citado anteriormente, em um ambiente de
reator nuclear, atomos de gases inertes estdo presentes na estrutura dos
materiais de revestimento do combustivel nuclear, devido ao processo de fissao
do uranio e da transmutacéao do ferro. Para simular essa quantidade de gas inerte
difundido dentro da liga de aco, € feito um processo de implantacédo ibnica, onde
atomos de um gas inerte sdo implantados de forma a constituirem um platd de
composigdo razoavelmente homogénea a uma determinada profundidade da
superficie da amostra. O gas inerte mais utilizado, de acordo com a literatura, €
o hélio (He), pois trata-se de um dos principais subprodutos de fissdo do U, assim
como o Xe, afetando a regido de interface do material de revestimento do

combustivel.

Para entender como funciona o procedimento experimental da técnica de
implantac&o ibnica como um todo, € necessario também entender como funciona
0 equipamento utilizado no processo. Dessa forma, primeiro € dado enfoque ao
implantador presente no Laboratério de Implantacéo I6nica (LIl) da UFRGS,
para, posteriormente, detalhar os parametros experimentais e as motivacdes

para escolhé-los.

3.1.2.1 O implantador de ions

O equipamento do Laboratério de Implantacdo I6nica da UFRGS consiste

em um acelerador HVEE500 (500 kV). Os ions sdo primeiramente gerados
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através da injecdo de gas em fontes com campos magnéticos que oscilam em
altas frequéncias (fontes RF) ou da evaporacéo térmica a partir de uma amostra
sélida (que contém o elemento de interesse) submetida a altas temperaturas.
Apos, os atomos gerados sdo bombardeados com elétrons, transformando-os
em ions positivamente carregados. Um potencial negativo de 10 a 30 kV é
aplicado para extrair os ions positivos da fonte, de forma a direciona-los para um
separador magnético (espectrometro de massa). Nesse espectrémetro, os ions
sao selecionados de acordo com sua relagdo carga/massa, onde se utiliza a
equacado da forca magnética de Lorentz para ajustar a trajetoria dos ions que
contém apenas a relacdo carga/massa desejada. Posteriormente, 0s ions
selecionados sdo submetidos a um novo potencial, de forma a atingirem a
energia de implantacao desejada, sendo entdo acelerados ao material-alvo com
a ajuda de um conjunto de lentes magnéticas. Todo o processo dentro do

implantador é realizado sob condig&o de alto vacuo (p = 10 Torr).

IMPLANTADOR DE iONS |

Hﬂm ”
/// i

|
. ’ . WS & ST q
Hm E 0 5 B o ) &5 W l
/ Aceleracgio de ions L1\
\ Separador Deflexdo Alvo

magnético eletrostatica
< Extragdo de ions

< Fonte deions

Figura 3-2: Esquema de funcionamento de um implantador de ions.

3.1.2.2 Parametros experimentais da implantacao de ions

Dentre os gases inertes mais presentes em ambientes de reator nuclear
(He e Xe), os efeitos da presenca do He sdo amplamente mais estudados em
comparacdo com qualquer outro gas inerte. Levando em consideracdo essa
maior necessidade do estudo dos efeitos da presenca de gases inertes mais
pesados na evolugdo microestrutural de materiais estruturais sob irradiacao, o

gas inerte escolhido para a parte inicial deste trabalho € o Ar, uma vez que,
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devido a limitacdo de potencial de aceleracdo em 500 kV do equipamento
utilizado, o Ar é o ion mais pesado possivel de ser implantado na regido de
interesse para o desenvolvimento do trabalho. Estudos mostram que os gases
inertes seguem uma lei universal [3],[4], de forma que os estudos gerados com
outro gas nobre podem, em principio, ser escalonados para o caso do Xe e do
He.

Para saber os parametros corretos de energia e fluéncia de implantacéo
do processo, foram feitos os calculos de concentracdo de atomos implantados
em funcgéo da profundidade, conforme a equacédo previamente descrita na secéo
2.3.1. Além do controle da energia e fluéncia de implantacdo, a concentracao de
atomos de Ar que serd implantada na matriz pode afetar a microestrutura
resultante. Levando em consideracdo que a densidade atdomica de matriz
austenitica é de, aproximadamente, 8x10?? atomos-cm=3, é possivel estimar
também a concentracdo percentual de atomos de Ar implantados utilizando a
espessura da camada de implantacédo (= 200 nanometros). A tabela 3.2 mostra
os dados de energia e fluéncia de implantacédo para a formacéo do plateau em
cinco diferentes concentracdes percentuais de Ar utilizadas neste trabalho,
enquanto a figura 3.3 ilustra a formacao do perfil de implantacdo do plateau de
Ar na regido de interesse.

Tabela 3-2: Parametros de energia e fluéncia de implantacdo para formacao de plateau de Ar a
diferentes concentracdes atdmicas.

Energia (keV) Fluéncia (d&tomos-cm)
430 50x10* 1,0x10® 25x10%® 5,0x10% 1,0 x 10
200 1,9x10% 38x10“ 95x10* 1,9x10% 3,8 x 10*°
100 8,5x10® 1,7x10* 4,25x10* 8,5x10™ 1,7 x 10%
Soma 7,75x 10" 1,55x10% 3,88x10%® 7,75x10® 1,55x10'°
Concentragéo (at%) 0,05 0,10 0,25 0,50 1,00

48




Perfil de Implantac&o de Ar

T T T T T T T T
1,8 4 Ar plateau 430 keV|
. N//\\\ —— 200 keV| 1

1,6+ 430 keV —— 100 keV/ T
1 / N\ ——Sum ||

| 200 keV
=104 | N .
100 key/ |

o
o
1
~
_—
1

o o
o »
—
~—
_—
e
| |

T T T T T T T T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350 400
Profundidade (nm)

Figura 3-3: Energias de implantacdo de Ar, mantendo a propor¢do entre as fluéncias, para
formacao de plateau de concentracao.

3.1.3 RECOZIMENTO PARA CRESCIMENTO DE DEFEITOS

Apés as amostras serem implantadas com a camada de Ar, elas foram
submetidas a um recozimento para haver nucleacéo e crescimento de defeitos
nas amostras, como, por exemplo, bolhas e cavidades. Esse processo ocorre
experimentalmente de forma idéntica ao processo inicial de solubilizacao,
baseando no gréafico de precipitacdo por tempo-temperatura. Porém, nessa
etapa, o objetivo consiste em formar os defeitos evitando a formacao de qualquer
tipo de precipitacdo, especialmente carbonetos, durante o recozimento. Assim,
baseando-se no gréafico da figura 2.13, as amostras foram recozidas a 550 °C
por 2h. O recozimento das amostras € realizado sob vacuo aproximado de 1x10°
6 mbar.

3.1.4 GERACAO DE DANOS POR MEIO DA IRRADIACAO DE iONS

Nos reatores nucleares, os danos sdo acumulados ao longo do tempo
devido a irradiacdo por néutrons, provindos das reacdes de fissdo nuclear das
pastilhas de combustivel, geralmente compostas de dioxido de uranio (UOz2) [5].
Para a simulacdo dessa irradiacdo por néutrons sao utilizados ions energeéticos,
gue geram a mesma quantidade de dano, quantificado em termos de dpa, em

um intervalo de tempo bem menor, e ndo tornam a amostra radioativa.
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Novamente, é discutido primeiramente o equipamento disponivel no Laboratério
de Implantacdo Ibnica, para depois serem detalhados o procedimento

experimental e os parametros utilizados para a irradiacéo ionica.

3.1.4.1 O acelerador de ions

O equipamento disponivel no LII para experimentos tipicos de irradiacédo
€ o acelerador Tandem (3 MeV). O funcionamento do acelerador é similar ao do
implantador descrito anteriormente. Inicialmente, os atomos dos elementos
desejados sdo gerados através do sputtering de uma amostra que contenha o
elemento de interesse utilizando um feixe de Cs. Esses atomos ficam carregados
negativamente e sao entao direcionados a um magnetron de injecdo, onde é feita
a primeira selecéo de carga/massa. Os ions sédo entdo acelerados até o stripper,
onde esses ions ficam positivamente carregados, devido a retirada de elétrons
dos ions por um fluxo de gas Nz presente no stripper. Apds, 0s ions passam por
uma nova sele¢cdo de carga/massa e séo finalmente acelerados até o alvo de
interesse através de lentes magnéticas. A camara onde as amostras-alvo ficam
possui um sistema de aquecimento que pode atingir temperaturas até

aproximadamente 700 °C. Todos os experimentos séo realizados em alto-vacuo.

ACELERADOR DE IONS
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Figura 3-4: Esquema do acelerador de ions Tandem (3 MV) do LII.

3.1.4.2 O experimento de irradiacdo de ions

Para a realizacdo do experimento com irradiacdo de ions, as amostras

sao posicionadas em um porta-amostras de cobre e presas por uma mascara de
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aco, conforme mostrado na figura 3.5a. O porta-amostras € feito de cobre por se
tratar de um elemento com boa condutividade térmica a maiores temperaturas,
evitando o superaquecimento das amostras, além de possuir alto ponto de fusdo
em comparacdo a outros materiais metdlicos, evitando que haja alteracdo no
estado fisico do porta-amostras durante o processo de irradiacdo em altas
temperaturas. O porta-amostras é entdo fixado no suporte que sera inserido na
camara de implantacéo do acelerador. A figura 3.5b ilustra a montagem final do
porta-amostras inserido na camara do acelerado, onde o shutter de ago é
utilizado para tapar metade do porta-amostras apos ser atingida determinada
fluéncia, possibilitando, dessa forma, que sejam realizados experimentos

simultaneos com duas fluéncias diferentes de irradiacao.

Figura 3-5: (a) Porta-amostras de cobre com méscara de a¢o onde séo posicionadas as amostras
e (b) porta-amostras inserido na cAmara de implantacao do acelerador Tandem, com um shutter
de aco tapando metade do porta-amostras.

Para o processo de irradiacdo da amostra, foram escolhidos ions de ouro
(Au), levando em consideragcédo especialmente dois motivos: i) o ion de Au é
muito pesado, de forma a produzir cascatas de colisbes com muitos atomos
deslocados de suas posi¢gdes na rede cristalina da matriz, o que significa que a
taxa de dano gerado (i.e., dpa's?) é extremamente alta, sendo necessarias
menores fluéncias para atingir uma alta quantidade de dano acumulado; ii)
analisando a regido de interesse contendo o plateau de Ar (até = 250 nm de
profundidade), os ions de Au representam uma boa condi¢do de energia para
implantacdo nessa profundidade, uma vez que a producéo de feixes de Au a
altas energias (maior grau de ionizacao) é amplamente dominada pela equipe

técnica do LII, de forma que o feixe de ions resultante pode ser mais intenso e
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estavel, facilitando a aquisicdo de irradiacbes de altas quantidades de dano
acumulado.

Partindo da profundidade onde foram implantados os atomos de gas
inerte (Ar) na amostra (0 < Rp < 250 nm), para que seja possivel irradiar os ions
de ouro, eles necessariamente devem atravessar essa regido, Como ocorre com
0s néutrons em um reator. Assim, com certa margem de seguranca, calcula-se
a penetracdo dos ions na amostra para, aproximadamente, 500 nm, de forma
que o0s ions ndo se alojem na amostra na mesma regidao dos 4tomos de gas
inerte. Ressalta-se que a funcdo dos ions € atravessar a regido contendo a
camada de gas inerte, onde, ao longo de seu percurso, gerem cascatas de
colisdes que alterem as posicoes dos atomos na rede, de forma a criar 0s

precipitados e defeitos desejados para analise.

A simulacéo para a irradiacdo com ions de ouro foi feita utilizando uma
energia de 5 MeV, em uma matriz de a¢o austeniticos, supondo a composicao
como 74% Fe, 18% Cr e 8% Ni. A simulagéo foi feita no software SRIM 2008,
corrigindo os valores de energia de deslocamento de 25 eV para 40 eV e de
energia de rede de 3 eV para 0 eV, segundo Stoller et al. [6]. A figura 3.6a ilustra
os perfis de implantacdo de Ar e Au, mostrando que a superposicdo na regido
de interesse € minima. Para definir as fluéncias a serem utilizada, deve-se levar
em consideragdo a equivaléncia em danos com a unidade dpa. A equagao (2)
apresentada previamente define como calcular a quantidade de dano em termos
de dpa através da irradiacdo ibnica. Assim, sabendo o valor da densidade
atdémica da matriz do AISI 316L (=8x1022atomos-cm3), é necessario saber a taxa
de geracdo de vacancias dos ions de Au incidentes na amostra para definir a
fluéncia necessaria de forma a atingir a quantidade de dpa desejada. Através da
mesma simulacao realizada com o software SRIM, da qual foi obtida o perfil de
implantagéo da figura 3.6a, & possivel obter um valor aproximado da taxa de
geracdo de vacancias de ions incidentes na matriz austenitica. A figura 3.6b
ilustra tanto o perfil de implantacdo quanto o perfil de dano causado pelos ions
de Au. Observa-se que had uma variacdo de dpa ao longo da amostra,

ocasionada pela variacao na taxa de geracdo de vacancias com a profundidade.
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Figura 3-6: (a) Perfis de implantacdo de Ar e Au e (b) perfis de implantacdo e de dano de Au,
evidenciando a &rea de interesse (hachurada).

Para que os danos gerados pela irradiacéo se desenvolvam o suficiente
para serem analisados por microscopia eletronica de transmissao, escolheu-se
uma fluéncia de irradiacéo do feixe de Au de 1x101® atomos-cm2. Utilizando a
equacao para dpa e o perfil de dano mostrado na figura 3.7, a quantidade de
dano total, medida em unidades de dpa, na regido contendo o plateau de Ar,
varia de = 31 a 45 dpa. Para esse trabalho, foi adotar o valor médio (= 38 dpa),
desprezando assim a variacdo presente, uma vez que as analises de
microscopia eletrénica de transmissao nesta etapa do trabalho foram feitas
realizando apenas utilizando amostras em plan-view, de forma que ndo €&
possivel realizar um perfl de dano com a espessura da amostra
experimentalmente. Em alguns casos, também sera utilizada uma fluéncia de
irradiacdo de 5x10%° atomos-cm2, gerando uma quantidade de dano total média
de = 19 dpa.

A temperatura do processo de irradiacdo sera, na maioria dos casos, de
550 °C, mas também serdo utilizadas as temperaturas de 450 °C e 500 °C para

analises especificas.

3.1.5 PREPARACAO DAS AMOSTRAS PARA MICROSCOPIA
ELETRONICA DE TRANSMISSAO

Para a preparacdo das amostras para a etapa de analise por MET em
geometria planar (plan-view), as amostras passam por um novo processo de
desbaste e polimento. Primeiramente, as amostras séo coladas em um stub de

acrilico, que é fixado em um suporte e levado para uma politriz de alta

53



velocidade, onde as amostras sdo desbastadas até uma espessura de = 60 um.
ApoOs a etapa de desbaste, 0 stub com as amostras é levado ao dimple grinder,
onde é feito outro desbaste mecanico utilizando-se um disco de polimento de
aco junto com uma pasta de diamante contendo particulas de, no maximo, 3 pum.
Neste aparelho, uma regido central da amostra é desbastada (o disco cava uma
“cova” na amostra) até chegar a uma espessura de =40 um. Posteriormente, s&o
feitos polimentos finos com pastas de diamante de 1 e % ym, de forma a diminuir

a rugosidade e a deformacéo plastica superficiais da amostra.

A Ultima etapa do processo de preparacao para analise por MET consiste
no desbaste idnico, realizado no equipamento ion milling (modelo Gatan 691
PIPS). Nesse processo, dois feixes de Ar com energia de 4 keV incidem
focalizando no centro da amostra com inclinacdo de 6°, em single-tilt, enquanto
a amostra rotaciona continuamente, até gerar um orificio [7]. Por fim, um novo
desbaste i6nico com ions de Ar de 1 keV e 3° de angulacdo melhora a
uniformidade da superficie na regido ao redor do orificio, que sera a regido
analisada no MET, pois, devido ao formato de cunha da amostra, € a regido com
menor espessura. Devido a baixa energia utilizada no processo, o desbaste
ibnico ndo introduz defeitos na regido de interesse. A imagem 3.7 ilustra uma
microscopia Optica de uma amostra pronta para a analise por MET. Ressalta-se
que, apesar da regiao externa da amostra estar danificada, a regido de interesse

consiste apenas nos primeiros micrometros ao redor do orificio.

Figura 3-7: Microscopia 6ptica da amostra apds etapa de desbaste i6nico, mostrando o orificio
no centro.
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3.1.6 MICROSCOPIA ELETRONICA DE TRANSMISSAO

A microscopia eletronica de transmissdo € uma técnica comumente
utilizada na analise e caracterizacdo da microestrutura e da morfologia de
materiais solidos, e é provavelmente o método mais importante e amplamente
utilizado na area de ciéncia dos materiais, especificamente na area de efeitos
por irradiacdo, onde foi capaz de contribuir para uma melhor compreensao de
como a microestrutura evolui sob irradiacdo. A grande utilidade do MET nessa
area deriva do fato de que os efeitos macroscopicos causados por irradiacdo
comumente observados em materiais e que comprometem sua performance
(como endurecimento e inchamento) sédo, na verdade, consequéncias de
eventos que ocorrem na escala micro e hanométrica [8]. A capacidade de um
MET em realizar imagens de rotina em magnificaces de 10° vezes ou até
maiores, com resolucdo, em alguns casos, sub-nanométrica, torna o MET uma
peca-chave no estudo de defeitos causados por irradiacdo. Em conjunto com a
técnica de microscopia, técnicas analiticas (como espectroscopia de disperséo
em energia de raios X, EDX, e espectroscopia de perda de energia de elétrons,
EELS) podem ser combinadas com o MET, ajudando na caracteriza¢do quimica
dos materiais através da andlise de excitacdes eletrbnicas causadas pela
interacdo entre os elétrons incidentes e a amostra. Além disso, a capacidade dos
METs em realizar experimentos em altas e baixas temperaturas (com a utilizacao
do porta-amostras adequado), assim como experimentos de deformacao
elastica-plastica e até mesmo a combinacdo com um feixe de ions através da
insercado de uma secao extra ao longo da coluna do microscopio, possibilitando
a realizacdo de experimentos de irradiacdo in-situ de duplo feixe (como sera
mostrado na secédo 3.2), torna a MET uma técnica altamente abrangente e Uutil

para diversas areas de conhecimento.

