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ANÁLISE DO COMPORTAMENTO ESTRUTURAL DE UMA JUNTA SOLDADA 

DISSIMILAR OFF-SHORE: INFLUÊNCIA DO HIDROGÊNIO NA TENACIDADE 

 

 

RESUMO 

Diante de um contexto de crescente demanda energética nos últimos anos tem-se 

fomentado substancialmente operações offshore upstream (exploração, perfuração e 

produção), com atenção voltada para a modalidade do petróleo pré-sal. A construção de 

sistemas produtivos em ambiente submarino exige um sistema de proteção catódica (PC) de 

modo a evitar o processo de corrosão. Tais estruturas têm apresentado fraturas frágeis em 

regiões de juntas soldadas dissimilares (JSD) no decorrer dos anos, e estas falhas têm sido 

associadas a presença de hidrogênio em virtude do sistema PC. Isto revela a necessidade por 

mais investigações no tocante a suscetibilidade do material utilizado ao ambiente rico em 

hidrogênio, bem como maior clareza sobre o fenômeno da fragilização por hidrogênio. O 

tipo de JSD a ser analisada é aplicada na união de flanges a tubulações presentes nas linhas 

de produção offshore, e tem se mostrado suscetível à fragilização por hidrogênio quando 

mantida sob um sistema de proteção catódica com ocorrência de falhas na região de interface 

do amanteigamento do metal de base (MB) com a liga de níquel Inconel 625. Este trabalho 

tem como objetivo analisar a influência do ciclo de hidrogenação no comportamento 

estrutural da junta soldada dissimilar ASTM A182 F22/INCONEL625/ASTM A36, via 

análise do Índice de Fragilização por Hidrogênio associado aos parâmetros de alongamento, 

estricção e tenacidade. Dentre as contribuições apresentadas tem-se: proposta de uma 

abordagem energética para o Índice de Fragilização por Hidrogênio (IFH); suscetibilidade à 

fragilização por hidrogênio a diferentes períodos (7 e 21 dias) de exposição a cargas de 

proteção catódica; e curva de tendência à fragilização por hidrogênio versus ciclo de 

hidrogenação referente a JSD analisada. Para a  construção da JSD aplicou-se a técnica de 

amanteigamento via processo GMAW (Gas Metal Arc Welding) convencional, o qual 

também fora empregado para a união da JSD. O processo de hidrogenação foi realizado com 

solução aquosa a 3,5% de NaCl, em potencial de -1.100mVERC em temperatura ambiente. A 

influência do hidrogênio foi analisada por meio de ensaio de tração e índices de Fragilização 



 
 

por Hidrogênio. Os parâmetros analisados neste trabalho foram IFH-A (alongammento), 

IFH-E (estricção) e IFH-T (tenacidade). A análise microestrutural foi realizada via 

microscopias óptica e eletrônica de varredura, assim como a análise fractografia. As 

amostras hidrogenadas revelaram significativa suscetibilização à fragilização pelo 

hidrogênio. Todavia, os índices os IFH-A e IFH-E, para fins comparativos, não se mostraram 

adequados para análise de amostras constituídas bimetálicas – metalurgicamente 

dissimilares. O IFH-T foi proposto como parâmetro de comparação de fragilização por 

hidrogênio de JSD, indicando uma fragilização média adicional de 93,72% das amostras 

hidrogenadas. Por fim, os resultados apontam uma clara tendência de aumento na 

fragilização por hidrogênio e, logo, redução na tenacidade conforme os ciclos de exposição 

ao hidrogênio progridem. As amostras hidrogenadas apresentaram significativamente 

mecanismos de fratura frágil – quasi-clivagem – quando em cotejo com amostras não 

hidrogenadas, as quais exibiram mecanismos de coalescência de microcavidades (dimples) 

preponderantemente em suas superfícies de fratura. 

 

Palavras-Chaves: juntas soldadas dissimilares, zonas parcialmente diluídas, tenacidade, 

fragilização por hidrogênio.  

 

 

 

 

  



 
 

 

 

 

STRUCTURAL BEHAVIOR ANALYSIS OF A DISSIMILAR WELDED JOINT 

OFFSHORE: INFLUENCE OF HYDROGEN ON TOUGHNESS 

 

 

ABSTRACT 

In the face of a context of growing energy demand in recent years, substantial offshore 

upstream operations (exploration, drilling, and production) have been fostered, with a focus 

on the pre-salt oil modality. The construction of productive systems in the underwater 

environment requires a cathodic protection system (CP) in order to prevent the corrosion 

process. Such structures have shown brittle fractures in regions of dissimilar welded joints 

(DWJ) over the years, and these failures have been associated with the presence of hydrogen 

due to the CP system. This reveals the need for further investigations regarding the 

suscetibility of the material used to the hydrogen-rich environment, as well as greater clarity 

on the phenomenon of hydrogen embrittlement. The type of DWJ to be analyzed is applied 

in joining flanges to pipes present in offshore production lines, and it has been shown to be 

suscetible to hydrogen embrittlement when kept under a cathodic protection system with 

occurrences of failures in the interface region of the buttering of the base metal (BM) with 

the Inconel 625 nickel alloy. This work aims to analyze the influence of the hydrogenation 

cycle on the structural behavior of the dissimilar welded joint ASTM A182 

F22/INCONEL625/ASTM A36, through the analysis of the Hydrogen Embrittlement Index 

associated with parameters such as elongation, reduction of area, and toughness. Among the 

contributions presented are: the proposal of an energetic approach for the Hydrogen 

Embrittlement Index (HEI); suscetibility to hydrogen embrittlement at different periods (7 

and 21 days) of exposure to cathodic protection loads; and the trend curve of hydrogen 

embrittlement versus hydrogenation cycle regarding the analyzed dissimilar joint. For the 

construction of the DWJ, the buttering technique was applied using the Gas Metal Arc 

Welding (GMAW) conventional process, which was also employed for the union of the JSD. 

The hydrogenation process was carried out using a 3.5% NaCl aqueous solution at a potential 

of -1,100 mVERC at room temperature. The influence of hydrogen was analyzed through 

tensile testing and Hydrogen Embrittlement Indices. The parameters analyzed in this study 



 
 

were IFH-A (elongation), IFH-E (reduction of area), and IFH-T (toughness). Microstructural 

analysis was performed using optical and scanning electron microscopy, as well as 

fractography analysis. The hydrogenated samples revealed significant suscetibility to 

hydrogen embrittlement. However, the IFH-A and IFH-E indices, for comparative purposes, 

were not suitable for analyzing samples consisting of bimetallic materials - metallurgically 

dissimilar. The IFH-T was proposed as a parameter for comparing hydrogen embrittlement 

of dissimilar metal welded joints (JSD), indicating an additional average embrittlement of 

93.72% in the hydrogenated samples. Finally, the results indicate a clear tendency of 

increased hydrogen embrittlement and, consequently, a reduction in toughness as the 

exposure cycles to hydrogen progress. The hydrogenated samples showed significantly 

brittle fracture mechanisms - quasi-cleavage - when compared to non-hydrogenated samples, 

which exhibited predominantly microcavity coalescence (dimples) mechanisms on their 

fracture surfaces. 

 

Keywords: dissimilar welded joints, partially mixed zones, toughness, hydrogen 

embrittlement. 
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1 INTRODUÇÃO 

 

A atividade do setor de petróleo cada vez tem trilhado caminhos adversos. Em virtude 

da, ainda, crescente demanda mundial motivada pelo crescimento populacional e 

desenvolvimento industrial, a busca por novas fontes de petróleo e gás natural tem se 

concentrado em campos offshore – fora do continente (Figura 1), os quais podem medir até 

7000 m de profundidade a partir da superfície da água.  

 

Figura 1 - Esquema ilustrativo das profundidades de poços de petróleo. 

 
Fonte: Grupo Bolha, 2022. 

 

Por vezes, o transporte desses produtos só é possível via tubulações, que podem variar 

de alguns a milhares de quilômetros, enfrentando diferentes condições geográficas e 

ambientais. Consequentemente, a indústria de transformação tem focado a atenção no 

transporte desses produtos, do modo a otimizar os requisitos de desenvolvimento de 

materiais de alta resistência que possam suportar as condições offshore, como uma grande 

variação das condições ambientais (SHARMA; MAHESHWARI, 2017). 

Nesse sentido, a exploração de campos offshore em águas profundas tem apresentado 

promissoras projeções. Estima-se que a produção de petróleo brasileiro em 2029 ultrapasse 

duas vezes a produção registrada em 2018 de 2,6 milhões de bbl/dia (EMPRESA DE 

PESQUISA ENERGÉTICA, 2020).  
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Nos dias atuais, com representatividade de cerca 59% de toda produção brasileira de 

petróleo, a exploração e produção do pré-sal atingirá, em 2029, a parcela de 77% da produção 

nacional, com participação especial da Bacia de Santos (EMPRESA DE PESQUISA 

ENERGÉTICA, 2020).  

Dentre as maiores contribuições para a produção total no decênio 2020-2029, as 

unidades produtivas localizadas em águas ultraprofundas respondem por cerca de 82% da 

produção nacional (EMPRESA DE PESQUISA ENERGÉTICA, 2020). 

Com uma representatividade de 13% do PIB nacional, a indústria de petróleo brasileira 

ocupa a 10ª posição na produção mundial de petróleo e a primeira na América Latina, o que 

demonstra a importância do setor na balança comercial do país. Entretanto, há um aceno 

global para uma economia de baixo carbono, o que torna imperiosa a exploração do potencial 

das reservas de petróleo, de maneira a gerar o máximo de riqueza desses recursos do subsolo 

brasileiro. 

Para isto, deve-se aplicar inovação e tecnologia de modo a acelerar o desenvolvimento 

dessas reservas (ANP, 2018a). A Figura 2 mostra o mapeamento das bacias sedimentares, 

poços, polígonos do pré-sal e campos de produção do território brasileiro. 

 

Figura 2 - Mapeamento das bacias sedimentares, poços, polígonos do pré-sal e 
campos de produção. 

 
Fonte: ANP, 2020 (Modificada). 

 

De acordo com a Figura 2, ao confrontar as regiões de poços com as regiões de campos 

de produção, verifica-se a existência de um grande potencial petrolífero a ser explorado, em 

especial na costa brasileira. Com base nas demandas globais por energia, a ANP calcula, nos 
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próximos dez anos, investimentos de R$ 845 bilhões em projetos de desenvolvimento e 

produção de petróleo brasileiro (ANP, 2018a). 