Assim como foi feito nas etapas de implantacdo de Ar e irradiacdo com
ions, sera dada, primeiramente, énfase ao equipamento e a técnica de
microscopia eletrbnica de transmissdo de forma geral, para, posteriormente,
serem discutidas, em detalhes, as técnicas utilizadas nas analises presentes

neste trabalho.

55



3.1.6.1 O microscopio

O microscopio utilizado nesta etapa do trabalho € um microscépio
eletronico de transmissdo modelo JEM-2010 da JEOL, com feixe de elétrons de
200 keV como energia, disponivel no Centro de Microscopia e Microanalise
(CMM) da UFRGS [9].

O funcionamento do microscopio ocorre primeiramente pela extracdo do
feixe de elétrons de uma fonte (canhdo) por emissao termibnica (filamento de
tungsténio (W) ou cristal de hexaboreto de lantanio (LaBs), sendo este Ultimo o
caso do MET JEM 2010 utilizado neste trabalho) ou emisséo de efeito de campo
(FEG, com ponteiras de tungsténio, em METs mais avancados). Na emisséo
termibnica, o material € aquecido até superar a funcéo trabalho, de forma a emitir
elétrons a partir de sua superficie. J& na emissao por efeito de campo, potenciais
elétricos altamente negativos sédo aplicados em um eletrodo, induzindo um alto
gradiente de potencial na ponteira do material, causando a emissao de elétrons
através dessa ponteira. Apos a emissdo dos elétrons (seja por emissao
termidnica ou efeito de campo), eles sao acelerados por potenciais que variam
de 60 a 300 kV, dependendo do tipo de microscopio e de sua aplicacao. Vale
ressaltar que, apesar do amplo espectro de energia ao qual os elétrons podem
ser acelerados, a coeréncia em energia dos METs é bastante alta, sendo a
dispersdo em energia para um MET de emissao termidnica em torno de 3 eV (a
100 keV), chegando até 0,3 eV para um MET com emissao de campo “a frio” (a
100 keV), ou seja, realizada a temperatura ambiente. Para isso, ainda na camara
da fonte, o feixe passa por uma abertura que corrige a diferenca existente entre
as trajetérias de cada elétron, assim como a energia individual dos elétrons,

tornando o feixe coerente tanto espacial quanto temporalmente.

56



|n

Canh3odeelétrons
Tubo de aceleragio
. 1
1*lente condensadora = ‘:‘
2*lente condensadora '

Abertura da condens adorg s

Gonidémetro
Aberturada objetiva
Portaamostra—m[__|
Lente objetiva
Abertura SAD—=
- [ - [Lente intermediaria
Lenteprojetora
Binocular -
Janelapara / Tela pequena
risualizaca
A 7 / Tela grande
Camera

= :

Figura 3-8: Imagem esquematica dos componentes de um microscopio eletrbnico de
transmisséao.

Apds a emissdo e aceleracdo dos elétrons, os elétrons passam pelas
lentes magnéticas condensadoras, cuja funcao é controlar o brilho e o angulo de
convergéncia do feixe ao incidir sobre a amostra. Posteriormente, o feixe de
elétrons incide sobre a amostra, dando inicio a fenbmenos de espalhamento. A
amostra é posicionada entre as lentes objetivas, que tem como func¢éo focalizar
os elétrons espalhados em pontos especificos (de acordo com o angulo de
espalhamento) no plano focal inferior (backfocal plane, BFP), permitindo, dessa
forma, a formacdo de um padrdo de difragdo. H4 também a possibilidade de
insercdo de uma abertura, conhecida como abertura da objetiva, que permite
selecionar a regido do BFP a ser utilizada para a formagdo da imagem,
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possibilitando a formagé&o de imagens de campo escuro. Seguindo para baixo no
diagrama da coluna do microscoépio, localiza-se o primeiro plano de imagem,
onde as imagens sdo formadas. As lentes intermediarias servem para selecionar
a informacéo gerada no BFP ou no primeiro plano de imagem, de forma que,
posteriormente, essa informacdo seja amplificada pelas lentes projetoras em
uma tela fosforescente ou em uma camera CCD [10]. Um diagrama esquematico
padrdao de um microscopio eletrénico de transmisséo (MET) é mostrado na figura
3.8.

3.1.6.2 Tipos de contraste

A informacéao obtida para analise provém basicamente de dois processos
de espalhamento: elastico, onde os elétrons do feixe interagem com o potencial
de Coulomb efetivo dos nucleos dos d&tomos da amostra, e inelastico, onde os
elétrons do feixe interagem com os elétrons presentes na amostra. No
espalhamento elastico, ndo ha perda de energia, e os elétrons do feixe podem
interagir com um Unico a&tomo da matriz, sem carregar informacdo estrutural
(espalhamento incoerente), ou com varios &tomos da matriz, possibilitando a
obtencéo de informacfes sobre a estrutura da amostra (espalhamento coerente).
Esse ultimo caso resulta no fenémeno de difracdo, que pode ser descrito pela
Lei de Bragg. A difragcdo € um processo extremamente importante na analise de
materiais, pois providencia informacgfes sobre a cristalografia da amostra. J& no
espalhamento inelastico, h& transferéncia de energia cinética do elétron do feixe
para um dos elétrons da amostra, ocasionando uma deflexdo a baixo angulo [11].
Os processos de interacdo e espalhamento sofridos por um elétron incidente
sobre uma amostra sao exemplificados na figura 3.9.
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Figura 3-9: Processos de espalhamento sofridos por elétrons ao interagir com a amostra.

O tipo de informagé&o obtido de uma analise no microscépio eletrénico de
transmissao pode ser obtido por diferentes tipos de contraste que podem ocorrer
no padrdo de espalhamento do feixe gerado pela amostra, uma vez que o
espalhamento dos elétrons pela amostra pode alterar tanto a amplitude quando
a fase da funcdo de onda dos elétrons. Esses tipos de contraste serdo

brevemente discutidos a seguir.

3.1.6.2.1 Contrastes de Amplitude:

I. Contraste de massa-espessura

Esse tipo de contraste ocorre por meio do espalhamento elastico
(espalhamento de Rutherford) incoerente dos elétrons. Esse espalhamento
depende fortemente da variagdo do numero atbmico (diferentes massas) e da
espessura do material. Elementos com maior Z, assim como regides mais
espessas da amostra, interagem mais fortemente com feixe, causando maior
espalhamento e gerando regidbes mais escuras na imagem. Por outro lado,
regides mais claras na imagem sao atribuidas a regides mais finas e/ou com
elementos de menor Z presentes. Para acentuar esse tipo de contraste, deve-se
inserir a abertura da lente objetiva: i) ao redor do feixe transmitido no padréao de
difracdo (criando uma imagem de campo claro), que “bloqueia” os elétrons
espalhados a angulos maiores, dessa forma tornando a imagem mais escura nas
regides com maior espalhamento ou ii) ao redor de um dos feixes espalhados no

padrao de difracdo (criando uma imagem de campo escuro) para selecionar
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apenas o espalhamento proveniente dessa determinada orientagdo. Ambas séo
formas de aumentar o contraste de amplitude presente na amostra, além de
diminuir o efeito de aberracédo das lentes. Vale ressaltar que, quanto menor a
abertura inserida, maior sera o contraste, porém com o0 custo de menor
resolucdo, uma vez que menos elétrons serdo coletados. O contraste de massa-
espessura se torna ainda mais importante ao analisar amostras nao-cristalinas
(como polimeros e amostras biolégicas em geral), uma vez que ndo ha

contribuicao de contraste por difracéo.

.  Contraste de difracao

O contraste de difracdo ocorre devido ao espalhamento elastico coerente
dos elétrons. O contraste de difracdo pode ser considerado um tipo especial de
contraste de amplitude que ocorre em angulos especificos determinados pela
Lei de Bragg para materiais cristalinos. Em geral, o padréo de difracéo é utilizado
para saber quais orientacdes selecionar (posicionando a abertura da objetiva)
para formar uma imagem de campo claro ou campo escuro que aumente o
contraste de massa-espessura. Porém, caso o interesse seja em visualizar o
contraste de difracdo em si, pode-se utilizar a técnica de dois feixes. Nessa
técnica, a amostra € inclinada para um dos feixes refletidos apresente alta
intensidade (o outro feixe é o transmitido. Dessa forma, é possivel fazer imagens
de campo claro e campo escuro correspondentes que apresentem alto contraste
devido a orientacéo dos elétrons espalhados segundo a condicao de Bragg para
o feixe refletido. Este tipo de condicdo permite diferenciar defeitos estendidos

como discordancias devido a deformacéo causada nos planos da rede cristalina.
lll.  Contraste Z

O contraste Z é um tipo especifico de contraste de massa-espessura para
alta resolucéo (nivel atbmico). Imagens com contraste Z também sdo chamadas
de imagens de campo escuro anulares de alto angulo (HAADF), uma vez que
sao detectadas através de altos angulos de espalhamento (feixes que sofreram
maiores espalhamentos) por um detector em formato de anel com alto didametro
interno (em torno de 4 mm), de forma a minimizar efeitos de espalhamentos que
satisfagam a condi¢do de Bragg (o detector, em geral, coleta elétrons espalhados

a 8 > 3°). Assim como no contraste de massa-espessura, o angulo em que 0s
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elétrons sédo espalhados depende do quadrado do numero atémico (Z2) do alvo
(secdo de choque de Rutherford). Dessa forma, a quantidade de elétrons
detectados é proporcional a concentracdo de elementos em cada ponto varrido
pelo feixe. Esse tipo de contraste, mais comumente utilizado em microscopios
eletrdnicos de transmissdo por varredura (METVS) sdo muito Uteis para
observacdo de atomos ou colunas atdbmicas individuais em regides muito finas
da amostra, o que também diminui a influéncia da espessura sobre a medida,

acentuando a importancia do numero atdmico na formagéo do contraste.

3.1.6.2.2 Contraste de Fase:

O contraste de fase resulta da interferéncia de ondas espalhadas com
diferencas de fase entre si, sendo que essa diferen¢a pode ser causada quando
a onda atravessa regides que possuem diferentes densidades ou espessuras,
como, por exemplo, regides que apresentem fronteiras de gréos, interfaces ou
cavidades. O contraste chamado de franjas de Fresnel, muito utilizado para
caracterizacao de cavidades e bolhas, ocorre apenas quando a lente objetiva
esta fora de foco. Quando a imagem esta subfocada (underfocus), cavidades
aparecem como regifes mais claras cercadas por um anel (franjas de Fresnel)
mais escuro, enquanto quando a imagem esta superfocada (overfocus), as
cavidades aparecem como regides mais escuras circundadas por um anel mais
claro. Ja o contraste de fase de alta resolu¢éo consiste em orientar o feixe de
elétrons alinhando-o com um eixo cristalino da amostra, gerando diversos pontos
de difracdo. Assim, a diferenca de caminho 6ptico entre os feixes difratado e
direto, somados as imperfeicées da lente objetiva, promove uma diferenca de
fase, resultando em uma imagem relacionada a periodicidade dos planos

cristalinos difratantes, permitindo sua visualizacao.

3.1.6.3 Difracdo de elétrons

Uma das técnicas mais importantes e versateis em microscopia eletronica
de transmisséo trata-se da difragdo de elétrons, de forma que é util especifica-la
um pouco mais, explicar como funciona a aquisicdo de um padrao de difracao e
como correlaciona-lo com o material em analise. Uma definicdo geral de difracéo
diz que ela consiste em uma interacao entre uma onda e um objeto de qualquer
tipo [12], onde ocorre o espalhamento da onda incidente de forma isotrépica.

Entretanto, o que caracteriza o0s padroes de difragdo medidos
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experimentalmente é que ha algumas dire¢cbes que satisfazem a relacdo

conhecida como Lei de Bragg, dada por:

nd = 2dsenf (7)
onde n € um numero inteiro, A € o comprimento de onda do elétron (associado a
sua energia), d é a distancia interplanar entre dois planos cristalinos
consecutivos e 0 é o angulo de reflexao entre o feixe e o plano (utiliza-se o termo
reflexdo considerando-se a semelhanca da funcao dos planos atémicos com um
espelho na dtica linear). Essa lei determina que a diferenca de caminho 6ptico
percorrido entre ondas espalhadas por planos cristalinos adjacentes deve ter um
valor multiplo do comprimento de onda incidente, de forma que se tenha uma
interferéncia construtiva (i.e., as cristas das frentes de ondas dos elétrons se
somam). A figura 3.10a ilustra a diferenca de caminho Optico gerada pelos
eventos de espalhamento que geram a Lei de Bragg, onde os feixes R1 e Rz,
pertencentes a frente de onda Wi, sdo espalhados pelos atomos C e B,
respectivamente, presentes nos planos atémicos P1 e P2, com um angulo 6,
dando origem a frente de onda espalhada Wp. Outra maneira de chegar a mesma
relacdo € dada pela relacdo geométrica de Laue, representada na figura 3.10b.
Percebe-se que o angulo entre o vetor de onda incidente e o vetor de onda
espalhado (cujos moédulos sdo |ki| = |kp| = A1, uma vez que se trata de um
espalhamento elastico) é duas vezes o angulo de espalhamento 0. Dessa forma,
€ possivel formar um tridngulo retdngulo com o vetor de onda K = ki - kp, €,
considerando que para haver espalhamento de Bragg, deve-se ter |K| = d,

chega-se a mesma relacéo proposta pela Lei de Bragg, 1 = 2dsené.

62



A

Figura 3-10: (a)Evento basico de espalhamento que gera a Lei de Bragg e (b) representacao
geométrica de Laue. Extraidas e adaptadas de [12].

Uma vez que a rede cristalina consiste em um arranjo finito tridimensional,
0S pontos no espaco reciproco sdo, na verdade, discos, pois levam em
consideracdo o que é chamado de erro de excitacdo (ou parametro de desvio),
S, que mede o quanto o vetor espalhado se desvia da condicdo exata de Bragg.

Esse parametro € dado por:
K=g+s

Onde K é o vetor de onda espalhado e g € o vetor de onda que satisfaz a
condi¢éo de Bragg. Para melhor entender a importancia do erro de excitagéo, é
necessaria uma representacao mais ampla das interacdes entre feixe e amostra.
Essa representacao é dada tridimensionalmente pela esfera de Ewald [13], cuja

adaptacao bidimensional € ilustrada na figura 3.11.
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Figure 3-11: Representacdo bidimensional da esfera de Ewald. Extraido e adaptada de [14].

A Lei de Bragg, de acordo com a esfera de Ewald, assim como a condi¢éo

de Laue, pode ser representada pela equagéao:

g /2 1

E " 2dpy
Onde g é o vetor de difracdo e dna € a distancia interplanar entre planos de
indices de Miller h, k e I. As abreviacdes ZOLZ, FOLZ e SOLZ sao para as

diferentes ordens das zonas de Laue (em inglés, zero, first e second). Pela esfera

(8)

senfd =

de Ewald, é possivel relacionar o comprimento de onda da radiacéo incidente
com o padrédo de difracdo que sera gerado, pois o raio da esfera € dado pelo
vetor de onda, que é dado pelo inverso do comprimento de onda. Dessa forma,
diferentes tipos de radiacao irdo fornecer diferentes esferas de Ewald, de forma
gue as condi¢des para satisfazer um maximo de difracdo seréo diferentes. Isso
implica que as informacdes obtidas por difracdo de diferentes fontes sdo

diferentes, e, as vezes, até mesmo complementares.

Para o caso dos elétrons, o comprimento de onda depende da energia. A
energia tipica de elétrons em MET é na faixa de 100 a 300 keV, o que leva a um
comprimento de onda entre 0,037 a 0,020 A. Com o comprimento de onda t&o
pequeno, o raio da esfera de Ewald € muito grande, o que aumenta a

probabilidade de que pontos da rede reciproca intersectem a casca de esfera,
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de forma a satisfazerem a condicdo de difracdo. Soma-se a isso o0 erro de
excitacdo, que faz com que 0s pontos no espaco reciproco se tornem discos,
aumentando ainda mais a probabilidade de interseccdo. No caso de elétrons,
sao detectados, principalmente, pontos na zona de Laue de ordem zero, devido
ao enorme raio da esfera de Ewald.

Uma vez que é grande a probabilidade de interacdo dos elétrons com a
matéria, € comum que aconteca eventos de espalhamentos multiplos. Para
evitar esses eventos que dificultam a interpretacéo correta dos dados, deve-se
tomar o cuidado de deixar a amostra com a espessura fina o suficiente, porém
nao fina demais que diminua consideravelmente a probabilidade de interacéo e
dificulte a formacdo de um padrédo de difracdo. Em geral, uma espessura
aproximada de 100 nm é considerada adequada para a maioria dos materiais
em um TEM, porém, as particularidades de cada material e as necessidades de

analise devem ser levadas em consideracao.

Através do padrdo de difracdo obtido, é possivel extrair informacdes
relacionadas a cristalinidade da amostra. Uma vez que cada cristal tem sua
orientacdo, e cada orientacdo gera seu préprio conjunto de spots, amostras
policristalinas tendem a formar anéis concéntricos. Analogamente, amostras
amorfas apresentam apenas um padrdo borrado, sem indicacdo de
periodicidade na rede cristalina do material. As informacdes obtidas através da
difracdo estdo situadas no espaco reciproco, que se relacionam com o0 espaco
real pela seguinte equagao:
g= )

d
Onde R é o comprimento da camara (distancia entre a amostra e o anteparo
onde € projetado o padrdo de difracdo) e d é o espaco interplanar no espaco
real. Uma vez que os valores de R e A sdo valores conhecidos, a relagao se torna

direta:

Nota-se que a equacéo acima foi utilizada para satisfazer a Lei de Laue e a
representacéo geométrica dada pela esfera de Ewald.
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3.1.7 Espectroscopia de raios X por dispersdo em energia

A técnica de Espectroscopia de raios X por dispersdo em energia (EDX,
EDS ou até mesmo XEDS) consiste em incidir um feixe de elétrons sobre uma
amostra, causando a emissdo de raios X caracteristicos que emergem da
amostra apos a interacdo com feixe, e analisar o espectro de energia dos raios
X emitidos. O feixe de elétrons causa a excitacdo de elétrons em camadas mais
internas dos atomos da amostra para camadas mais externas. Quando um
elétron excitado decai para camadas mais internas, um féton de raio X é emitido
com a diferenca entre os niveis de energia inicial e final do elétron. Esse valor
especifico de diferenca de energia entre niveis eletrénicos é especifico para cada
elemento (por isso a nomenclatura de raios X caracteristicos) e, portanto, através
da analise da energia desse féton de raio X é possivel fazer uma analise quimica
sobre a presenca de determinados elementos na amostra. Por meio da
contagem do numero de fotons que incidem no detector, também é possivel
realizar uma andlise quantitativa sobre a composicédo elementar presentes na
amostra. Além dos raios X caracteristicos, o espectro de analise da técnica EDX
também apresenta radiacdo de fundo continua (conhecida como raios X de
Bremsstrahlung), oriunda da desaceleracdo (e consequente perda de energia)
dos elétrons incidentes pelos campos elétricos blindando os nucleos atémicos
da amostra. Dessa forma, deve-se controlar o tempo de exposi¢cao para que se
obtenha a melhor relacdo sinal/ruido, facilitando o processo de analise, tanto
qualitativa quanto quantitativa. A deteccao dos fotons de raios X é realizada por
meio da formacdo de pares elétron-lacuna em um cristal semicondutor, sendo
posteriormente aplicada uma diferenca de potencial ao cristal de forma a causar
o deslocamento de elétrons e lacunas em sentidos opostos. Por fim, o sinal é

amplificado e convertido digitalmente para o software de analise [15].

3.2 UNIVERSITY OF HUDDERSFIELD

O processo experimental realizado na Universidade de Huddersfield, apesar
de similar ao realizado em Porto Alegre, consiste em apenas duas etapas:
preparacdo de amostra e irradiacdo/anélise por MET. Essa grande diferenca na
velocidade do processo reside no fato de a Universidade de Huddersfield ter a
possibilidade de realizar experimentos de irradiacdo in-situ, ou seja, a analise

por Microscopia Eletrénica é realizada simultaneamente ao processo de
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irradiacdo, sendo possivel a observacdo, em tempo real, do processo de

evolucado microestrutural da amostra.

3.2.1 Preparacgao das amostras

O material utilizado para o trabalho realizado em Huddersfield, assim como
em Porto Alegre, foi a liga de aco inoxidavel austenitico AISI 316L (para
composi¢cdo nominal, ver tabela 3.1), disponibilizado em chapas de 10 cm x 10
cm x 250 um. Discos de 3 mm de diametro (proprios para analise por MET) foram
extraidos da chapa utilizando um estampador (disc puncher) da Gatan modelo
3195. Posteriormente, as amostras foram submetidas ao processo de polimento

eletroquimico para a obtencdo de amostras prontas para MET.

No processo de polimento eletroquimico, a peca contendo a amostra é
imersa em um banho de temperatura controlada contendo uma solucao
eletrolitica acida prépria para a corrosao controlada do material. Essa peca &
conectada ao terminal positivo de uma fonte, servindo como anodo da solugéo.
O terminal negativo da fonte € conectado ao catodo da solucéo, e uma corrente
elétrica € aplicada de forma a promover uma reacéo de reducédo, o que causa o
desbaste do material (figura 3.12a). Nesse caso, 0 sistema de polimento
eletroquimico utilizado foi o modelo TenuPol-5, da marca Struers (figura 3.12b).
A solucao utilizada para a corroséo foi uma mistura de 10% de acido perclérico
com 90% de metanol, e boas condi¢cGes de polimento foram encontradas numa
faixa de temperatura entre -30 e -10 °C, com corrente entre 450 e 800 mA. A
duracéo do processo de polimento de uma amostra variou entre 35 segundos e
1 minuto e 30 segundos.

b)

Inicio

|©

Figura 3-12: (a) Funcionamento de um sistema de polimento eletroquimico e (b) sistema TenuPol
5, utilizado neste trabalho.
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3.2.2 Irradiacéo e andlise por microscopia eletrénica de transmisséo

3.2.2.1 O Sistema MIAMI-2

AplOs o0 preparo da amostra, ela ja estd pronta para ser submetida ao
processo simultdneo de irradiacdo/andlise por MET. A Universidade de
Huddersfield conta com o sistema MIAMI-2 (Microscope and lon Accelerator for
Materials Investigation), que consiste no acoplamento de trés equipamentos:
dois aceleradores de ions e um microscépio eletrénico de transmissdo. O
acelerador Colutron € utilizado para fornecer um feixe de gases inertes e
hidrogénio (H), e opera em baixas energias, na faixa de 1 keV < E < 20 keV. Ja
o acelerador do tipo NEC é capaz de produzir feixes de varios elementos até o
ouro (Au) e opera na faixa de 20 keV < E < 350 keV. O MET do sistema MIAMI-
2 € do modelo HITACHI H-9500, com tensao de aceleracdo na faixa de 60 kV <
V < 300 kV, e conta com sistemas de deteccdo para as técnicas analiticas
Electron Energy Loss Spectroscopy (EELS) e Energy Dispersive X-Ray
Spectroscopy (EDX) acoplados. O microscopio também possui porta-amostras
capazes de realizar experimentos sob alta temperatura (até 1000 °C) e baixas
temperaturas (até -173 °C). Os feixes i6bnicos podem ser combinados e incididos
sobre a amostra, entrando no microscopio através de uma sec¢ao extra instalada
na coluna do equipamento, resultando em um angulo entre os feixes ibnicos e
de elétrons de 18,7 °. A figura 3.13 mostra um esquematico dos equipamentos
presentes no sistema MIAMI-2.
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Figure 3-13: Diagrama esquematico do sistema MIAMI-2, que incorpora dois feixes de ions que
podem ser combinados antes de entrar na coluna do microscépio. Extraido e adaptado de [16].

3.2.2.2 CondicOes experimentais

O objetivo do trabalho realizado em Huddersfield foi o de analisar a influéncia
do fluxo de um feixe de ions sobre a segregacdo e precipitacao induzidas por
irradiacdo. Dessa forma, foram realizados varios experimentos onde parametros
como temperatura, energia do feixe e fluéncia total foram mantidos constantes.
Para a realizacdo do experimento de irradiacéo, utilizou-se um feixe de xenonio
(Xe) com energia de 325 keV. O perfil de implantacéo e o perfil de dano gerado

pelo feixe de Xe, simulados com o SRIM, sé&o ilustrados na figura 3.14.
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Figure 3-14: (a) Perfil de implantacdo do feixe de Xe a 325 keV utilizando a férmula de
concentracgao e valores de Rp e ARp do software SRIM e (b) perfil de dano gerado por meio do
SRIM, convertido para a unidade dpa.

Em concordancia com os experimentos realizados em Porto Alegre, a
temperatura das irradiagdes foi de Ti = 550 °C, de forma a acelerar os efeitos
induzidos por irradiacdo, porém ainda abaixo da temperatura a partir da qual
precipitagdes naturais de outras fases do ago poderiam ocorrer. Baseando-se no
perfil de dano ilustrado na figura 3.13b, utilizou-se, novamente, a formula para o
calculo de dpa abaixo para a obtencédo da medida da quantidade total de dano
para uma determinada fluéncia, descrita na equacéo (4). Assim, escolheu-se a
fluéncia total de ® = 8 x 10 &tomos-cm?, totalizando uma quantidade de dano
equivalente a 20 dpa, em média. Foram utilizados trés fluxos diferentes para
atingir a fluéncia total desejada: 1 x 1012 &tomos-cm-s1, 2 x 1012 atomos-cm2-s-
le 4 x 10'? atomos-cm=2-st. Como foram utilizados trés fluxos distintos para
obtencdo da fluéncia total, a duracdo dos experimentos variou
proporcionalmente, para, respectivamente, = 2 h, = 1 h e = 30 min. Os parametros

experimentais para esse trabalho encontram-se resumidos na tabela 3.4.

Tabela 3-3: Resumo dos parametros experimentais para o trabalho realizado em Huddersfield.

AISI316L fon Xe
8 x 10% atomos-cm

1 x10%, 2 x 10%? e 4 x 10'2 4tomos-cm?-s™
=2 h, = 1 h e = 30 min, respectivamente
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4 INFLUENCIA DA TEMPERATURA E FLUENCIA DE IRRADIACAO NA
MICROESTRUTURA

Neste capitulo sdo apresentados e discutidos os resultados obtidos em
Porto Alegre por meio da andlise de diversas amostras de ac¢o inoxidavel
austenitico AISI 316L pela técnica de microscopia eletrénica de transmissao
(MET). Os resultados foram analisados com base na formacao e crescimento de
defeitos estendidos, tais como precipitados, cavidades e bolhas. Estruturas
como bolhas e cavidades foram caracterizadas de acordo com seu diametro
médio e densidade numérica, enquanto os precipitados foram caracterizados de
acordo com sua morfologia e estrutura cristalina. Os resultados foram discutidos
de acordo com as diferentes condicdes experimentais as quais as amostras
foram submetidas, conforme especificado na segédo “Técnicas e procedimentos

experimentais”.
4.1 AMOSTRAS DE CONTROLE

Para poder avaliar de forma sisteméatica os efeitos da combinagdo entre
implantacdo de Ar e irradiagdo com ions de Au, foram feitas, previamente,
analises de amostras “fiduciais”, ou seja, de estados iniciais de onde deve partir
a caracterizacdo microestrutural das amostras de interesse. Em primeiro lugar,
foi analisada uma amostra logo apés a etapa de solubilizacdo a 1100°C por 2
horas. Na figura 4.1a, € possivel ver que a microestrutura da matriz austenitica
apos a etapa de solubilizagcdo € homogénea, sem concentracdes significativas
de defeitos estendidos e precipitados. Também € possivel observar pequenos
aglomerados de intersticiais (pontinhos pretos indicados por setas), resultantes
do processo de desbaste idnico.
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Figura 4-1: Micrografia de amostra (a) ap0s etapas iniciais de polimento e recozimento a 1100
°C por 2 h e (b) ap6s implantacdo de camada de Ar a 0,25% atbmico e novamente recozida a
550 °C por 6 h.

Ja na figura 4.1b, revela-se a microestrutura de uma amostra implantada
com Ar e que, posteriormente, passou por um processo de recozimento a uma
temperatura de 550 °C por um periodo de 6 h. Esse tratamento térmico é
realizado para que se possa comparar e assim analisar os efeitos
termodinamicos da irradiagdo com ions de ouro, uma vez que o processo de
irradiacdo € realizado a 550 °C por, aproximadamente, 6 h. Nota-se que a
introducdo de atomos de gas inerte, aliados ao tratamento térmico, causa a
formacéo de alguns defeitos na matriz, como anéis de discordancias (indicados
por setas) e pequenos aglomerados atdmicos. Porém, ndo é observada
nenhuma alteragdo significativa com respeito a precipitagdo de novas fases,
descartando assim a possibilidade de formacdo de precipitados apenas pela

etapa de implantacéo aliada ao efeito térmico.

42 FORMACAO DE CAVIDADES E BOLHAS CAUSADA PELA
IRRADIACAO DE OURO

A formacédo e crescimento de defeitos estendidos do tipo cavidades e
bolhas em materiais nucleares € um assunto recorrente na literatura e de suma
importancia para a avaliacdo da evolucdo temporal desses materiais [1]. O
desenvolvimento desses defeitos, como mostrado no capitulo 2, causa inchaco,
alterando propriedades estruturais e facilitando propagacao de trincas e outros
tipos de defeito que danificam a estrutura micro e macroscoépica dos materiais.
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4.2.1 Amostrasem Ar

A figura 4.2 ilustra uma micrografia de uma amostra sem implantacéo de
Ar e irradiada com ions de Au com 5 MeV de energia a uma fluéncia total de
®=1x10%® atomos-cm2 (média de 38 dpa), e submetida a temperatura de 550
°C, por, aproximadamente, 6 h. Em comparacdo com a figura 4.1a, que
representa o estado fiducial para amostras irradiadas com Au sem implantacao
prévia de Ar, nota-se que a irradiagcdo provoca uma série de danos estruturais
na matriz austenitica, tais como anéis de discordancias, falhas de empilhamento
tetraédricos (formas triangulares) e pequenos aglomerados de &atomos
intersticiais. Esses sdo danos tipicos do processo de irradiacédo, tanto com ions
como néutrons e, portanto, esperados. Nota-se também a presenca de
aglomerados de vacéancias (cavidades, indicadas por setas), visiveis como
regides mais claras circundadas por um halo mais escuro nas imagens obtidas
na condi¢cdo de underfocus do microscopio de transmissdo. Na area analisada,
as cavidades apresentam um diametro médio entre dm = 23,30 nm, e formam um
sistema disperso (i.e. altamente diluido). Um histograma das cavidades (feito a
partir de uma micrografia de menor magnificagdo) é mostrada na figura 4.2b.

Cavidades

N =29
d,, =23,30£0,55nm

22 24 20
Diametro({nm)

Figura 4-2: (a) Micrografia de campo claro do a¢o AISI 316L sem implantacdo de Ar e irradiada
com ions de Au a5 MeV a Ti = 550 °C por 6 h; e (b) histograma de contagem das cavidades.

4.2.2 Amostras com Ar

Para a andlise dos danos do processo de irradiacdo na microestrutura das
amostras, as influéncias da temperatura e da fluéncia de irradiacdo foram

tratadas separadamente, de forma a sistematizar melhor o impacto individual de
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cada parametro analisado. Dessa forma, essa secao é dividida em duas etapas,

sendo uma referente a temperatura, e outra referente a fluéncia de irradiacao.

4.2.2.1 Impacto da fluéncia de irradiacao

Além da fluéncia padréao de irradiag&o utilizada ao longo deste trabalho (®
= 1x101% atomos-cm2), para essa andlise foi utilizada uma fluéncia que consiste
em metade desse valor, ou seja, ® = 5x10° atomos-cm2 (equivalente a = 19 dpa
de dano médio), representada na micrografia da figura 4.3a. Nota-se a presenca
de um sistema de bolhas bastante denso, caracterizado por uma distribuicdo em
tamanho mostrada na figura 4.3b, com didmetro médio das bolhas em dm = 1,42
nm. A figura 4.3c revela a micrografia da amostra irradiada a uma fluéncia ® =
1x10% atomos:cm? (quantidade de dano médio de = 38 dpa). Observa-se
também a presenca de um sistema de bolhas denso, com um leve aumento no
diametro médio das bolhas, atingindo um valor de dm = 1,67 nm (figura 4.3d).

Ambas as amostras foram irradiadas a uma temperatura de 500 °C.

N =222
d, =1,42+0,04 nm
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R
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Figura 4-3: Micrografia de campo claro de amostra de aco AISI 316L contendo Ar e irradiada a
Ti = 500 °C e fluéncia total de (a) ® = 5x10%> atomos-cm2, com histograma de contagens de
bolhas em (b) e (c) ® = 1x101¢ atomos-cm-2, com histograma de contagens de bolhas em (d).
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4.2.2.2 Impacto da temperatura de irradiacao

A analise do impacto da temperatura de irradiacdo foi realizada
comparando-se 0s resultados obtidos a trés temperaturas: Ti = 450 °C, 500 °C e
550 °C. Todas as amostras foram irradiadas a uma fluéncia de ® = 1x10%6
atomos-cm™. A figura 4.4a mostra a microestrutura da amostra irradiada a uma
temperatura de 450 °C. Nota-se que ha a presenca de pequenas bolhas
espalhadas ao longo da matriz, porém com um diametro muito pequeno (d < 1,0
nm) para que seja possivel fazer uma estatistica confiavel. A amostra relativa a
temperatura de 500 °C e sua estatistica foram previamente representadas nas
figuras 4.3c e d, mostrando um diametro médio de 1,67 nm. Elas sé&o
reproduzidas novamente na figura 4.4b. Ja a figura 4.4c mostra a micrografia da
amostra irradiada a 550 °C com a determinacao das distribuicbes de diametro
médio presente na figura 4.4d. E evidente um aumento no tamanho médio das

bolhas, atingindo um valor final de dm = 2,25 nm.
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Figura 4-4: Micrografia de campo claro de amostra de ago AISI 316L contendo Ar e irradiada a
fluéncia total @ = 1x10'6 atomos-cm?2 e (a) Ti = 450 °C, (b) Ti = 500 °C e (c) Ti = 550 °C, com
histograma de contagens de bolhas associado (d).