Posto a crescente demanda energética e aumento da exploração de petróleo e gás em 

águas profundas, se faz essencial o aprimoramento das operações e equipamentos das 

indústrias de petróleo e gás, upstream (exploração, perfuração e produção), midstream 

(refinamento) e downstream (logística da distribuição e transporte até os locais de consumo), 

a fim de melhorar a eficiência global das operações industriais petrolíferas.  

Diante de tal cenário, nos últimos anos tem-se fomentado substancialmente operações 

offshore upstream, com atenção voltada para a modalidade do pré-sal. A construção de 

sistemas produtivos desse segmento exige componentes mecânicos com características 

específicas para suportar as condições adversas (mecânicas, termodinâmicas, químicas, etc.) 

durante o processo operacional, de maneira a garantir máxima eficiência com níveis seguros 

de integridade estrutural. Assim, as exigências das atividades offshore upstream têm 

motivado o uso de materiais ARBL – Alta Resistência e Baixa Liga (MATHIAS et al., 2013), 

cujo limite mínimo de escoamento deve ser 290 MPa (ASM Metals Handbook, 1994). 

Em geral, estes sistemas são compostos por Árvores de Natal Molhada (ANM), 

Manifoolds (coletores), Cabeças de Poço e quilômetros de dutos tipo Risers (verticais) e tipo 

Flowlines (linhas de fluxo). Um esquema de um típico campo de petróleo e gás offshore é 

mostrado na Figura 3. 

 

Figura 3 - Diagrama de um típico campo petróleo e gás offshore. 

 
Fonte: DODGE, 2014 (Modificada). 
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É possível observar no detalhe da Figura 3 as ilhas de produção, compostas por um 

manifoold circundado por um grupo ANM. Esses grupos de ANM conectam-se através de 

(1) Flowlines – linhas de produção. As (2) linhas de água são usadas para bombear a água 

de volta para o reservatório. A recirculação do fluxo de gás de volta para o poço, a fim de 

manter a pressão do óleo na cabeça do poço, fica a cargo das (3) linhas de fluxo de gás. Já 

os (4) cabos de controle umbilicais, estes são responsáveis pela alimentação de informações 

(pressão, temperatura e taxa de fluxo) à plataforma, assim como pelo controle de diversas 

válvulas no fundo do mar. 

Quase que inevitavelmente, juntas soldadas são utilizadas em sistemas de exploração e 

produção desses combustíveis fósseis. Há tempos que a indústria mundial vem utilizando 

este processo de união na construção de estruturas e componentes do setor, devido a sua alta 

velocidade na fabricação, baixos custos e expressivo grau de flexibilidade, integridade e 

confiabilidade (ZERBST et al., 2014). Sujeitas às intempéries (altas solicitações mecânicas, 

baixas temperaturas, altas pressões, corrosão etc.) inerente às operações uptream, a fim de 

reduzir os riscos de falhas estruturais, as estruturas offshore são fabricadas por meio do 

emprego de algumas técnicas de fabricação. Entre elas, destaca-se a utilização juntas 

soldadas dissimilares (JSD).  

Bastante comum no segmento de petróleo e gás, em especial em operações offshore, as 

JSD caracterizam-se por gradientes composicionais e variações microestruturais ao longo do 

limite de fusão. Tais variações localizadas resultam diferentes propriedades químicas, físicas 

e mecânicas dentro da zona de fusão (DAVIS, 2006). De modo a minorar qualquer condição 

de revés relacionada ao alto grau de heterogeneidade, utiliza-se do recurso de 

amanteigamento -  do inglês buttering, o qual consiste na adição de material com 

propriedades intermediárias que permita a união de materiais metalurgicamente 

incompatíveis (ALVES, 2016; FRATARI; SCHVARTZMAN; SCOTTI, 2010; MITEVA; 

TAYLOR, 2006). A Figura 4 ilustra uma JSD do tipo 8636/Liga 625. 

Ademais, tal procedimento possibilita que a JSD seja submetida a um tratamento 

térmico pós-soldagem (TTPS) antes que uma solda de fechamento seja realizada (DODGE 

et al., 2014) a fim de promover ajuste do nível de dureza e alívio de tensões residuais, 

assegurando um projeto seguro com propriedades mecânicas e metalúrgicas apropriadas. 
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Figura 4 – (a) Cubo de distribuição típico produzido comercialmente, soldado com 
metais dissimilares 8630/Liga 625; (b) Vista detalhada da solda dissimilar; (c) 

Fotomacrografia da seção transversal da junta 8630-Liga 625. 

 
Fonte: DODGE, 2014 (Modificada). 

 

Estruturas e componentes que operam submersos no oceano apresentam alta 

suscetibilidade ao processo de corrosão. Assim, além de robusta proteção através de 

revestimentos, os sistemas offshore são ainda submetidos a uma proteção catódica (PC) de 

modo a reduzir as taxas de corrosão a níveis insignificantes (FENSKE, 2010). Essa proteção 

é uma das principais fontes de hidrogênio no decorrer do ciclo operacional do sistema. 

Alta concentração local de hidrogênio favorece a penetração desta substância na matriz 

do metal, por conseguinte, a degradação das propriedades mecânicas da estrutura de aço ou 

soldagens (DAI, 2018). A absorção de hidrogênio pode ocorrer durante o serviço mesmo 

em partes que foram revestidas (DÍAZ, ALEGRE, CUESTA, 2016; SHIPILOV, 2006; 

TANNER, 1992; ZHENQIAN et al., 2015). Altos níveis de concentração de hidrogênio 

podem favorecer a eclosão de um processo de fragilização por hidrogênio induzindo na 

região protegida, ou seja, acentua-se o potencial de falhas da estrutura (KAWAMORI; 

YUSE., 2023; OKONKWO et al., 2023; ÁLVAREZ et al., 2021; ALVES, ALMEIDA, 

RODRIGUES, 2020; BARNOUSH, 2011; BERNSTEIN, 1970; DELAFOSSE; MAGNIN, 

2001; HIRTH, 1980; ORIANI, 1978). 

Pelo exposto, cada vez mais o conceito de eficiência estrutural tem sido aplicado nos 

projetos de sistemas mecânicos submarinos. Tendo como premissas a otimização econômica 

e garantia da seguridade estrutural, principalmente, a eficiência estrutural está apoiada na 

predição de potenciais falhas. Nos últimos anos, a compreensão da resposta dos materiais à 

a) b) 

c) 
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presença de trincas tem sido o objetivo de muitos estudos, em especial a respostas de JSD 

que operam em ambiente rico em hidrogênio. As juntas soldadas correspondem a forma de 

união de componentes mecânicos mais empregada na indústria de petróleo. Sendo assim, a 

análise do comportamento estrutural das JSD tornou-se extremamente importante sob a 

perspectiva da eficiência estrutural, através da análise de prevenção de falhas.  

A fragilização por hidrogênio de JSD tem sido alvo de muitas pesquisas (AIELLO et 

al., 2023; ILYUSHECHKIN et al., 2023; ZHANG, et al., 2022; ZHOU et al., 2022; ALVES, 

ALMEIDA, RODRIGUES, 2020; DAI, 2018; ROSAS et al., 2018; SILVA, 2018; 

WORMSEN et al., 2015; MA E CHEN, 2015; BOURGEIOS, 2015; DODGE et al., 2014; 

ALEXANDROV et al., 2013; OLIVEIRA, 2013; BEAUGRAND, SMITH e GITTOS, 2009) 

com foco na plena compreensão do fenômeno de fragilização por hidrogênio, em sua maioria 

associado a acidentes no setor petrolífero. Diversos mecanismos de trincas induzidas por 

hidrogênio (TIH) foram apresentados, não obstante, nenhum, de forma plena, elucida este 

fenômeno (JUKIC et al., 2016; LYNCH, 2011). 

Martin et al. (2011) analisaram superfícies de fratura quase-clivagem em aços com 

fragilização de hidrogênio. Eles afirmaram que o papel do hidrogênio é auxiliar no 

desenvolvimento das faixas de deslizamento intenso, diminuir a tensão necessária para 

nucleação de vazios e acelerar o crescimento dos vazios. Assim, foi sugerido que as 

superfícies de fratura com marcações de rio em regiões relativamente planas entre elas, são 

resultados de processos plásticos que são intensificados e acelerados pela presença de 

hidrogênio, ao invés de processo de clivagem. 

No trabalho realizado por Dodge (2014), o efeito do tratamento térmico na fragilização 

de juntas soldadas dissimilares e os mecanismos de fragilização relacionados a duas JSD 

foram investigados: metais de base F22 e 8630 amanteigados com uma Liga 625; um metal 

de solda austenítico. O autor avaliou também o efeito do TTPS na evolução da 

microestrutura e na resistência à fratura.  Foram realizados testes em ambiente assistido de 

modo a classificar a resistência à fratura. Afirma o autor que a formação de martensita não 

temperada pode ser possível mesmo após o tratamento térmico pós-soldagem, resultando em 

microestruturas que são particularmente sensíveis à fragilização por hidrogênio.  Para todos 

os tratamentos térmicos aplicados, um aumento considerável na resistência à fragilização 

por hidrogênio foi alcançado sobre a condição como soldado. Perdas significativas na 

resistência ao crescimento de trincas foram observadas em amostras de JSD "envelhecidas", 

nas quais onde formou-se carboneto M7C3 em abundância. 
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Depover e Verbeken (2017) avaliaram o efeito deletério do hidrogênio em discordâncias 

sobre a suscetibilidade à fragilização por hidrogênio das ligas Fe-C-X. O grau de fragilização 

por hidrogênio foi associado à presença de átomos de hidrogênio nas ligas, aprisionados, em 

especial, nas discordâncias, os quais desempenham um papel determinante. Portanto, 

respaldando a importância da mobilidade de discordâncias aumentada na presença de 

hidrogênio, como proposto no mecanismo HELP. 

Song et al. (2018) investigaram a influência do hidrogênio na tenacidade à fratura do 

aço 2,25Cr-1Mo-0,25V como recebido e em solda. Os autores concluíram que a presença de 

pré-carga de hidrogênio levou a uma notável transição do modo de fratura dúctil para frágil 

no aço 2,25Cr-1Mo-0,25V, além de uma diminuição significativa da tenacidade à fratura 

para ambas as amostras de metal base e metal solda. 