4.2.2.3 Discussao sobre a influéncia da temperatura e fluéncia de irradiacdo no

sistema de bolhas

Conforme mostrado na sec¢do anterior, tanto a temperatura quanto a
fluéncia de irradiacdo apresentam impacto sobre o didmetro médio das bolhas,
como indica a tabela 4.1. A influéncia da temperatura no crescimento das bolhas
se deve ao aumento do coeficiente de difusdo atdmica dos elementos presentes
na rede. Esse aumento na difusdo ocasiona maior mobilidade dos &tomos e,
consequentemente, das vacéancias, o que facilita o processo de aglomeracao e
crescimento. J& o aumento na fluéncia de irradiagédo impacta no numero total de
vacancias geradas na rede, uma vez que uma fluéncia maior representa um
namero maior de atomos incidindo na matriz (onde cada atomo produz um
namero determinado de vacancias), consequentemente aumentando a

guantidade de vacéancias existentes ao longo do processo de irradiacdo. Nota-
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se também que a irradiacdo realizada com o dobro da fluéncia ocorre num
intervalo de tempo duas vezes maior, aumentando também a probabilidade de
encontro entre vacancias simplesmente pelo aumento do tempo ao qual o

sistema esta submetido ao processo de irradiacdo sob alta temperatura.

Tabela 4-1: Dados de diametro médio das bolhas para cada condicéo de temperatura e fluéncia
de irradiacéao.

Temperatura/Fluéncia 5x10% at-cm2 1x10%® at-cm2
450 °C - < 1,00 nm
500 °C 1,42 +£ 0,04 nm 1,67 £ 0,04 nm
550°C - 2,25 %+ 0,04 nm

4.3 FORMACAO DE PRECIPITADOS CAUSADOS PELA IRRADIACAO DE
OURO

Assim como a formacdo de cavidades e bolhas, a precipitacdo de
segunda fase dispersa é outro fendmeno de extrema importancia causado pela
irradiacdo. A formacdo de precipitados pode alterar significativamente a
integridade estrutural dos materiais, causando, principalmente, o endurecimento,
gue leva a fragilizacdo do material, aumentando a chance de ocorrer uma fratura.
Dessa forma, o estudo da formacao de segundas fases dispersas causadas por
irradiacdo em acos austeniticos trata-se de um tema recorrente na literatura, seja
através de irradiacdo de néutrons em ambientes de reator nuclear [2], protons

(ions de H) [3], ou ions leves e pesados [4].

4.3.1 Impacto da temperatura de irradiagcao

Para analisar a influéncia da temperatura de irradiacédo, foram analisadas
amostras irradiadas a Ti = 450 °C, 500 °C e 550°C, todas submetidas a uma
fluéncia total de ® = 1x10%® atomos-cm2. A figura 4.5a mostra a micrografia da
amostra irradiada a 450 °C, onde percebe-se a presenca de um sistema denso
de precipitados. A micrografia apresentada na Fig. 4.5a é de mais baixa
magnificacdo em comparacdo aquelas utilizadas para ilustrar o sistema de
bolhas na sec¢éo anterior, pois tem por objetivo ilustrar o sistema de precipitados

gque apresentam diametros em torno de uma ordem de grandeza maiores do que
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as bolhas. Nesta micrografia percebe-se que ja ha a presenca de precipitados

disformes, assim como precipitados aparentemente mais esféricos.

A Fig. 4.5b mostra o padrdo de difracdo de &rea selecionada (SAD) da
regido contendo os precipitados. Os pontos (“spots” de difragdo) mais intensos
resultam do espalhamento causado pelos planos de atomos da matriz, enquanto
0 conjunto de spots menos intensos representa os espalhamentos causados
pelos planos atdmicos dos precipitados. A formacédo de anéis de difracao indica
que existem Varios cristais (ou seja, 0s precipitados constituem uma regido
policristalina) orientados aleatoriamente, com algumas pequenas indicacdes de
direcBes preferenciais de espalhamento (tragos continuos ao longo do anel). Os
anéis nao sdo completos devido ao pequeno numero de precipitados na regido
analisada.

A Fig. 4.5c ilustra os efeitos da temperatura de irradiacdo de 500 °C.
Percebe-se, em comparacgéo direta com a figura 4.5a, um aparente aumento na
densidade numérica de precipitados aumentando-se em 50 °C a temperatura de
irradiacdo. Nota-se a presenca de precipitados com diametros variados,
evidenciando diferentes estagios de crescimento. Isso implica que ha o
surgimento de novos precipitados ao mesmo tempo em que ha o crescimento de
outros formados anteriormente. Também pode-se observar a mudanca de forma
dos precipitados, indicando uma possivel transicdo de fase ao longo do

processo.

Pelo padrao de difracdo representado na figura 4.5d, nota-se que os anéis
de difracéo para a temperatura de 500 °C estdo praticamente completos em sua
maioria, comprovando que, além dos precipitados serem cristalinos (uma vez
que difratam), possuem orientacdo aleatéria e encontram-se em grande
concentracéo. Esta conclusdo pode ser inferida considerando que uma mesma
estrutura, com mesmo parametro de rede, mas distribuida em dominios com
orientacdes diferentes, difrata a uma mesma distancia do centro do padréao
(portanto, no mesmo anel), porém em um ponto diferente. Também é visivel que
alguns anéis da difracdo se sobrepdem com os spots de difracdo da matriz
(padrédo monocristalino), indicando que alguns planos atbmicos dos precipitados
séo de distancias semelhantes aos planos da matriz. Esta semelhanc¢a também
sugere uma possivel semelhanca de estrutura cristalina com a matriz. Além

80



disso, o grande numero de anéis presentes ressalta 0 argumento previamente
proposto de mais de uma fase precipitada, se comparado ao niumero de anéis

presentes a Ti= 450 °C.

A figuras 4.5e ilustra as caracteristicas da microestrutura da amostra
irradiada com Au a Ti = 550 °C. Em comparacao com a figura 4.5c, percebe-se
gue ndo ha um aumento visivel no diametro médio dos precipitados, porém ha
uma diminui¢cao na densidade numérica. Nota-se também, em comparacao com
as figuras 4.3 e 4.4, que pouco se observa a presenca da primeira fase, mais
alongada, sendo a amostra dominada pelos precipitados mais esféricos.
Anexada no canto superior direito da figura 4.5e, observa-se uma zona livre de
precipitados de, aproximadamente, 200 nm, em torno do contorno de gréao, o que
pode indicar que um fator importante na formacéo das fases, como a difusdo de
um elemento quimico especifico ou até mesmo discordancias e defeitos da
matriz, uma vez que a densidade de defeitos tipicos de irradiacdo € menor nessa

regido, que costuma agir como sumidouro (“sink”) para defeitos.

O padréo de difracdo apresentado na figura 4.5f, relativo a condi¢cdo em
que Ti= 550 °C, apresenta um nimero bem inferior de anéis quando comparado
ao padrao obtido para a condicdo de temperatura de 500 °C. Isso pode ser
interpretado como o desaparecimento da fase com forma mais alongada,
plenamente transformada na segunda fase com forma mais esférica. A
diminuicdo do nimero de pontos em cada anel pode ser explicada pelo menor
namero de precipitados na regido selecionada para a difracdo. Ha ainda alguns
pontos entre 0s anéis visiveis, podendo ser resultado de alguns precipitados
remanescentes da primeira fase, porém em quantidade extremamente baixa em

comparacao aos precipitados da segunda fase.
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Figura 4-5: Micrografia de campo claro de amostra de a¢o AISI 316L contendo Ar e irradiada a
fluéncia total @ = 1x1016 atomos-cm2 e (a) Ti = 450 °C, com difragdo de area selecionada (SAD)
em (b), (c) Ti =500 °C, com SAD em (d) e (e) Ti = 550 °C (com anexo revelando zona livre de
precipitados) e SAD em (f).
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4.4 DISCUSSAO SOBRE A INFLUENCIA DA TEMPERATURA DE
IRRADIACAO NO SISTEMA DE PRECIPITADOS

Nesta secao foi avaliada a maneira como a fluéncia e a temperatura de
irradiacdo afetam a formacdo e crescimento dos precipitados presentes nas
amostras. Isso foi feito, primeiramente, através da identificagdo das fases
precipitadas na matriz austenitica. Em seguida, foi discutida como a temperatura
de irradiacdo, aliada a presenca da camada pré-injetada de Ar, influenciam a

cinética de nucleagéo e crescimento do sistema de precipitados.

4.4.1 Identificacdo das fases dos precipitados

A tabela 2.3, presente na sec¢do 2.4.3, mostra os tipos de precipitados
mais provaveis de serem formados sob efeito de irradiacdo em agos austeniticos.
Para realizar a identificacdo das fases formadas, as seguintes tentativas de

caracterizacao foram realizadas:

e Analise da composigao quimica dos precipitados por meio da técnica de
espectroscopia de raios X por dispersao em energia (EDS);

e Comparacao do padrao de difragdo medido com padrdes de difragdes
simulados para possiveis fases;

e Comparagdo da transformada de Fourier de uma imagem de alta
resolucdo de um precipitado com o padrao de difragao simulado para uma

direcao incidente especifica.

E importante salientar que a técnica analitica EDS é sensivel aos
elementos mais pesados (Fe, Cr e Ni). Portanto, os precipitados sdo mais
facilmente distinguidos por EDS caso apresentem uma diferenca de
concentragdo significativa de um desses elementos. Mesmo assim, a medida
deve ser feita em regides proximas a borda do furo na amostra de MET, onde se
pode reduzir a contribuicdo da matriz pela espessura, uma vez que mesmo as
medidas tomadas dos precipitados apresentam contribuicdo parcial da matriz,
visto que o fendmeno de transformacéo de fase nao ocorre em 100% da matriz.
A precisdo do tamanho da sonda € outro fator limitante para a obtengédo de um
sinal claro dos precipitados, aumentando o ruido do sinal da matriz. Os

resultados de EDS foram obtidos comparando o sinal obtido posicionando o feixe
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sobre uma regido pura da matriz com o sinal obtido focalizando o feixe em cima

de alguns precipitados.

Para analisar a figura 4.6, serdo considerados apenas 0s picos centrais
de Cr e Fe, uma vez que a realizacdo da medida se apresentou extremamente
sensivel, fazendo com que os Unicos picos com contagens suficientes para
distincdo estatistica das contagens de background sejam o0s picos centrais
mencionados. Percebe-se que a razdo entre os elementos de liga Cr/Fe aumenta
consideravelmente entre a figura 4.6a (matriz) e a figura 4.6b (precipitados).
Portanto, pode-se inferir que os precipitados séo compostos enriquecidos em Cr,
0 que aponta para as fases do tipo carboneto n(MesC), MC e 17(M23Cs), onde M
denota um atomo metalico da liga e C refere-se ao carbono. Houve também um
aumento pronunciado na quantidade detectada de C para a figura 4.6b (também
com contagens em relevancia estatistica, como mencionado para 0s picos
centrais de Fe e Cr, porém o pico de C foi omitido da imagem), no entanto a
técnica EDS néo apresenta boa confiabilidade para elementos de baixo Z, como
o carbono. Isso se deve a baixa se¢cdo de choque para emissao de raios X
caracteristicos para elementos de baixo Z, que é a fonte de andlise da técnica
EDS. Para melhor qualificacdo (e quantificacdo) de elementos de baixo Z,
técnicas analiticas complementares, como a espectroscopia por perda de
energia de elétrons (EELS), que se vale da deteccao de elétrons secundarios, é
mais recomendavel, uma vez que a se¢ado de choque para emissao de elétrons
secundarios é maior para elementos de menor Z. Além disso, também é possivel
a contaminacdo de carbono causada pela sonda durante a medida por EDS,
pois, ao focalizar o feixe em uma area, aumenta-se a deposicdo de carbono
presente na camara do microscopio, e a medida espectroscépica da area relativa
ao precipitado, por se tratar de uma area mais sensivel e necessitar maior
resolucdo, foi tomada por um periodo de tempo maior, aumentando assim a

exposicao da area selecionada a contaminacao.
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Figura 4-6: Resultados de analise de composi¢cdo quimica por espectroscopia de raios-X por
dispers@o em energia (EDS) relativos a matriz (a) e a um precipitado (b), mostrando a variagao
na razéo entre Fe e Cr.

Para a simulacdo do padrdo de difracdo das 3 opc¢les restantes de
precipitagdo, foram utilizadas as informagdes fornecidas na tabela 2.3, o que

leva, em resumo, aos dados cristalogréaficos descritos na tabela 4.2.

Tabela 4-2: Dados cristalograficos da matriz e das trés possiveis fases precipitadas.

Fase Parametrode  Grupo de Densidade Densidade
rede (nm) simetria estimada (g:cm®)  atdémica (&t/nm3)
Matriz
0,35 Fm3m (225) 8,02 88,66
T (M23Cs) 1,06 Fm3m (225) 7,07 92,08
1 (MsC) 1,08 Fd3M (227) 6,83 94,04
MC 0,43 Fm3m (225) 5,35 100,62

O numero entre parénteses representa o numero do grupo espacial, de
acordo com a tabela internacional de cristalografia [5]. Assim, da tabela é
possivel extrair dados importantes para a correta montagem da estrutura e
simulacdo de seu respectivo padrédo de difragdo, como, por exemplo, suas
possiveis posi¢cdes de Wickoff, que determinam a posicao dos atomos presentes
na estrutura cristalina. Tanto o grupo de simetria 225 (grupo também da matriz
austenitica) quanto o grupo 227 correspondem a estrutura cristalina cubica de
face centrada (CFC). Utilizando o software Powder Cell [6], & possivel criar um
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modelo atdmico representando cada uma das estruturas. Vale ressaltar que os
fatores de espalhamento dos principais atomos metélicos presentes na liga de
aco (Fe, Ni e Cr) sdo muito semelhantes, de forma que seja possivel simular os
atomos “M” do precipitado como apenas Cr, sem prejudicar a andlise resultante.
As figuras 4.7, 4.8 e 4.9 ilustram a estrutura cristalina de cada uma das fases
possiveis na matriz, além dos indices de Miller dos planos permitidos por
difracéo, juntamente com a distancia interplanar (d) de cada um desses planos,

dada em Angstroms.

MC(227)  (hk) d[A] (hkl) d[A]

222 3,118 731 1,406
‘ M (Fe, Cr, Ni) 33t 2,478 200 1,350

422 2,204 733 1,319

511 2,078 822 1,273

531 1,826 751 1,247

620 1,708 662 1,239

’ C 533 1,647 753 1,185

622 1,628 564 1,151

444 1,559 931 1132

551 1,512 933 1,085

a=1,08nm 542 1,443 262 1,059

Figura 4-7: Simulacdo da estrutura cristalina da fase MesC e tabela com os dados dos planos de
difracdo. Densidade MsC: 6,833 g-cm3. Posi¢cBes de Wyckoff: 16d (C) e 96h (Cr).

Mj3Cs (225)  (hia)y  d[A] | (hkl) d[A]

. 222 3,060 444 1,530
400 2,650 640 1,470

‘ M (Fe, Cr, Ni) 31 2,432 642 1,416
420 2,370 731 1,380

422 2,164 200 1,325

333 2,040 733 1,295

- . C 440 1,874 660 1,243
531 1,792 751 1,224

500 1,767 662 1,216

533 1,616 911 1,152

622 1,598 244 1,082

Figura 4-8: Simulag&o da estrutura cristalina da fase M23Cs e tabela com os dados dos planos de
difracdo. Densidade M23Ce: 7,071 g-cm3. PosicBes de Wyckoff: 24e (C) e 48h, 32f, 8c e 4a (Cr).
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(hkl)  d [A]

111 2,483
200 2,150
220 1,520
311 1,295
222 1,241
400 1,075

a=0,43 nm

Figura 4-9: Simulacéo da estrutura cristalina da fase MC e tabela com os dados dos planos de
difracdo. Densidade MC: 5,347 g-cm3. Posi¢Oes de Wyckoff: 4a (Cr) e 4b (C).

Para realizar a comparacdo dos padrbes simulados com o0s
experimentais, foram utilizadas as difragfes de area selecionada 4.5b, 4.5d e
4.5f, relativas as temperaturas de irradiacdo de 450, 500 e 550 °C,
respectivamente. Para isso, sdo medidos trés vezes os diametros de cada anel
encontrado, com o intuito de minimizar a possibilidade de erro de medicéo.
Posteriormente, utiliza-se a média desses 3 valores como o valor medido de
didametro do anel. Assim, utilizando as relacfes citadas na secéo 3.6.3, € possivel
obter o valor de distancia interplanar referente a cada um dos anéis. Por
simplicidade, sdo mostrados nas tabelas 4.3, 4.4 e 4.5, referentes as trés
diferentes temperaturas, apenas os valores médios (das trés medicbes) de

didmetro dos anéis (29).

Tabela 4-3: Dados experimentais dos anéis de difracdo encontrados na amostra irradiada a Ti =
450 °C.

Anel ‘ 2g (nm1) d (A)
1 6,754 2,961
2 7,942 2,518
3 9,549 2,094
4 12,361 1,618
X 13,486 1,483
6 15,580 1,284
7 16,568 1,207
8 18,306 1,093
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Tabela 4-4: Dados experimentais dos anéis de difracdo encontrados na amostra irradiada a Ti =

500 °C.
Anel 2g (nm1) d (A)
1 2,985
2 7,852 2,547
3 9,508 2,103
4 11,622 1,721
5 12,312 1,624
6 13,368 1,496
7 15,598 1,282

Tabela 4-5: Dados experimentais dos anéis de difracdo encontrados na amostra irradiada a Ti =

550 °C.
Anel 2g (nm1) d (A)
1 2,486
2 9,528 2,099
3 13,396 1,493
4 16,687 1,198
5 19,355 1,033

Os valores experimentais medidos dos anéis de difracdo sdo comparados

com os valores tedricos dos tipos de precipitados, de forma a verificar o grau de

similaridade. As tabelas 4.7, 4.8 e 4.9 relatam as analises de comparacao dos

valores, sendo utilizado o codigo de cores descrito na tabela 4.6.