Silva (2018) investigou a suscetibilidade à fragilização pelo hidrogênio, através do 

comportamento de tenacidade à fratura, para o MB ASTM A182 F22 e JSD  ASTM A182 

F22 - Inconel 625 - aço ASTM A36. O processo de hidrogenação foi realizado por meio de 

um sistema proteção catódica por corrente impressa, durante o período de 7 dias à 0ºC. Tanto 

os resultados dos ensaios tração quanto os de CTOD revelaram suscetibilidade à fragilização 

pelo hidrogênio da junta soldada, tanto em termos de ductilidade quanto de tenacidade à 

fratura. Tal fato foi associado aos aprisionadores irreversíveis nas proximidades da interface 

dissimilar. Ademais, foi observado a presença de mecanismo de fratura misto, do tipo 

dimples, MVC (“celular”), quase-clivagem e clivagem transgranular nos espécimes 

hidrogenados, diferente da junta não hidrogenada, que apresentou predominância de 

mecanismo de fratura dúctil. 

Sarzosa et al. (2022) estudaram o mecanismo de fratura dúctil para a solda 

circunferencial de uma junta típica de tubo C-Mn com uma liga resistente à corrosão de 

níquel-cromo (Inconel 625). Neste exploraram a aplicação do critério de Mohr-Coulomb 

modificado juntamente com uma lei de evolução pós-recozimento para descrever a falha 

dúctil em amostras de fratura. 

Wang et al. (2022) analisaram resistência à fratura e o caminho de propagação de trincas 

da junta soldada de tubo composto bimetálico. A microestrutura no MS é austenita 

dendrítica. Existem discordâncias de alta densidade nos limites dos grãos e na matriz que se 

tornam a pontos de iniciação de trincas ao favorecer microtrincas. A zona termicamente 

afetada (ZTA) da junta soldada de tubo compósito bimetálico L415/N08825 apresentou uma 
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melhor resistência à fratura do que o MS. Enquanto a direção principal de crescimento da 

trinca e a orientação dos grãos da solda conduziram à baixa resistência à fratura do MS. 

Zu et al. (2023) propuseram um método para determinar a tenacidade ao início da fratura 

(JIC) de juntas soldadas de aços para dutos de alta qualidade com base no método de teste de 

microamostras - teste de punção pequena. Os valores obtidos correspondentes apresentaram 

uma boa relação linear com testes SENB. 

Lu et al. (2023) investigaram as propriedades mecânicas induzidas pelo hidrogênio e a 

deterioração microestrutural em uma superliga à base de Ni SX. Neste estudo identificaram 

que a resistência ao escoamento da amostra carregada com H foi ligeiramente degradada, 

enquanto a resistência à tração e a ductilidade diminuíram significativamente; a densidade 

de discordância na amostra carregada com H é maior do que na amostra sem H; a alta 

densidade de hidrogênio na ponta da trinca reduziu a resistência coesiva entre as fases 𝛾𝛾 e 

𝛾𝛾′. 

Tan et al. (2023) empregaram o método de teste de microcisalhamento em juntas 

soldadas do rotor de energia nuclear a fim de examinar o impacto da falta de homogeneidade 

mecânica nas propriedades em microescala na tenacidade à fratura em juntas soldadas de 

grande espessura. A resistência mínima ao cisalhamento foi identificada no centro da solda. 

O desempenho das microzonas das juntas soldadas manifestou significativo impacto na 

resistência e tenacidade à fratura. Microzonas dissimilares sofreram restrições de 

deformações plásticas, logo, experimentara um efeito de redução da tenacidade à fratura. 

A seguir são apresentadas a justificativa para o desenvolvimento deste trabalho, bem 

como as contribuições efetuadas no tocante ao arcabouço de conhecimentos acerca da 

aplicação de JSD juntas soldadas dissimilares em atmosfera rica em hidrogênio. 

 

1.1 Justificativa 

Algumas estruturas mecânicas são utilizadas em ambientes agressivos a fim de realizar 

atividades as quais exijam características específicas para suportar as condições operacionais 

extremas, como é o caso das atividades offshore. Desta forma, componentes mecânicos 

soldados apresentam alta suscetibilidade de falhas e/ou danos, provenientes do processo de 

fabricação (microestruturais) ou do processo operacional. A quebra ou a inutilização desses 

componentes mecânicos representam grandes sumptos além do prejuízo relacionado à 

inatividade do sistema. Vale ressaltar, não menos relevante, outras consequências graves, os 

desastres ambientais e acidentes que culminam em vidas perdidas.  
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Nos últimos anos, falhas ocorreram, de modo inesperado durante suas aplicações, em 

JSD de aço ARBL utilizadas no setor de petróleo offshore, marcadamente associadas a junta 

constituída do aço AISI 8630 - Inconel 625 (HALDORSEN; DODGE, 2017). Burk e 

Ribardo (2010) analisaram as soluções empregadas para entrega de uma unidade de 

produção de classe mundial – Thunder Horse, em águas profundas no Golfo do México. 

Durante os testes, foram encontrados vazamentos na tubulação do coletor submarino em 

virtude de falhas na junta soldada AISI 8630/Liga 625, conforme a Figura 5. 

 

Figura 5 - Ilustração do AISI 8630 amanteigado com liga 625 e submetido a TTAT, 
seguido por uma solda de campo de liga 625 e uma ilustração de falha submarina na 

interface AISI 8630/Amanteigamento (Liga 625). 

 
Fonte: BURK; RIBARDO, 2010 (Modificada). 

 

As configurações da JSD antes e depois da falha (Figura 5) indicam o local de ocorrência 

da falha, interface AISI 8630/Liga 625, isto é, a região da linha de fusão (LF) da junta 

soldada. Como forma de evitar trincas nas JSD, foi proposta uma solução conforme a Figura 

6.  

O aço de baixa liga ASTM A336 F22 foi sugerido com substituto do AISI 8630 (Figura 

6), por apresentar menor teor de carbono de forma a reduzir precipitados de metal duro na 

interface de solda. 
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Figura 6 - Amanteigamento do ASTM A336 F22 de substituição mostrando a 
configuração da solda para evitar riscos de fragilização por hidrogênio na solda 

dissimilar. 

 
Fonte: BURK; RIBARDO, 2010 (Modificada). 

 

Haldorsen et al. (2017) investigaram diversos casos de falhas em tubulações do setor de 

petróleo associados às juntas aços AISI 8630M com amanteigamento de liga 625 (Figura 7) 

– historicamente – consideradas combinações de materiais particularmente suscetíveis à 

fragilização por hidrogênio. Foi, também, investigado um caso de falha relacionado à junta  

F22M/Liga 625, em setembro de 2015, pois até então, nenhum alerta ocorrera sobre a 

suscetibilidade desta junta às ações deletérias do hidrogênio.  

 

Figura 7 - a) Típico comportamento da trinca em falhas de todas as extremidades de 
flanges e b) Superfícies de fratura das quatro falhas de solda com carga. 

 
Fonte: HALDORSEN; DODGE, 2017 (Modificada). 

 

A Figura 7(a) mostra uma JSD real AISI 8630M/Liga 625 como uma trinca retida na 

LF da união. Na Figura 7(b) são apresentadas falhas com aspecto macroscópico e padrão de 
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comportamento da trinca de fraturas frágeis em JSD que seguem principalmente o perfil da 

interface / solda da linha de fusão. 

Nessa pesquisa foram apresentadas as características das juntas 8630M/Liga 625 e 

F22M/Liga 625 após uma pré-carga de hidrogênio conforme a Figura 8. 

 

Figura 8 - Resultados do programa de testes de fragilização por hidrogênio para 
8630M/Liga 625 e F22M/Liga 625, mostrando o desempenho ambiental relativo como 

uma função de pré-carga e teste de temperatura versus teste no ar. 

 
Fonte: HALDORSEN; DODGE, 2017 (Modificada). 

 

Através das ilustrações é possível destacar o grau de fragilização o corrido nos materiais 

em função da temperatura de hidrogenação de testes realizados. Os maiores valores da 

integral J são referentes aos materiais sem carregamento de hidrogênio e testados em 

temperatura ambiente. Já os menores valores da Integral J, em geral, estão relacionados à 

temperatura de hidrogenação e realização de teste à 4ºC. Tal comportamento são 

categorizados na Figura 9, a qual indica os comportamentos de resistência à fratura, integral 
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J, em função da temperatura de testes realizados, onde é possível inferir uma relação de 

fragilização por hidrogênio com a temperatura de operação, portanto, temperatura de 

proteção catódica. 

 

Figura 9 - Resultados genéricos de testes TIH do JSD LAS mostrando o desempenho 
ambiental relativo em função do pré-carregamento em 4 e 80ºC versus o teste no ar. 

 
Fonte: HALDORSEN; DODGE, 2017 (Modificada). 

 

Uma sucessão de episódios de falha, nos últimos anos, vinculada a JSD em estruturas 

offshore sob proteção catódica foi observada. As falhas ocorreram na interface do 

amanteigamento do flange de aços de alta resistência baixa liga (ARBL) com a liga de níquel 

Inconel 625 (ALVES, ALMEIDA, RODRIGUES, 2020). Há uma forte associação, em 

virtude de similaridades morfológicas e predominância de mecanismos de fratura frágeis, 

dos tipos de falhas mencionados à presença de hidrogênio e sua interação com o meio, tensão 

e microestrutura do material (BEAUGRAND, SMITH E GITTOS, 2009; BOURGEOIS, 

2015; FENSKE, 2010). Entretanto, ainda existe um hiato na compreensão da causa raiz desse 

fenômeno (FENSKE, 2010), de modo que a seleção de componentes adequados para o 

serviço apenas lista ligas suscetíveis (aços de alta resistência e ligas de níquel) e ligas 

pouco afetadas (aços inoxidáveis austeníticos e ligas de alumínio) pelo hidrogênio 

(ANSI/CSA, 2014). 
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A utilização de juntas dissimilares no setor de petróleo resultou em muitos anos de 

serviço exitosos, contudo, falhas dentro da zona de fusão das JSD tem se manifestado devido 

ao ingresso de hidrogênio (FENSKE, 2011; DODGE, 2014). Existe um entendimento geral 

de que a zona da LF é a região crítica, a qual o histórico de falhas está estreitamente 

relacionado (BURK e RIBARDO, 2010; DAI, 2018; HALDORSEN; DODGE, 2017; 

ALVES, ALMEIDA, RODRIGUES, 2020; SILVA, 2022).  