Tabela 4-6: Cédigo de cores das tabelas utilizadas na analise e identificacdo das fases presentes
nas amostras.

Cor

Significado

Anéis comuns aos precipitados MC, M23Ce € MeC, com erro medido < 10%.

Anéis comuns as fases M23Cs € MsC (ausentes na fase MC), com erro

medido < 10%.

Anéis comuns as fases M23Cs € MsC (ausentes na fase MC), com erro

medido > 10%.
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Através da analise dos anéis descritos na tabela 4.3 (para a temperatura
de 450 °C), utilizando o cddigo de cores citado na tabela 4.6, nota-se que a fase
MC apresenta grande possibilidade de estar presente na amostra nessa
temperatura de irradiacdo, uma vez que, dos oito anéis medidos
experimentalmente, seis deles correspondem aos seis anéis previstos para a
fase MC. Os dois anéis restantes podem indicar a presenca das fases, M23Cs €
MeC, uma vez que batem com possiveis anéis presentes dessas fases. Por outro
lado, ambas apresentam um anel com erro medido superior a 10 %. Isso pode
ser interpretado como:

I.  um pequeno erro de medigdo (uma vez que que os valores sao
inferiores a 12%);

II.  Uma indicacdo de que as fases nao estdo presentes, o que
contradiz a presenga de anéis exclusivos dessas fases (ausentes
na fase MC);

. Uma indicacdo de que os anéis relativos aqueles planos nao
apresentaram intensidade suficiente para serem medidos
experimentalmente. Isso € algo comum na medigdo de anéis de
difragao de elétrons provenientes de fases secundarias, tanto pela
auséncia de uma grande quantidade de precipitados (para
contribuir com o0 aumento na intensidade da difracédo, tornando o

anel fracamente visivel) como por algum fator experimental que
suprima a difracdo de uma diregao especifica.

Dessa forma, a Ti = 450 °C, nota-se que ha grande probabilidade da
presenca de duas fases precipitadas, sendo ambas do tipo carboneto. Esse fato
é ressaltado pela andlise da imagem de campo claro (fig. 4.5a), onde dois
formatos diferentes séo visiveis. Uma dessas fases é, possivelmente, a fase MC,
pois todos o0s anéis previstos para essa fase estdo presentes nos valores
medidos. A outra fase pode ser tanto a fase MsC como a fase M23Cs, ou ainda,
em menor probabilidade, que ambas estejam presentes. A auséncia de alguns
aneéis que deveriam aparecer no padréao de difracdo pode ser oriunda de alguns
fatores experimentais, como a texturizacdo da amostra, alinhamento do plano
com o feixe incidente ou mesmo eliminacao por dupla difracdo. Isso significa que
0 padrdo de difracdo foi tomado segundo uma orientacdo especifica do feixe
incidente, o que pode nao coincidir com a dire¢ao favoravel a reflexéo dos planos

com determinados indices de Miller das fases. Esse efeito € comum em difracéo

89



de elétrons, mas pode ser melhor investigado. Uma tentativa de analisar esse
tipo de efeito através da difracéo de raios X foi realizada na linha XDS (Difracao
e Espectroscopia de Raios X) no Laboratorio Nacional de Luz Sincrotron (LNLS),
em Campinas, SP, porém, sem sucesso devido ao alto valor de didmetro do feixe
incidente, que aumentava significativamente o sinal oriundo de diversos graos
da matriz, mascarando o sinal referente aos precipitados. Com o novo acelerador
de 42 geracao Sirius em operacao, o diametro do feixe sera reduzido em 2 ordens
de grandeza, além de haver a presenca de um conjunto de espelhos superior
para focalizar o feixe na amostra, 0 que pode ajudar a obter uma maior
probabilidade de sucesso no experimento, tanto em geometria de transmissao
guanto de angulo rasante. A possibilidade de realizacdo de novos experimentos
de difracao de raios X no SIRIUS ficar4 a cargo de outros estudantes que daréo
continuidade ao projeto.
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Tabela 4-7: Andlise dos anéis de difragdo da amostra irradiada a 450 °C, =36 dpa.

o 450 °C
FaseGrupo # P.Rede hkl d(A) I(rel)
36 dpa
2g (1/nm) d(A) d(tab)-d(exp) [d(t)-d(e)]/d(t)x100
222 3,118 1598% | 6,754 2,961 0,157 5,04%
331 2,478 9,46% | 7,942 2,518 -0,040 -1,61%
422 2,204 3633% | 9548 2,094 0,110 4,99%
511 2,078 681% | 9,548 2,094 -0,016 -0,77%
531 1,826 10,77%
620 1,708 22,89% | 12,360 1,618 0,090 5,27%
533 1,647 449% | 12,360 1,618 0,029 1,76%
622 1,628 17,63% | 12,360 1,618 0,010 0,61%
444 1,559 100,00% | 12,360 1,618 -0,059 -3,78%
551 1,512 3,89% | 13,500 1,483 0,029 1,92%
MeC 227 1,08 nm 642 1443 3450% | 13500 1483 -0,040 2,77%
731 1,406  6,92% | 13,500 1,483 0,077 -5,48%
800 1,350 59,54% | 15,580 1,284 0,066 4,89%
733 1,319 3,14% | 15580 1,284 0,035 2,65%
822 1273 1425% | 15580 1,284 -0,011 -0,86%
751 1,247 579% | 15580 1,284 -0,037 -2,97%
662 1,239 11,48% | 16,570 1,207 0,032 2,58%
753 1,185 541% | 16,570 1,207 -0,022 -1,86%
664 1,151 12,49% | 16,570 1,207 -0,056 -4,87%
931 1,132 512% | 18,300 1,093 0,039 3,49%
933 1,085 2,45% | 18,300 1,093 -0,008 -0,69%
862 1,059 22,89% | 18,300 1,093 -0,034 -3,16%
222 3,060 29,19% | 6,754 2,961 0,099 3,24%
400 2,650 9,16% | 7,942 2,518 0,132 4,98%
331 2,432 2,00% | 7,942 2,518 -0,086 -3,54%
420 2370  1,41% | 7,942 2,518 -0,148 -6,24%
422 2,164  2,68% | 9548 2,094 0,070 3,23%
333 2,040 8503% | 9,548 2,094 -0,054 -2,65%
440 1,874  86,23%
531 1,792 4449% | 12,360 1,618 0,174 9,71%
600 1,767 26,22% | 12,360 1,618 0,149 8,43%
533 1616 563% | 12,360 1,618 -0,002 -0,12%
622 1,598 72,21% | 12,360 1,618 -0,020 -1,25%
MasCe 225 1,06 nm ., 1,530  4,99% | 13,500 1,483 0,047 3,07%
640 1,470 11,00% | 13,500 1,483 -0,013 -0,88%
642 1,416  4,17% | 13,500 1,483 -0,067 -4,73%
731 1,380 14,11% | 15,580 1,284 0,096 6,96%
800 1,325 2504% | 15580 1,284 0,041 3,09%
733 1,295 14,02% | 15580 1,284 0,011 0,85%
660 1,249 29,60% | 15580 1,284 -0,035 -2,80%
751 1,224 21,94% | 16,570 1,207 0,017 1,39%
662 1,216 22,32% | 16,570 1,207 0,009 0,74%
911 1,163  27,38% | 16,570 1,207 -0,044 -3,78%
844 1,082 100,00%| 18,300 1,093 -0,011 -0,97%
111 2,483  13,85% | 7,942 2,518 -0,035 1,41%
200 2,150 92,35% | 9,548 2,094 0,056 2,60%
220 1,520 100,00% | 13,500 1,483 0,037 2,43%
MC 225 043nm ., 1,296  13,39% | 15,580 1,284 0,012 0,93%
222 1,241 4885% | 16,570 1,207 0,034 2,74%
400 1,075 30,89% | 18300 1,093 -0,018 -1,63%

A andlise feita para a amostra irradiada a 500 °C apresentada na tabela
4.8 é muito semelhante a realizada para a amostra irradiada a 450 °C. Dos 7

anéis presentes, 4 coincidem com anéis da fase MC. Os 3 anéis restantes sao
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coincidentes das fases M23Cs e MsC, indicando a presenca de uma das fases
(ou até mesmo ambas). Neste caso, hdo se observa a presenca de nenhum anel
medido com erro superior a 10%. Nota-se claramente, comparando os padrées
de difracdo das figuras 4.5b e 4.5d, que a difracao relativa a Ti= 500 °C apresenta
anéis mais completos e com maior intensidade. Essa maior qualidade na
amostra facilita a obtencdo de uma area selecionada que proporciona um sinal
mais claro da difracéo dos precipitados, tornando a analise mais clara e menos

propensa a erros.

Novamente, assim como para Ti = 450 °C, a analise da morfologia da
micrografia de campo de claro (fig. 4.5¢) indica a presenca simultanea de duas
fases. Seguindo o que foi sugerido para Ti = 450 °C, ha grande probabilidade de
uma das fases ser a fase MC, enquanto a segunda fase presente pode ser tanto

a fase M23Cs quanto a fase MeC.
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Tabela 4-8: Andlise dos anéis de difragdo da amostra irradiada a 500 °C, =36 dpa.

. 500 °C
FaseGrupo #P.Rede hkl d(A) I(rel)
36 dpa
2g (1/nm) d(A) d(tab)-d(exp)  [d(t)-d(e)]/d(t)x100

222 3,118 1598% | 6,699 2,985 0,133 4,27%
331 2,478  9,46% 7,852 2,547 -0,069 -2,78%
422 2,204 36,33% | 9,508 2,103 0,101 4,58%
511 2,078  6,81% 9,508 2,103 -0,025 -1,20%
531 1,826 10,77% | 11,622 1,721 0,105 5,75%
620 1,708  22,89% | 11,622 1,721 -0,013 -0,76%
533 1,647 4,49% | 12,312 1,624 0,023 1,40%
622 1,628 17,63% | 12,312 1,624 0,004 0,25%
444 1,559 100,00%| 12,312 1,624 -0,065 -4,17%
MeC 227 1,08 nm 551 1,512 3,89% | 13,368 1,496 0,016 1,06%
642 1,443  34,50% | 13,368 1,496 -0,053 -3,67%
731 1,406  6,92% | 13,368 1,496 -0,090 -6,40%
800 1,350 59,54% | 15,598 1,282 0,068 5,04%
733 1,319 3,14% | 15,598 1,282 0,037 2,81%
822 1,273 14,25% | 15,598 1,282 -0,009 -0,71%
751 1,247 5,79% | 15,598 1,282 -0,035 -2,81%
662 1,239  11,48% | 15,598 1,282 -0,043 -3,47%
753 1,185 541% | 15,598 1,282 -0,097 -8,19%
222 3,060 29,19% | 6,699 2,985 0,075 2,45%
400 2,650  9,16% 7,852 2,547 0,103 3,89%
331 2,432 2,04% 7,852 2,547 -0,115 -4,73%
420 2,370 1,41% 7,852 2,547 -0,177 -7,47%
422 2,164 2,68% 9,508 2,103 0,061 2,82%
333 2,040 85,03% | 9,508 2,103 -0,063 -3,09%
440 1,874  86,23% | 11,622 1,721 0,153 8,16%
531 1,792  44,49% | 11,622 1,721 0,071 3,96%
600 1,767  26,22% | 11,622 1,721 0,046 2,60%
533 1,616 563% | 12,312 1,624 -0,008 -0,50%
M2:Cs 225 1,06 nm o, 1,598  72,21% | 12,312 1,624 -0,026 -1,63%
444 1,530  4,99% | 13,368 1,496 0,034 2,22%
640 1,470  11,00% | 13,368 1,496 -0,026 -1,77%
642 1,416  4,17% | 13,368 1,496 -0,080 -5,65%
731 1,380 14,11% | 15,598 1,282 0,098 7,10%
800 1,325  25,04% | 15,598 1,282 0,043 3,25%
733 1,295 14,02% | 15,598 1,282 0,013 1,00%
660 1,249  29,60% | 15,598 1,282 -0,033 -2,64%
751 1,224 21,94% | 15,598 1,282 -0,058 -4,74%
662 1,216 22,32% | 15,598 1,282 -0,066 -5,43%
111 2,483 13,85% | 7,852 2,547 -0,064 -2,58%
200 2,150  92,35% | 9,508 2,103 0,047 2,19%
MC 225 0,43 nm 220 1,520 100,00%| 13,368 1,496 0,024 1,58%
311 1,296  13,39% | 15,598 1,282 0,014 1,08%
222 1,241 48,85% | 15,598 1,282 -0,041 -3,30%

Por fim, a tabela 4.9 ilustra a analise para a amostra irradiada

na

temperatura de 550 °C. Diferentemente das analises para as temperaturas

inferiores, nesse caso todos os anéis medidos batem com anéis previstos para

a fase MC (dentro da margem de erro de 10%), enquanto ambas as fases M23Ces

e MeC possuem varios anéis com margem de erro maior que 10%, indicando um

sinal mais claro de que estas fases ndo estao presentes para essa temperatura.

Comparando com a micrografia de campo claro da figura 4.5e, também se
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percebe que a morfologia dos precipitados tende a ser mais esférica, nao
apresentando tantos sinais dos precipitados mais alongados como nas
temperaturas inferiores, ressaltando a possivel presenca de apenas uma fase

para essa temperatura.

Tabela 4-9: Analise dos anéis de difracdo da amostra irradiada a 550 °C, =36 dpa.

550 °C
36 dpa

Fase Grupo # P.Rede hkl d(A) I(rel)

2g (1/nm)  d(A) d(tab)-d(exp)  [d(t)-d(e)]/d(t)x100
222 3,118  15,98%

331 2,478 9,46% 8,045 2,486 -0,008 -0,32%
422 2,204 36,33% 9,528 2,099 0,105 4,76%
511 2,078  6,81% 9,528 2,099 -0,021 -1,01%

531 1,826 10,77%
620 1,708 22,89%

533 1,647  4,49% 13,396 1,493 0,154 9,35%
622 1,628 17,63% | 13,396 1,493 0,135 8,29%
444 | 1,559  100,00% | 13,396 1,493 0,066 4,23%
551 1,512 3,89% 13,396 1,493 0,019 1,26%
642 1,443  3450% | 13,396 1,493 -0,050 -3,47%
MsC 227 1,08 nm 1,406  6,92% 13,396 1,493 -0,087 -6,19%
800 1,350  59,54%
733 1,319  3,14% 16,687 1,198 0,121 9,17%
822 1,273  14,25% | 16687 1,198 0,075 5,89%
751 1,247  579% 16,687 1,198 0,049 3,93%
662 1,239 11,48% | 16,687 1,198 0,041 3,31%
753 1,185  541% 16,687 1,198 -0,013 -1,10%
664 1,151  12,49% | 16,687 1,198 -0,047 -4,08%
931 1,132  512% 16,687 1,198 -0,066 -5,83%
933 1,085  2,45% 19,355 1,033 0,052 4,79%
862 1,059  22,89% | 19,355 1,033 0,026 2,46%

222 3,060 29,19%

400 2,650  9,16% 8,045 2,486 0,164 6,19%
331 2,432 2,04% 8,045 2,486 -0,054 -2,22%
420 2370 1,41% 8,045 2,486 -0,116 -4,89%
422 2,164  2,68% 9,528 2,099 0,065 3,00%
333 2,040  85,03% 9,528 2,099 -0,059 -2,89%

440 1,874 86,23%
531 1,792 44,49%
600 1,767 26,22%

533 1,616  563% | 13,396 1,493 0,123 7,61%

622 1,598  72,21% | 13,396 1,493 0,105 6,57%

Ma3Ce 225 1,06 nm 444 1,530  4,99% 13,396 1,493 0,037 2,42%
640 1,470  11,00% | 13,396 1,493 0,023 -1,56%

642 1416  4,17% | 13,396 1,493 -0,077 -5,44%

731 1,380  14,11% | 13,396 1,493 -0,113 -8,19%

800 1,325  2504% | 16687 1,198 0,127 9,58%

733 1,295  14,02% | 16,687 1,198 0,097 7,49%

660 1,249  29,60% | 16,687 1,198 0,051 4,08%

751 1,224  21,94% | 16,687 1,198 0,026 2,12%

662 1,216  22,32% | 16,687 1,198 0,018 1,48%

911 1,163  27,38% | 16687 1,198 -0,035 -3,01%

844 1,082 100,00% | 19,355 1,033 0,049 4,53%

111 2,483  13,85% | 8,045 2,486 -0,003 -0,12%

200 2,150 92,35% | 9,528 2,099 0,051 2,37%

220 1,520 100,00% | 13,396 1,493 0,027 1,78%

MC 225 043nm ., 1,296  13,39% | 16,687 1,198 0,098 7,56%
222 1,241  48,85% | 16687 1,198 0,043 3,46%

400 1,075 30,89% | 19,355 1,033 0,042 3,91%
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Dessa forma, comparando as analises obtidas para as imagens de campo
claro e para as difracdes, percebe-se que, para dano equivalente de 36 dpa,
tanto a Ti = 450 °C quanto a Ti= 500 °C, ha a presenca de duas fases, sendo
uma delas, provavelmente, a fase MC, com morfologia mais esférica, e a outra,
M23Cs e/ou MseC com morfologia mais alongada. Na temperatura Ti = 550 °C,
apenas a fase MC encontra-se presente. Ha duas possibilidades para a
formacdo das fases: i) elas sdo independentes, ou seja, enquanto as
temperaturas Ti = 450 °C e Ti = 500 °C favorecem a formagao de ambas as fases
(MC e M23Ces/M6C), a temperatura Ti = 550 °C favorece a formacdo apenas da
fase MC; ii) elas sdo sequenciais, 0 que significa que, ao longo do tempo, ha a
transformacao da fase M23Ces/MsC em MC. Essa segunda hipotese seréa discutida
mais amplamente no capitulo 5, em funcéo da presenca do Ar implantado e seus
efeitos sobre a cinética de precipitacdo na matriz.

Considerando a presenca da fase MC (CrC) como segunda fase
predominante na amostra irradiada a Ti = 550 °C, é possivel realizar a
superposicao do padrdo de difracdo da figura 4.5f com o padrédo de difracéo
simulado da fase MC. O resultado dessa superposicdo € ilustrado na figura
4.10a, e mostra que de fato h4 uma concordancia entre ambos os padrdes,
corroborando a presenca da fase na amostra. A figura 4.10b exibe uma imagem
de alta resolucdo (HRTEM) de um Unico precipitado, e a figura 4.10c mostra a
transformada réapida de Fourier (FFT) da imagem 4.10b (pontos brancos na
imagem). Com a FFT disponivel, é possivel identificar a direcdo de incidéncia
{110} e simular a mesma incidéncia para um precipitado do tipo MC, e o resultado
Sao 0s pontos pretos presentes na figura 4.10c, que novamente se sobrepde
com precisao significativa aos pontos relativos a FFT experimental, ressaltando,
novamente, a presenca da fase precipitada. Ja a figura 4.10d ilustra uma regiao
livre de precipitados préxima a um contorno de grdo. Uma possivel explicacao
para esse fendbmeno € que a regido de contorno de grao age como um sumidouro
(“sink”) para atomos intersticiais, como é o caso do carbono na matriz
austenitica. O carbono também possui um alto coeficiente de difusdo na matriz
(muito maior que o coeficiente de auto-difusdo das vacéancias, por exemplo, o
que explica o fato dessa regido livre de precipitados ndo apresentar a mesma

intensidade na auséncia de bolhas), o que implica que atomos de carbono que
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se aproximam dessa regido sdo facilmente absorvidos pelo contorno de gréo,
tornando assim mais dificil a nucleacdo heterogénea dos precipitados nessa

regido.

e TN
AN LRSS

Figura 4-10: : (a) Superposic¢éo dos padrdes de difracéo experimental e simulado para a fase MC
na amostra irradiada a 550 °C, (b) Imagem de alta resolu¢cdo (HRTEM) de um precipitado, (c)
Transformada Rapida de Fourier (FFT) experimental e simulada para a fase MC e (d) regiéo livre
de precipitados proxima a um contorno de grao.

4 42 Difusdo de carbono na matriz

Conforme analisado na se¢do anterior, as fases dos precipitados que
aparecem na matriz contém uma grande quantidade de carbono, chegando a
50% atémico, no caso da fase MC. Entretanto, a matriz possui uma quantidade
maxima de 0,03% de carbono em massa, 0 que representa uma quantidade de
0,14% atdmico. Dessa forma, deve haver uma grande difusdo de atomos de

carbono localizados em outras regides de profundidade, e ndo apenas na
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camada contendo Ar que se estenda da superficie até uma profundidade de,

aproximadamente, 250 nm.

Partindo do caso de maior temperatura e fluéncia de irradiacdo (550 °C e
1x101% &tomos-cm), ilustrado na figura 4.5e, é possivel medir a quantidade de
carbono presente em um determinado volume da amostra. O histograma da
figura 4.11 ilustra as contagens de diametro médio realizadas para 0s
precipitados da fase MC presentes.

Precipitados AISI 316L com Ar e Au 5MeV 36 dpa 550°C
14 . ——

P T T T T 1 ]
1[N =37 ]
12| d,_=21,07 + 1,13 nm ]
11 -
10 ]
9 ]
8 ]
7] .
6 ]
5] ]
4] ]
3] ]
2] ]
1] ]

Frequéncia

0 = =T T T T T LI
8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 32 34 36 38

Diametro (nm)

Figura 4-11: Histograma de contagem do didmetro dos precipitados na amostra irradiada a Ti =
550 °C e 36 dpa.

Assim, como o diametro médio dos precipitados € 21,07 nm, seu raio
médio é de 10,53 nm, logo, considerando os precipitados como esféricos e que
0 numero total de precipitados presentes foi de 37, o volume total ocupado pelos

precipitados é de:

Tood® 10,5353
Ve = N .41 ’”;d = 37.41m—— =1812x 10° nm? (10)

A area total contida na figura é de A = 131.330,14 nm?, medida através das

dimensdes da imagem. Os precipitados se encontram ao longo de uma
espessura de, aproximadamente 250 nm (regido que contém argbnio), logo,

utilizando o valor de area da figura, pode-se dizer que o volume onde estdo
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localizados os precipitados é de V1 = 3,283 x 107 nm3. Portanto, os precipitados

ocupam uma fracdo de volume nessa faixa de espessura da matriz de:

Ve 1,812 x10°

= 3oaz 17 = 000552 % 0,55% (11)
T ]

Como visto anteriormente, os precipitados da fase MC apresentam

parametro de rede de avc = 0,43 nm, logo o volume de uma célula unitéria é de

1,812 x 10°

oo = 228x 10 células

VmcCY-= 0,0795 nm3. Dessa forma, ha um total de

unitarias. Considerando que o grupo espacial 225, ao qual pertence a fase MC,
apresenta uma estrutura cristalina cubica de face centrada (CFC), sabe-se que
existem 4 atomos por célula unitéria. No caso da fase MC, como se trata de duas
estruturas CFC’s entrelagadas, como mostra a figura 4.9, sdo quatro atomos de
carbono para quatro atomos metalicos para cada célula unitaria. Dessa forma, o
namero total de atomos de carbono contidos na fase MC presente na figura € de

Nc.me = 9,12 x 10% atomos de carbono.

Para prover a quantidade de carbono necessaria para a formacao dos
precipitados, deve haver difusdo de atomos de carbono de certa regido ao longo
da espessura da amostra. Primeiramente, para averiguar a quantidade de
carbono presente na regido da matriz, partindo do volume total obtido
previamente (V1 = 3,283 x 10’ nm3) e do volume de uma célula unitaria da matriz
(considerando-a uma rede de ferro, com parametro de rede de 0,356 nm), dado
por Vm&U'= 0,0452 nms3, utiliza-se a seguinte expressdo para a obtencdo do

numero de células unitarias da matriz:

Ve —Vye 3,283x107 — 1,812 x 10°
= =7,223x 108 12
Voo 452 x 102 x (12)

Novamente, como a matriz também pertence ao grupo espacial 225,
representado por uma estrutura cubica de face centrada, ela possui 4 atomos
por célula unitéria, totalizando, assim, uma quantidade de &tomos de matriz de
Nm = 2,89 x 10° atomos. Como calculado anteriormente, a porcentagem atémica
de carbono presente na matriz é de 0,14% atbmico, o que significa que a

guantidade de atomos de carbono presente nessa regido da amostra é:

Nepy = 0,0014 x 2,89x 10° = 4,045 x 10° (13)
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Comparando a quantidade de atomos de carbono presente na matriz com
a quantidade presente nos precipitados, nota-se que, aproximadamente, 44%
dos atomos de carbono necessarios para a formacéo dos precipitados ja estédo
presentes no proprio volume de matriz presente na imagem. Dessa forma, se
250 nm de matriz providenciam 44% dos atomos de carbono necessérios, para
se atingir a quantidade total de &tomos de carbono € necesséaria uma espessura
de, aproximadamente, 570 nm.

Assim, deve ser possivel, por difusdo, que um atomo de carbono seja
capaz de difundir, no intervalo de tempo no qual ocorre a irradiacéo de ouro, uma
distancia, com certa margem de seguranca, de 600 nm. Para tal, utiliza-se a
equacao (6) encontrada por Thibaux et al. [7], referida na secdo 2.5, para o

calculo do coeficiente de difusdo do carbono no ago, com T = 550 °C = 823 K:

—15050 m?

D =1.23x107° ——=14x10"1"* —
X exp—e—o x

Utilizando a expresséo para a distancia percorrida pelo carbono em uma
matriz de aco dada por Porter e Easterling [8], comt =6 h = 21600 s, chega-se
a:

x = VDt = \/1,4x 1014 x 21600 = 1,743 x 10> m = 17,43 um  (14)
Dessa forma, fica evidente que a difusdo térmica dos &tomos de carbono
que ocorrem durante o periodo de irradiacéo € mais do que suficiente para suprir

a quantidade de carbono contida nos precipitados.
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5 INFLUENCIA DA PRESENCA DO ARGONIO NA MICROESTRUTURA
POS-IRRADIACAO

No capitulo 4, os resultados mostraram que a presenca do Ar implantado
influencia severamente na evolucdo microestrutural das amostras de aco
austenitico analisadas. Neste capitulo, sera discutida a influéncia da presenca
de Ar na cinética de nucleacédo tanto das bolhas quanto dos precipitados, e

porque ele afeta tdo significativamente os resultados obtidos.

Por meio do trabalho desenvolvido e mostrado no capitulo 4 e discutido
na primeira secao deste capitulo, a importancia do Ar para o desenvolvimento
do projeto mostra-se essencial, de forma que se observa a necessidade de uma
avaliacdo mais profunda experimentalmente sobre a funcéo do Ar. Assim, na
segunda secdo deste capitulo, sdo revelados resultados de processos de
irradiacdo com diferentes concentracdes prévias de Ar, porém todos submetidos
a mesma temperatura e fluéncia. Essa analise tem como objetivo a tentativa
obter um valor aproximado para uma concentragao inicial limite de Ar para que
ocorram o0s processos de formacédo de bolhas e precipitados verificados no
capitulo 4, assim como uma possivel concentracao de saturacao do sistema para

a qual as bolhas de Ar apresentem um limite de crescimento.

5.1 DISCUSSAO SOBRE A INFLUENCIA DO ARGONIO IMPLANTADO NOS
SISTEMAS DE BOLHAS E PRECIPITADOS

Para a analise da influéncia da presenca de Ar sobre a microestrutura da
matriz ao longo do processo de irradiacdo, é necessaria uma avaliacdo da
interacdo entre os sistemas de bolhas e precipitados, uma vez que eles estao
intrinsecamente interligados. Comparando a microestrutura de amostras
irradiadas, simultaneamente, com ions de Au a 5 MeV, submetidos a uma
fluéncia ® = 1x10'® atomos-cm2 na temperatura de Ti = 550 °C, obtivemos o

resultado observado na figura 5.1.
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Figura 5.1: Microestrutura resultante de amostras de aco AISI 316L submetidas a um processo
simultaneo de irradiacdo com ions de Au a 5 MeV e fluéncia de 1x10%¢ atomos-cm-2: (a) com
implantacdo de Ar (figura 4.5e), (b) e (c) sem implantagdo de Ar ((b) retirada de 4.2a) e (d)
histograma de cavidades de (c).

Fica evidente, por andlise direta, que as diferencas na microestrutura
resultante das duas amostras ilustradas anteriormente consistem em efeito
exclusivo da implantacdo prévia de Ar. A grande questdo sobre a diferenca
apresentada é: Como a camada implantada de argbnio pode alterar tdo
drasticamente a cinética microestrutural? Uma possivel resposta consiste no
equilibrio do potencial quimico entre o sistema de vacancias, bolhas e

precipitados.

A geracao de vacancias pela implantacdo de Ar, por si s6, ndo representa
um grande impacto na matriz, uma vez que tanto a fluéncia quanto as cascatas
de colisbes geradas pelos &tomos de Ar no processo de implantagdo sdo muito
inferiores aos parametros relativos a etapa de irradiacdo de Au. Isso implica que
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os danos gerados na matriz ao final do processo séo, quase em sua totalidade,
oriundos da etapa da irradiacdo de Au. Além disso, como ap0s a implantacéo
com Ar a matriz é submetida a um tratamento térmico a 550 °C por 2 h, durante
0 qual ocorre o0 processo de nucleacéo e crescimento de bolhas (aglomeracéao
das vacancias com os atomos de Ar), a quantidade de vacancias disponiveis na
matriz no momento do inicio da irradiacdo com Au se reduz a uma quantidade
bastante limitada. O processo de geracao de cascata de colisbes por ions e sua
interacdo com solidos é tema recorrente de pesquisas e simulacdes na literatura
[1][2][3]. Sabe-se que ions mais pesados produzem maior quantidade de defeitos
pontuais e, consequentemente, produzem maior desordem local na regido
atingida. O comportamento desses defeitos (intersticios e vacancias) depende
de diversos fatores, porém se resume a trés possibilidades: i) recombinagao
intra-cascata, ou seja, vacancias e intersticios se recombinam nos primeiros
instantes ap6s serem formados (escala de picossegundos); ii) aglomeracdo com
outros defeitos pontuais similares (i.e. vacancia com vacancia, gerando
cavidades, e intersticio com intersticio, gerando discordancias); e iii) permanecer
dissolvida na matriz como defeito pontual [4]. Eventualmente, essa terceira
possibilidade recorrera em uma das duas primeiras, porém em uma escala de
tempo muito maior, mas, para este trabalho, assim como para diversas
aplicagbes (incluindo utilizacdo em reatores nucleares) o fato de haver
disponibilidade de intersticiais e vacancias na matriz no momento da irradiagéo
com cada ion € muito importante, pois ambos constituem sitios de nucleacao
heterogénea para precipitados [5]. A irradiacdo com ions, aliada a temperatura
na qual os experimentos sdo realizados, fazem com que a regido irradiada da
liga metdlica esteja fora da condicdo de equilibrio termodindmico ao longo do
experimento, o que faz com que a liga ndo se comporte de acordo com o
esperado para a situacdo de equilibrio. Estatisticamente, a quantidade de
recombinacéo vacancia-intersticio intra-cascata depende da particula com a qual
o material esta sendo irradiado e da temperatura [6], visto a distancia em que os
defeitos se encontram e a tendéncia do material em querer reestabelecer uma
condicdo de equilibrio, diminuindo a energia livre do sistema. Porém, hd um
percentual significativo de defeitos que “sobrevivem” a essa etapa, e é o
comportamento desses defeitos que deve ser analisado para melhor

compreender o0 processo de precipitacdo e formacao de bolhas.
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Através das imagens representativas da amostra sem Ar (figuras 5.1b e
5.1c), observam-se regides ricas em aglomerados de vacancias (cavidades),
assim como regides ricas em aglomerados de intersticiais, vistos em anéis de
discordancias e falhas de empilhamento tetraédricos (fig. 5.1b), comuns como
danos produzidos por processos de irradiacao [7]. Fica evidente, pela quantidade
de cavidades de alto diametro médio (dmed = 23,30 nm), cujo histograma é
representado na figura 5.1d, que é energeticamente favoravel para as vacancias
0 processo de aglomeracdo quando ndo ha presenca de gas inerte nha matriz.
Além disso, também fica claro que, sob irradiacdo, as vacancias podem migrar
a distancias suficientemente grandes (da ordem de micrometros) para gerar um

sistema de grandes cavidades.

Analisando a imagem relativa a amostra contendo o Ar implantado (figura
5.1a), observa-se que, além da imensa presenca de precipitados, ha também a
formacdo de pequenas bolhas de Ar dispersas pela matriz, como demonstrado
no capitulo anterior. As bolhas de Ar nucleiam na etapa de recozimento a 550 °C
por 2 h, ou seja, antes da etapa da irradiagdo com ions de Au. Isso se deve a
baixa solubilidade do argbnio na matriz, de forma que os atomos de Ar
implantados se combinam com as vacancias geradas pelo processo de
implantagéo. Essa formagdo de um sistema disperso de bolhas inibe, em um
primeiro momento, a formacao de um sistema de grandes cavidades. Uma bolha,
para estar em equilibrio termodindmico com a matriz, possui uma pressao de
equilibrio dada pela equacao (3), presente na secao 2.4.2. Como a relacao entre
a pressao de equilibrio e o raio é inversamente proporcional, nota-se que, para
uma bolha crescer, ela necessariamente deve absorver vacéncias conforme
absorve novos atomos de Ar, de forma a diminuir a pressdo e manter sua

condicdo de equilibrio.

Como esta descrito na tabela 4.2, a densidade atémica dos precipitados
€ maior que a da matriz. Isso significa que, para um mesmo volume, ha mais
atomos na estrutura dos precipitados do que havia previamente na estrutura da
matriz. Dessa forma, para que um precipitado possa se formar e crescer, ha a
necessidade da incorporacdo de atomos da vizinhanca do precipitado, o que
acarreta a formagdo de vacéncias na regido da matriz. O esquema de

crescimento dos precipitados esta ilustrado na figura 5.2.
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Figura 5.2: llustracdo sobre como a formacg&o de precipitados disponibiliza vacancias para a
matriz devido a sua maior densidade atémica.

Uma vez que os precipitados disponibilizam vacancias para a matriz para
crescer e as bolhas necessitam da absorcdo de vacancias, ambos os
mecanismos agem cooperativamente. Como foi observado no capitulo 4, ndo ha
precipitacdo quando ndo ha um sistema de bolhas previamente presente na
matriz para as condigbes experimentais utilizadas (T = 550 °C e irradiagdo com
fons de Au 5 MeV com fluéncia de 1x10'6 atomos-cm2). Uma possivel explicacéo
para este comportamento se deve a supersaturacao de vacancias na matriz, o
que inibe a formacdo dos precipitados, uma vez que eles necessitam emitir
vacancias para nuclear e crescer. Com a presenca das bolhas de Ar, é possivel
que a absorcao das vacancias previamente presentes na matriz pelas bolhas,
tornando o ambiente pobre em vacancias, configure um estado de menor energia
livre de Gibbs, favorecendo o processo de nucleacdo dos precipitados, como
esta ilustrado na figura 5.3. Ressalta-se que essas possiveis explicacdes em
termos de energia livre sdo apenas conclusdes empiricas, uma vez que nao
foram realizados célculos te6ricos sobre energia livre neste trabalho. Além disso,
uma vez que as vacancias sdo absorvidas, em grande parte, pelas bolhas,
estima-se que a recombinacdo com os intersticiais seja menor quando ha a
presenca da camada de Ar, 0 que ocasiona a presenca de sitios de nucleacao
heterogénea (&tomos intersticiais), que também favorecem a nucleagdo dos

precipitados.
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Figura 5.3: Possivel configuracdo da energia livre de Gibbs para a formacéo de precipitados
através da emissao de vacancias nos casos (a) sem a presenca do Ar e (b) com a presenga do
Ar.