O episódio de falha referente à JSD ASTM A182 F22/INCONEL625 (HALDORSEN; 

DODGE, 2017) revela a necessidade por mais investigações no tocante a suscetibilidade 

deste material ao ambiente rico em hidrogênio, bem como maior clareza sobre o fenômeno 

da fragilização por hidrogênio. Em vista disso, este trabalho realizará um estudo 

experimental de uma JSD amanteigada constituídas pelo metal de base ASTM A182 F22, 

previamente amanteigado e soldado ao aço ASTM A36 com o metal de adição Inconel 625 

(F22/INCONEL625/A36). O tipo de JSD a ser analisada é utilizada na união de flanges a 

tubulações presentes nas linhas de produção offshore de petróleo e gás. 

 

1.2 Contribuição 

Este trabalho apresenta contribuições incrementais relacionadas às pesquisas em juntas 

soldadas dissimilares aplicadas em estruturas da indústria de petróleo e gás, sob o efeito do 

hidrogênio gerado no sistema de proteção catódica, a partir da: 

 

• proposta de uma abordagem energética para o Índice de Fragilização por Hidrogênio 

a fim de avaliar a fragilização por hidrogênio de CPs constituídos por mais de um material, 

juntas metalurgicamente dissimilares.  

• suscetibilidade à fragilização por hidrogênio a diferentes períodos (7 e 21 dias) de 

exposição a cargas de proteção catódica (atmosfera rica em hidrogênio) via ensaio de tração 

das juntas ASTM A182 F22 / INCONEL 625 / ASTM A36. 

• suscetibilidade à fragilização por hidrogênio a diferentes períodos de exposição a 

cargas de proteção catódica mediante análise de tenacidade via curva de tendência à 

fragilização por hidrogênio versus ciclo de hidrogenação para a junta dissimilar analisada. 
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1.3 Objetivos 

1.3.1 Objetivo Geral 

Este trabalho tem como objetivo analisar a influência do ciclo de hidrogenação no 

comportamento estrutural da junta soldada dissimilar ASTM A182 

F22/INCONEL625/ASTM A36, via análise do Índice de Fragilização por Hidrogênio 

associado aos parâmetros de alongamento, estricção e tenacidade. 

 

1.3.2 Objetivos Específicos 

Para o desenvolvimento e interpretação dos resultados deste trabalho, foram 

determinados os seguintes objetivos específicos: 

 

i. Avaliar a fragilização por hidrogênio em função do período de exposição da JSD 

a uma atmosfera rica em hidrogênio, através do ensaio de tração; 

ii. Obter uma correlação entre o período de exposição do hidrogênio na junta 

soldada dissimilar, grau de hidrogenação e tenacidade. 

 

1.4 Estrutura  da Tese 

No primeiro capítulo uma introdução sobre o panorama do energético com foco no 

setor de petróleo e gás e seus desafios é apresentada. Na sequência, com o estado da arte, 

justificativa e contribuições geradas busca-se evidenciar a relevância e contemporaneidade 

do presente estudo. Por fim, tem-se os objetivos norteadores e respectiva estrutura do 

trabalho. No segundo capítulo são discutidos conceitos fundamentais os quais estearam o 

desenvolvimento e análises deste estudo. A metodologia adotada neste trabalho é tratada no 

terceiro capítulo. Nesse são descritos os procedimentos e materiais utilizados na construção 

e preparação das amostras e na realização dos ensaios mecânicos e de caracterização. No 

quarto capítulo tem-se imagens, tabelas e discussões referentes aos resultados ora obtidos. 

O quinto capítulo abarca as considerações finais acerca da discussão dos resultados. 

Sugestões para trabalhos futuros são propostas no sexto capítulo. No final deste trabalho 

estão disponíveis as referências utilizadas seguidas dos anexos mencionados ao longo da 

tese. 
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2 CONCEITOS FUNDAMENTAIS 

 

Este capítulo apresenta alguns conceitos que são necessários para um melhor 

entendimento do presente trabalho. Através de um estudo aprofundado buscou-se formas de 

clara apreensão para o leitor. 

 

2.1 Juntas Soldadas 

Há inúmeros processos de fabricação aplicados na indústria hodierna, cujo escopo está 

na união de componentes. O processo de soldagem, embora antigo, ainda representa 

majoritária parcela de aplicação, sobretudo no setor de petróleo e gás.  

Trata-se de um processo de união permanente através da fusão induzida dos 

componentes, o que exige um grande aporte térmico para atingir da temperatura fusão dos 

materiais. Em vista disto, a produção de juntas soldadas apresenta alta complexidade, uma 

vez que podem ocorrer significativas mudanças nas propriedades mecânicas, metalúrgicas e 

de fratura do material. A Figura 10 apresenta regiões de uma junta soldada. 

 

Figura 10 - Principais regiões de uma Junta soldada: MS→ Metal de Solda; 
MB→Metal de Base; LF→Linha de Fusão; e ZTA→Zona Termicamente Afetada. 

 
ALMEIDA, 2014 (Modificada). 

 

As regiões representadas na Figura 10 são: metal de base (MB) – material a ser unido; 

metal de solda (MS) – resultado da fusão do MB com o metal de adição (MA), material a 

ser depositado para que seja realizada a união das partes; linha de fusão (LF) – interface 

entre o MB e o MS; e zona termicamente afetada (ZTA) – região próxima a LF atingida pelo 

aporte térmico do processo de soldagem.  