5.2 INFLUENCIA DA VARIACAO DA CONCENTRACAO DE ARGONIO NOS
SISTEMAS DE BOLHAS E PRECIPITADOS

Ao longo deste trabalho, a concentragdo previamente implantada de
atomos de Ar surgiu como a principal causa de alteracdo nos efeitos observados
na microestrutura pés-irradiagdo. Nesta secdo, serdo observados resultados
variando a concentragado de Ar implantado, visando entender o comportamento
da amostra tanto para baixas concentracdes do gas inerte (i.e., encontrar um
‘ponto de partida® para a formagdo dos precipitados) como para altas
concentracbes (existe um ponto de saturacdo?). As concentracdes de Ar
utilizadas sdo 0,05%, 0,1%, 0,25% (resultados obtidos no capitulo 4), 0,5% e 1%.
Todos os experimentos foram submetidos a mesma temperatura de irradiagéo
(Ti=550 °C) e mesma fluéncia de irradiacdo com ions de Au a 5 MeV de energia

(P = 1x10%¢ atomos-cm™2).
5.2.1 Bolhas

Para a analise da influéncia da concentracdo de Ar sobre o crescimento
das bolhas, a figura 5.4 ilustra imagens de campo claro em alta magnificacao
(100 kx) da microestrutura pos-irradiacdo das amostras implantadas com
diferentes concentracdes prévias de Ar, juntamente com seus respectivos

histogramas de contagens de bolhas, quando possivel.
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Figura 5-4: Micrografias de campo claro de amostras de ago AlSI 316L apos etapa de irradiagao
com ions de Au a 550 °C e fluéncia 1x10¢ &tomos:cm-2, com concentragdes prévias de Ar de (a)
0,05%, (c) 0,1%, com histograma mostrado em (d), (e) 0,25% (histograma mostrado em (f)), (g)
0,5% (histograma mostrado em (h) e (i) 1,0% (histograma mostrado em (j)).
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Analisando as micrografias da figura 5.4, percebe-se que, para a
concentracdo de Ar de 0,05 at%, ndo € possivel determinar os histogramas de
diametro médio de bolhas, devido ao baixo diametro das bolhas, o que implica
tanto em falta de resolugéo das imagens para realizar a contagem quando em
possivel confusdo com defeitos presentes na matriz mesmo em sistemas sem
0s processos de implantacéo e irradiacao (ver figura 4.1a). Ainda assim, com os
histogramas de contagens de bolhas realizados para maiores concentracdes
prévias de Ar é possivel notar a tendéncia natural de crescimento do diametro
médio das bolhas com o0 aumento da concentracdo de Ar, com excec¢ao do caso

para 0,5%, conforme evidencia a tabela 5.1.

Tabela 5-1: Didmetro médio das bolhas para as diferentes concentracdes de argonio.

Concentracao de Ar Diametro médio
0,05 at% <1,0 nm
0,10 at% 1,39+ 0,03 nm
0,25 at% 2,25+ 0,04 nm
0,50 at% 1,21 + 0,04 nm
1,00 at% 2,31+ 0,05 nm

A aparente discrepancia dos dados obtidos para as bolhas a 0,5% pode
decorrer de um ou mais dos seguintes fatores: i) escolha de uma regido com
concentracdo de bolhas nao-representativa da matriz como um todo; ii)
interferéncia de algum processo ocorrido durante o0s experimentos de
implantacdo e/ou irradiacdo, ou até mesmo de desbaste por ions durante a
preparacdo da amostra para analise por MET e iii)) erro de medicdo nas

contagens estatisticas.

5.2.2 Precipitados

Para a analise da influéncia da concentracdo de Ar sobre o sistema de
precipitados, sdo necessarios micrografias de menor magnificacdo, uma vez que
0s precipitados sdo maiores que as bolhas por uma ordem de grandeza. Assim,
a figura 5.5 ilustra de forma geral a microestrutura das amostras relativas as

diferentes concentracfes prévias de Ar.
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Figura 5.5: Micrografias de campo claro de amostras de ago AISI 316L apés etapa de irradiagao
com ions de Au a 550 °C e fluéncia 1x10% atomos/cm?, com concentragéo prévia de Ar de (a)
0,05%, (b) 0,1%, (c) 0,25%, (d) 0,5% e (e) 1,0%.

109



Pela andlise da figura 5.5, percebe-se que, para a concentracéo de 0,05 at%, ha
poucos precipitados esparsamente presentes na matriz, em coexisténcia com
linhas de discordancias e bend extinction contours, originadas pela deformacao
ou curvatura local da amostra. Para a concentragao de 0,1% at, percebe-se a
presenca de um sistema mais alongado de precipitados, ilustrando o processo
de formacéo dos carbonetos conforme ha a absorcédo de atomos de carbono e a
transformacdo em uma fase mais densa. Para as concentracdes de 0,25 at%,
0,5 at% e 1,0 at%, nota-se a clara presenca de um sistema de precipitados
esféricos presentes em alta quantidade na matriz. Nota-se também uma
tendéncia de crescimento com a concentracdo, uma vez que a maior
concentracdo de Ar favorece a formacdo de bolhas, e, considerando o
mecanismo cooperativo discutido previamente pelo qual bolhas e precipitados
crescem, esse crescimento das bolhas favorece também a precipitacdo. Essa
observacédo de crescimento dos precipitados com a concentracao inclui o valor
de 0,5 at%, que apresentou irregularidade para o caso das bolhas, indicando que
possivelmente uma regido néo-representativa da matriz como um todo foi
tomada para a obtencédo do diametro das bolhas. De forma geral, nota-se que o
sistema de precipitados estd presente em alta densidade para todas as
concentracbes de Ar, com excec¢do do caso de 0,05%, no qual a menor
densidade é oriunda da maior dificuldade de formacéo dos precipitados devido
a baixa concentracdo de Ar e, consequentemente, baixa concentracdo de
bolhas, o que aumenta a concentracdo de vacancias dispersas na matriz e
aumenta a energia livre para a formacdo dos carbonetos. Além disso, a
transformacao de fase presente na imagem relativa a concentragédo de 0,1 at%
indica que a baixa concentracdo de Ar presente nessa condicdo desacelera o
processo de precipitacdo, e, nas condicdes experimentais utilizadas, ainda ndo
houve formacao total da fase mais densa, o que poderia ser atingido com maior

fluxo e/ou temperatura de irradiagéo.

Por essas observacdes, nota-se que a concentragdo prévia de Ar de 0,05
at% comeca a se aproximar de um valor limiar para que ocorram os fendbmenos
de precipitacédo, assim como ja havia sido observado para a formacéo de bolhas.
Também se observa que ha a tendéncia de crescimento dos precipitados da fase

mais densa com aumento da concentragéo implantada de Ar. Enquanto no caso
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das bolhas houve a estabilizacdo do didametro médio, indicando um ponto de
saturacdo para maiores concentracdes prévias de Ar, ndo é possivel obter o
mesmo tipo de concluséo a respeito dos precipitados, evidenciando um possivel

ponto de saturacao diferente daquele apresentado pelas bolhas.

De forma geral, nota-se a importancia da concentracao prévia de gas
inerte implantado tanto no fenbmeno de formacdo de bolhas quanto de
precipitacdo, e que o sistema é bastante sensivel & mudancga de concentracéo
local. Para aplicagGes nucleares, o espectro de fluxo de néutrons em diferentes
partes do reator acarreta alteracdo nas concentracdes de gases inertes
formados nos materiais estruturais, implicando em um desgaste maior do
material para, a principio, maiores valores de fluxo. Porém, como discutido neste
capitulo, ha indicios de que ha um valor limiar superior de fluxo, acima do qual
os fendmenos de formacgéao de bolhas e precipitados comecam a ser mitigados,
diminuindo o dano acumulado no material. Essa dependéncia dos danos com o
fluxo e a possibilidade de atingir um valor de threshold € o tema do capitulo 6,
realizado nas dependéncias da Universidade de Huddersfield, no Reino Unido.
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6 EFEITOS DO FLUXO DE IRRADIACAO IN-SITU SOBRE A
PRECIPITACAO

Neste capitulo sdo abordados os resultados e discussdo do trabalho
realizado na Universidade de Huddersfield, no Reino Unido, cujo procedimento
experimental estd descrito na se¢do 3.2. Os resultados foram analisados
comparando a microestrutura das amostras em diferentes etapas do processo
do processo de irradiacéo para os trés fluxos diferentes utilizados, via analise

por microscopia eletrénica de transmissao in-situ.

6.1 MICROESTRUTURA POS- IRRADIACAO

A figura 6.1 mostra imagens de campo claro em condicédo de underfocus
(+1000 nm) em cinco etapas diferentes (0, 5, 10, 15 e 20 dpa) para os trés fluxos
distintos (1, 2 e 4x10'? atomos-cm?-s™) da irradiacdo com o feixe de Xe a 325
keV a temperatura de Ti =550 °C. A condig&o de underfocus € utilizada de forma
a obter melhor contraste para a possivel presenca de bolhas e cavidades[1]. As
imagens 6.1a, 6.1b e 6.1c correspondem ao estado inicial da microestrutura das
3 amostras distintas, ja submetidas a temperatura de 550 °C (0 dpa). As figuras
ilustram regibes das matrizes austenitas livres de precipitacdo pré-existente,
porém exibindo, em alguns pontos, um fraco contraste mais claro que pode ser
interpretado como pequenas cavidades ou rugosidade de superficie. Ha também
regides contendo fronteiras de gréo (GB), o que € imprescindivel para a analise
da amostra in-situ, uma vez que a GB age como um ponto de referéncia para
gue se possa manter a mesma area sob analise durante todo o processo, uma
vez que € comum que haja deslocamentos da area monitorada, seja por conta

da temperatura, da irradiacdo ou mudanca na inclinagdo da amostra.

As figuras 6.1d, 6.1e e 6.1f ilustram a microestrutura das amostras apos
uma fluéncia de 2 x 10'® &tomos-cm?, equivalente a um dano médio de 5 dpa.
Para o menor fluxo (1x10'2 &tomos-cm2-s, figura 6.1d), nota-se que um sistema
de pequenos precipitados circulares cristalinos com um diametro médio de dm =
10,8 £ 2,0 nm comecou a se formar na matriz austenitica. Para o fluxo
intermediario (2x10*? atomos-cm2-s, figura 6.1e), o sistema de precipitados
apresenta uma maior densidade de area e um diametro médio de dm = 20,5 +

2,6 nm. Ja na figura 6.1f, que representa o caso para o maior fluxo, observa-se
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um sistema nédo-homogéneo de precipitados, com uma maior variedade de

tamanhos, atingindo um diametro médio de dm =31,9 = 7,1 nm.

O dano causado nas amostras apés uma fluéncia de 4 x 10'° a&tomos-cm
(=10 dpa, em média), esta representado nas figuras 6.1g, 6.1h e 6.1i. Nesse
ponto, houve um aumento de diametro médio dos precipitados em todos 0s
casos, atingindo os valores de dm=11,6 £2,0nm, 22,9+ 3,5nme 33,3+ 9,2 nm

para o menor fluxo, o fluxo intermediario, e o maior fluxo, respectivamente.

Para a fluéncia de 6 x 10° &tomos-cm (equivalente a um dano médio de 15
dpa), o resultado esté ilustrado nas figuras 6.1j, 6.1k e 6.11. Para o menor fluxo
(6.1j), houve apenas um pequeno aumento no didmetro médio dos precipitados,
atingindo o valor de dm = 14,1 £ 2,3 nm. Ja para o fluxo intermediario (6.1Kk),
percebe-se a presenca de precipitados maiores, indicando uma possivel
aglomeracéao de precipitados ocorrendo nesta etapa do processo. Dessa forma,
o valor de didametro médio dos precipitados saltou para dm = 35,6 £ 6,0 nm. Para
o maior fluxo (6.1l), o comportamento do sistema de precipitados permanece
estavel, com um pequeno aumento no diametro médio (assim como no caso de

menor fluxo), atingindo um valor de dm = 35,8 + 8,9 nm.

As figuras 6.1m, 6.1n e 6.10 mostram as microestruturas das amostras de
AISI 316L ap6s o processo de irradiacdo com Xe (apés a fluéncia total de 4 x
10% atomos-cm2), equivalente a, em média, 20 dpa. Como nos casos anteriores,
a amostra submetida ao menor fluxo (6.1m) apresentou apenas um pequeno
aumento no diametro médio dos precipitados, atingindo um valor final de dm =
15,9 = 2,9 nm. Para o fluxo intermediario (6.1n), novamente houve um aumento
significativo no diametro dos precipitados com o aumento da fluéncia, atingindo
um valor final de dm = 49,3 + 9,9 nm. Ja para o caso de maior fluxo (6.10), houve
uma pequena diminui¢cdo no valor do didmetro médio dos precipitados, chegando
ao valor final de dm = 32,8 £ 9,1 nm. A tabela 6.1 resume a distribuicao valores
meédios para os diametros dos precipitados para os trés fluxos distintos e em
todas as quatro etapas do processo. Ja a figura 6.2 ilustra, de forma gréafica, um
fitting linear realizado para os valores de didmetro médio das amostras,
juntamente com o valor de R? relativo ao fitting de cada reta, que mede o quéo
confiavel é o tipo de ajuste realizado de acordo com os dados (em uma
probabilidade entre O e 1).
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Figura 6-1: Micrografias de campo claro (BFTEM) para as trés amostras de aco AISI 316L
irradiadas com trés fluxos distintos (1, 2 e 4x10'2 &tomos-cm?-s1) para as cinco etapas da fluéncia
total (8x10%> atomos-cm?). Nota: Todas as micrografias possuem a mesma magnificacao.
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Tabela 6-1: Didmetro dos precipitados para as diferentes condi¢cfes de irradiacao.

Fluxo[ions:cm2-s1] 5 dpa 10 dpa 15 dpa 20 dpa
1x1012 10,8 + 2,0 nm 116+20nm 141+24nm  159+29nm
2x1012 20,5+ 2,7 nm 229+35nmm  356+6,0nm  49,4+99nm
4x1012 319+7,1nm 333+93ném 358+89nm  32,8+9,1nm
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Figura 6-2: Ajuste linear dos valores de didametro médio dos precipitados para os trés diferentes
fluxos em fungéo do dpa médio e seu valor corresponde de R2.

A figura 6.3 mostra os padrdes de difracdo de elétrons de area
selecionada (SAED) para os trés fluxos diferentes antes (0 dpa) e apés (20 dpa)
o experimento de irradiacdo. Para todos os casos, pequenos pontos extras foram
observados antes da irradiacdo, em adicdo aos pontos relativos a matriz,
indicando a presenca de pequenos clusters e/ou precipitados cristalinos. Com o
aumento do dano médio acumulado, a formacao de anéis de difracdo de Debye-
Scherrer indica o crescimento dos possiveis precipitados pré-existentes e/ou a
nucleacédo de novos ao longo da matriz. Comparando os padrdes de difracao
para O e 20 dpa para o caso de menor fluxo, um pequeno aumento no nimero

de spots e intensidade dos anéis foi observado, mas ndo se observa uma
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diminuicéo clara do sinal da matriz, indicando que ndo ha uma transformacao
significativa da matriz em precipitados, e que os precipitados possuem uma baixa
densidade de area. Para o fluxo intermediario, o padréao de difracdo apo6s 20 dpa
mostra uma alta quantidade de anéis bem definidos de intensidade suficiente
para suprimir os spots de difragdo provenientes da matriz. Isso indica que o0s
precipitados estao presentes em alta concentracdo (densidade de area) e que
uma parcela significativa da matriz sofreu transformacao para os precipitados.
No caso de maior fluxo, observa-se que os anéis sdo bem definidos, porém, em
algumas orientacdes, ao longo de certas direcdes, eles apresentam um maior
brilho, indicando que os precipitados ou possuem orientacdes preferenciais ao
longo da qual crescer ou que a amostra sofreu uma inclinacao (tilt) para uma

orientacao que favoreca essas reflexdes.

® = 1x102 jons-cm™2-s! ® = 2x10%2 jons-cm™2-s! ® = 4x10*2 jons-cm2-s!

Figura 6-3: Padrbes de difracdo de elétrons de area selecionada (SAED) para os trés fluxos
distintos (1x1012, 2x101? e 4x10'2 ions-cm2-s1) a 0 e 20 dpa como dano acumulado médio.

6.2 DISCUSSAO

Pelas imagens mostradas na figura 6.1, observa-se que o processo de
precipitacdo induzida por irradiagdo (RIP) ocorre precocemente ao longo do

processo de irradiacdo para os trés fluxos. Uma vez que um atomo de Xe atinge
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a estrutura cristalina da amostra de aco, ele pode deslocar varios atomos da
matriz de suas posicOes de rede, o que, dependendo da energia cinética
transferida pelo ion de Xe, podem deslocar outros atomos sucessivamente,
gerando assim uma cascata de colisdes. Alguns defeitos gerados nesse
processo de cascata sofrem recombinagédo, enquanto outros permanecem na
matriz. Dessa forma, cada ion incidente cria uma cascata de colisbes que gera
uma densidade de defeitos que difunde e aglomera formando clusters de
defeitos. Esses clusters agem como centros de nucleacdo heterogénea para o
processo de precipitacao [2]. ApOs a nucleagédo, o crescimento dos precipitados
€ assistido pela difusdo aumentada dos defeitos na temperatura de irradiacéo de
Ti =550 °C.

Os trés diferentes fluxos apresentam diferentes intervalos de tempo para
0 ion seguinte atingir uma area que foi previamente impactada pelo seu
antecessor, de forma que essa diferenca no intervalo de tempo pode afetar a
estabilidade dos clusters de defeitos e afetar sua capacidade de aglomeracéo.
Usando o software SRIM no modo full cascade €é possivel estimar o raio de uma
cascata de colisbes para um ion de Xe com 325 keV de energia como,
aproximadamente, 15 nm. Usando este valor, combinando com o fluxo, &
possivel determinar o tempo de intervalo médio entre dois ions consecutivos
para atingir a mesma area da amostra, causando uma interacao das cascatas
subsequentes, num processo conhecido como cascade mixing, ou mistura de
cascatas. Esse processo de mistura de cascatas é estimado baseando-se
apenas no volume projetado da cascata de colisdbes para um ion de Xe,
desconsiderando a expansao natural a longo prazo do volume de interacdo, que
pode ser causada pela migracao dos defeitos gerados na cascata. A figura 6.3
ilustra o intervalo de tempo para um ion In+1 atingir a area criada por uma cascata
de colisbes de raio R gerada pelo ion In. Uma linha vertical no ponto
correspondente ao raio de 15 nm foi tragada para melhor visualizagcéo dos pontos

de interesse.
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Figura 6-4: Intervalo de tempo entre dois ions consecutivos para atingir a mesa area em funcao
do raio da cascata de colisdes R.

Para o raio aproximado da cascata de colisdes causada pelo ion de Xe
de 15 nm, os intervalos de tempo entre dois ions consecutivos € de,
aproximadamente, 35, 70 e 140 ms para os fluxos de 4, 2 e 1x10%? atomos-cm-
2.5l respectivamente. De acordo com Was|[3], o processo de annealing e a
migracao de defeitos apds a cascata de colisdo ser criada pode durar (em geral)
até a escala de segundos (figura 6.5). Simulacdes da cascata de defeitos em
ligas de Fe submetidas a 290 °C utilizando a técnica Kinetic Monte Carlo (KMC)
mostraram que a migracdo de defeitos e recombina¢cdes podem durar até 24,5
horas [4]. Isso implica que, quando o préximo ion atinge a amostra, os defeitos
criados na cascata antecedente ainda estdo migrando e podem sofrer
interferéncia do novo ion. Vale ressaltar, novamente, que essa expansao de
longo prazo ndo foi considerada no célculo da figura 6.4, porém corrobora a

hipotese de superposicéo das cascatas de ions consecutivos, o cascade mixing.

< >
10-18 10-13 10-11 109 e, 100 e 108 s
Criacdo do  Spike Fase de Annealing e
PKA térmico, quenching migrac&o de —
cascala defeitos

Figura 6-5: Escala de tempo de eventos apds a colisdo de um ion com o material[3].
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‘Para a irradiagdo com fluxo de 1x10? &tomos-cm?-sl, os precipitados
apresentam um crescimento gradual no valor de diametro médio com o aumento
fluéncia, iniciando em 10,8 + 2,0 nm a 5 dpa e atingindo 15,9 + 2,9 nm ao final
dos 20 dpa. Considerando a temperatura constante de 550 °C mantida durante
todo o experimento, para o fluxo de 1x10*? &tomos-cm?-s* assume-se a hipétese
de que ndo had uma superposicao de cascatas significativa, levando em conta
gue o intervalo de tempo entre dois ions consecutivos para atingir a mesma area
é de = 140 ms, o que significa que, quando o ion Xen+1 atinge a amostra ndo ha
interag&o significativa com os defeitos provenientes de cascatas relacionadas ao
ion Xen, dessa forma ndo afetando o processo de nucleacao e crescimento dos

precipitados.

Para o fluxo intermediario (2x10%? atomos-cm=-s1), a 5 dpa o diametro
meédio medido foi de 20,5 £+ 2,7 nm, quase o dobro quando comparado ao caso
de menor fluxo. Essa comparacao serve como indicativo de que, para este fluxo,
uma superposicao de cascatas esta ocorrendo. Em outras palavras, € provavel
que, quando o ion Xen+1 atinge a amostra e gera uma cascata de colisées, essa
cascata tem seu volume em superposicdo com o volume gerado pelo ion Xen,
no qual os processos de recombinacao e/ou difusdo de defeitos pontuais ainda
nao foram completados; isso implica que a concentracdo de defeitos pontuais
ainda esta significativamente acima do equilibrio, possibilitando um aumento na
aglomeracao de intersticios e, consequentemente, a nucleacao e crescimento
de precipitados. Para 10 dpa, h4 um pequeno aumento no valor de diametro
médio para 22,9 + 3,5 nm, ainda sem indicativos de alguma alteracéo na cinética
de precipitacdo e no comportamento do sistema como um todo. Entretanto, a 15
dpa, o aumento no valor de diametro médio € substancial, atingindo 35,6 + 6,0
nm. Esse fenbmeno pode ser explicado por uma auséncia de nucleacdo de
novos precipitados, considerando a hipdtese de que a energia livre para os
precipitados crescerem nesse caso € menor do que a energia de nucleacao.
Dessa forma, torna-se favoravel para os precipitados existentes crescerem,
resultando em um aumento do didmetro médio do sistema. Um resultado similar
foi observado para os ultimos 5 dpa da irradiacéo, onde o valor de diametro final
alcancou 49,3 £ 9,9 nm.
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Apbs 5 dpa de dano médio acumulado para o caso de maior fluxo (4x10%?
atomos-cm2:s?), o valor de diametro médio medido foi de 31,9 + 7,1 nm, o que
foi maior que ambos os casos para menores fluxos. Novamente, é esperado que
esse fenOmeno se deva a um aumento na superposi¢cdo de cascatas, assim
como no caso do fluxo médio comparado ao menor fluxo. Um pequeno aumento
no didametro meédio ocorreu nos passos para 10 e 15 dpa, atingindo 35,8 + 8,9
nm. Porém, para o fim do experimento, a 20 dpa, houve uma leve diminui¢cdo no
didmetro médio, alcancando o valor final de 32,8 £ 9,1 nm. Esse decréscimo no
didametro médio pode ser explicado pela dissolu¢cao de clusters de defeitos ainda
em crescimento, 0 que é observado apenas na Ultima etapa do processo de
irradiacdo. O aumento no fluxo, em comparacdo aos casos anteriores, e
consequente aumento na superposicdo de cascatas leva a um aumento nas
colisBes balisticas sofridas pelos clusters ainda em migragéo, o que previne que
ocorra a aglomeracéao desses clusters, mitigando a formacgéo e o crescimento de
precipitados. Também se pode observar, considerando os efeitos criados por
diferentes fluxos, que o intervalo de tempo entre dois ions consecutivos é de
fundamental importancia para determinar se a precipitacdo sera assistida ou
suprimida pela irradiacdo — apenas algumas dezenas de milissegundos

aparentam ser suficientes para que ocorra uma mudanca na cinética dominante.

Fittings lineares apresentados na figura 6.2 (juntamente com o0s
coeficientes de determinacdo R2) mostram que, para os fluxos de 1 e 2x10%?
atomos-cm2-s?, o valor de diametro médio segue um comportamento que pode
ser bem representado por uma reta ao longo do processo de irradiacdo. Ja para
o fluxo de 4x10%? &tomos-cm2:s?, o valor de R2 indica que o diametro médio nédo
segue um comportamento linear com aumento da fluéncia. De acordo com
Bruemmer et al.[5], isso pode ser explicado porque, para a mesma temperatura
de irradiacdo, ha um valor de fluxo de irradiacdo para o qual a segregacao
induzida por irradiagéo (RIS) € suprimida devido a recombinagéo de vacancias
com intersticios. Nesse caso, uma alta concentracdo de defeitos € produzida e
a difusdo térmica, assim como os valores de concentragdo de equilibrio das
vacancias, permanecem constantes (uma vez que a temperatura permanece
constante), de forma que esses defeitos ndo migrem longas distancias quando

um novo ion atinge a amostra, e acabem sofrendo colisbes com a cascata
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gerada pelo novo ion, levando a recombinacdes, 0 que suprime a aglomeragéo
e, consequentemente, a formacéo de precipitados. De acordo com este modelo
criado por Wiedersich, Okamoto e Lam (WOL)[6] e reportado e discutido por
Bruemmer et al, ha apenas um intervalo onde a RIS ocorre, sendo esse intervalo

delimitado por uma combinacéo de temperatura e fluxo de irradiagéo.

Os resultados apresentados neste trabalho se encaixam perto do limite
inferior da curva proposta pelo modelo de WOL, onde a recombinagéo de
vacancias e intersticios comeca a mitigar a formacgéo de RIS, como foi discutido
anteriormente. Além disso, as evidéncias mostradas neste trabalho sugerem
uma relacdo nao-linear entre fluxo e temperatura perto do limite inferior do
modelo de WOL, onde a fluéncia desempenha um papel importante de levar a
fase austenitica em direcdo a um equilibrio termodindmico mais estavel. Isso
representa um desvio em relacéo a linha reta original proposta pelo modelo de
WOL.

Considerando a composicdo quimica da liga utilizada neste trabalho e a
ocorréncia de precipitacdo induzida por irradiacdo (RIP), assim como sua
cinética acelerada pela RIS reportada na literatura sob condi¢des similares|[3],
assume-se que 0s precipitados observados neste trabalho séo, provavelmente,
carbetos, mais especificamente a fase M23Cs, uma vez que esta fase apresenta
grande estabilidade (comparada a outras fases de carbeto, como MeC e MC) na
matriz austenitica em condicdes de equilibrio para essa temperatura[7]. Os anéis
de difracdo de Debye-Scherrer apresentados na figura 6.3 nao providenciam
capacidade de identificacdo das fases, devido a falta de resolu¢do nas medidas
para determinar a diferenca entre duas fases de carbeto, uma vez que elas
possuem parametros de rede muito similares. Essa caracterizacdo quimica seria
melhor avaliada através da técnica STEM-EELS (espectroscopia por perda de
energia de elétrons), uma vez que o tamanho de sonda em um microscopio do
tipo STEM (microscépio eletrénico de varredura por sonda) providencia melhor
resolucdo para as medidas, e a técnica EELS tem melhor resolucdo para

elementos de baixo nimero atdbmico (Z), como o carbono.
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7 CONSIDERACOES FINAIS

Neste trabalho, foi investigada o efeito que variacdes de diversos parametros
experimentais de experimentos de irradiacdo iGnica apresentam sobre a
microestrutura (formacao de bolhas e precipitados) do aco austenitico AlSI 316L,
utilizado como liga-modelo para acos presentes em reatores de fissédo nuclear
como revestimento do combustivel (cladding). As andlises foram realizadas via

microscopia eletrénica de transmisséo (MET).

O efeito da temperatura e fluéncia com ions de ouro sobre a evolugéo
microestrutural de um ac¢o inoxidavel austenitico com pré-injecao de argonio foi
amplamente discutida ao longo do capitulo 4. Os resultados obtidos nessa parte

do trabalho permitem algumas conclusdes:

I.  As bolhas de Ar crescem com a temperatura de irradiagdo (no intervalo
utilizado de 450 °C a 550 °C) devido ao aumento do coeficiente de difusdo
das vacancias, o que facilita a locomogao e consequente aglomeragéao e
crescimento das bolhas.

II.  As bolhas de Ar crescem com o aumento da quantidade de dano (de = 18
dpa para = 36 dpa), uma vez que o aumento na fluéncia ocasiona mais
defeitos gerados na matriz, e esse aumento na densidade de defeitos
facilita o crescimento das bolhas.

lll.  Ha precipitacao de fases ricas em carbono nas amostras contendo uma
camada de Ar pré-injetada, sendo essas fases os carbonetos M23Cs/MsC
(indistinguiveis) e MC. Para a menor temperatura utilizada (450 °C),
ambas as fases estao presentes, com predominancia da fase de menor
densidade, M23Cs/MsC. Para a temperatura intermediaria (500 °C), ambas
as fases em proporgbes semelhantes, enquanto para a mais alta

temperatura utilizada (550 °C), a fase MC predomina.

Analogamente, o capitulo 5 apresenta argumentos sobre a importancia da
camada de Ar pré-injetada no sistema e como ela se relaciona com os sistemas
de bolhas e precipitados. O impacto gerado pela alteracdo da concentracao de
Ar implantado também foi brevemente discutido no capitulo 5. E possivel resumir

algumas conclusdes:
I. A camada de Ar (aliada ao tratamento térmico posterior) promove a
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formacdo de bolhas antes da etapa de irradiacdo. As bolhas, por
absorverem vacancias para crescer, tornam o sistema pobre em
vacancias, facilitando o crescimento de precipitados mais densos que a
matriz, uma vez que necessitam da emissao de vacancias para promover
seu crescimento. Dessa forma, bolhas e precipitados crescem de forma
cooperativa (para as condi¢gdes experimentais utilizadas).

. Em torno da concentracdo de 0,05 at% de Ar, torna-se dificil a
visualizagao de bolhas no sistema, assim como torna-se mais visivel a
presenca de outros defeitos (como discordancias) previamente presentes
na irradiacdo sem Ar, indicando um possivel limite minimo de
concentragado para que haja o crescimento de bolhas e precipitados de
forma cooperativa como indicado para maiores concentracoes.

lll.  Para maiores concentragcées de Ar, chegando ao limite utilizado neste
trabalho 1,00 at%, o didmetro médio das bolhas comeca a apresentar
uma estabilizag¢ao, indicando que ha também uma concentragao limite de
Ar, onde as vacancias geradas ao longo do processo de irradiagdo sao

totalmente absorvidas pelas bolhas.

Por fim, a importancia de pequenas variacfes de fluxo de irradiacéo sobre o
comportamento da microestrutura foi discutida no capitulo 6, de onde se pode

obter as seguintes conclusdes:

I. A superposi¢cdo de cascatas de colisdes desempenha um papel
importante na maneira como o sistema de precipitacao evolui. Para
o menor fluxo (1x10'? atomos:cm?-s'), ndo ha superposigio
significativa, de forma que o sistema de precipitados cresce de
forma livre. Para o fluxo intermediario (2x10'? atomos-cm2-s'), ha
uma leve superposicao de cascatas, fornecendo novos defeitos
pontuais e faciltando a aglomeragdo e crescimento dos
precipitados. Ja para o alto fluxo (4x10'? atomos-cm-s™'), hd uma
significativa superposi¢gdo, aumentando a probabilidade de
interagao entre ion incidente e clusters em formagéo, causando sua
dissolucao e limitando o crescimento dos precipitados.

II. O crescimento dos precipitados nao é linear com o fluxo para uma

temperatura fixa.
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lll.  Atransigdo entre uma combinacdo de parédmetros (taxa de dano e
temperatura) onde ocorre fenébmenos de precipitacdo e RIS para
uma regiao onde nao se observam esses fendbmenos € mais sutil

do a predita pelo modelo WOL em seu limite inferior.

Os resultados apresentados neste trabalho visaram elucidar o
comportamento da microestrutura do ago AISI 316L sob irradiacdo idnica de
forma a simular diversas alteragcfes em condi¢cdes experimentais sofridas por
materiais estruturais em reatores de fissao nuclear, almejando contribuir para a
pesquisa voltada para a seguranca e adequacdo de componentes estruturais
para futuros reatores. Os resultados obtidos nos capitulos 4 e 5 sédo de extrema
importancia para a seguranca de operacdo de um reator, pois mostram que
gases inertes, comumente gerados em processos de fissdo nuclear, podem agir
como trigger para o fendmeno de precipitacdo, além da formacdo de bolhas,
sendo ambos responsaveis por degradacao de propriedades mecanicas da liga.
A possibilidade de desenvolvimento de mecanismos de trapping para oS gases
inertes pode contribuir significativamente para a reducéo tanto da formagéo de
bolhas quanto precipitados, aumentando a vida Gtil do material e tornando-o mais
tolerante a condi¢cdes mais extremas de irradiacdo. Ja os resultados do capitulo
6 mostram que materiais estruturais em diferentes posi¢cdes ao longo da coluna
contendo o elemento combustivel em um reator apresentam evolucdes
microestruturais distintas, uma vez que o fluxo de néutrons varia espacialmente
com a distancia do centro do ndcleo. Cuidados com a geometria e
posicionamento dos elementos combustiveis, como revezamento e alteracéo
das posicoes de cada elemento, devem ser considerados visando maior

durabilidade e seguranca do reator.

Apesar de os resultados obtidos ao longo do trabalho cumprirem os objetivos
de investigagéo propostos, ha nichos para explorar outras condi¢des de analise
para aprofundar o entendimento sobre a evolugdo microestrutural de material
estruturais nucleares. Como perspectivas para trabalhos futuros, podem ser

citadas:

o Determinacao da fluéncia de irradiacao critica para o inicio da nucleacao

de bolhas e precipitados;

126



Comparacao com a utilizagdo de outros gases inertes pré-injetados;
Modificagdo da composigédo prévia do ago visando mitigar formagao de
bolhas e precipitados (trabalho em andamento no grupo do Prof. Paulo
Fichtner através da fabricagao de agos ODS);

Parceria com pesquisadores tedricos visando melhor entendimento da
evolugao microestrutural através de simulacdes de dindmica molecular
(MD).

Por fim, vale ressaltar que os experimentos realizados ao longo deste

trabalho com irradiacdo de ions ndo correspondem a uma simulacédo exata das

condi¢cdes operacionais de reatores com irradiacdo de néutrons, devendo-se

manter em mente, como discutido no capitulo 2, os ajustes necessarios para um

melhor escalonamento de experimentos realizados com diferentes fontes de

irradiacao.
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