A região da  ZTA destaca-se por apresentar maior suscetibilidade às ações deletérias em 

virtude das bruscas trocas de calor, intrínsecas ao processo, que ocorrem durante a etapa de 

resfriamento da junta soldada, bem como, em função da longitude da linha de fusão. Tal 

região apresenta sub-regiões com diferentes temperaturas, isto é, um gradiente térmico o 
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qual resulta em diferentes taxas de deformação, por conseguinte, ocorrência de tensões 

residuais (TR). Logo, as TR são desenvolvidas por aquecimento e resfriamento localizados, 

o que leva à expansão volumétrica diferencial e à contração do metal ao redor da zona de 

solda. Dessarte, o nível e distribuição de tensões residuais são maiores em uniões de 

materiais diferentes (SHARMA, MAHESHWARI, 2017). 

Geralmente, altas tensões operacionais sobrepostas com altas tensões residuais de 

tração promovem a fratura em estruturas soldadas (BATE et al., 1997). Por ser um fenômeno 

complexo, há grande dificuldade em determinar ou prever valores exatos e distribuição das 

TR. Entretanto, é possível minorar seus efeitos a partir do equilíbrio de três fatores: 

estruturais (geometria da junta soldada e a espessura), materiais (propriedades mecânicas) e 

parâmetros soldagem (AKBARI, SATTARI-FAR, 2009). 

As juntas soldadas são suscetíveis a descontinuidades e falhas ou defeitos do material 

que podem influenciar severamente sua integridade mecânica. Uma lista de até 26 tipos 

diferentes de imperfeições de solda é fornecida pelo atual padrão de qualidade de solda (ISO 

5817, 2003). Do ponto de vista da integridade mecânica, podem ser atribuídos a grupos 

distintos:  trincas e defeitos semelhantes a trincas; defeitos que atuam como locais de 

nucleação de trincas, descontinuidades geométricas e defeitos que provavelmente não afetam 

a vida da fratura ou fadiga (ZERBST et al., 2014)) 

Logo, a fim de garantir a integridade estrutural quanto à fratura, deve-se considerar 

eventuais efeitos decorrentes das alterações de propriedade, dentre os quais promovem a 

ocorrência de uma variedade de defeitos na forma de trincas na região soldada, os quais 

podem ser planares (trincamento a quente ou a frio, falta de penetração, retração, etc.) ou 

volumétricos (porosidades, vazios, etc.), independentemente da utilização de mão de obra 

qualificada, consumíveis e procedimentos de soldagem adequados. Históricos de falhas de 

estruturas soldadas em serviço revela que tais ocorrências são inevitavelmente a maior fonte 

de fraturas catastróficas (DONATO, 2008). 

As juntas soldadas são classificadas como homogêneas ou heterogêneas. Tal 

classificação está baseada na relação entre o metal de base e o metal de solda. Quando o MB 

é constituído pelo mesmo tipo de material do MS, tem-se uma junta soldada homogênea. Por 

outro lado, quando os materiais do MB e MS são diferentes, ou seja, apresentam 

propriedades (mecânicas, microestruturais e de fratura) distintas, tem-se uma junta soldada 

heterogênea, também chamada de junta soldada dissimilar (JSD). 
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As juntas soldadas dissimilares são as mais frequentes na engenharia. A dissimilaridade 

das juntas soldadas pode ser tipificada de acordo com a relação M: 

 

 𝑀𝑀 = 𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀
𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀

  (1) 

 

Onde σMS e σMB representam tensão de escoamento do metal de solda MS e tensão de 

escoamento do metal de base MB, respectivamente. Pode-se classificar valores M como: 

undermatching (M < 1), tensão de escoamento do metal de solda inferior ao metal de base, 

evenmatching (M = 1), tensão de escoamento da solda igual ao metal de base ou 

overmatching (M > 1), tensão de escoamento do metal de solda superior ao metal de base. 

A total compreensão dos impactos das transformações microestruturais sobre a 

fragilização dos aços ainda se mostra uma grande questão para projetistas e analistas de 

integridade estrutural, ainda que, amplamente empregado na construção de sistemas offshore 

que operam em ambientes agressivos (ALMEIDA, 2014). Segundo Sharma e Maheshwari 

(2017), em estruturas soldadas, o metal de solda e a ZTA são os locais mais propensos a 

falhas. Logo, a tendência atual de exploração em águas profundas impõe desafios extremos, 

não apenas relação à construção, mas também no tocante à reparos dessas estruturas 

(OLDEN; ALVARO; AKSELSEN, 2012). 

 

2.1.1 Juntas Soldadas Dissimilares 

Ante ao exposto na seção anterior, em virtude de um grande gradiente composicional e 

alterações microestruturais nas regiões adjacentes a linha de fusão, as JSD são consideradas 

mais complexas quando comparadas às juntas composta por materiais similares 

(ALEXANDROV et al., 2013; DODGE, 2014; SILVA, 2018; SOYSAL et al., 2016). Nessas 

regiões, ocorre a diluição dos materiais da junta (MB e MA) resultando em propriedades 

químicas, físicas e mecânicas interessantes e variadas dentro da zona de fusão, apresentando 

propriedades díspares àquelas do MB e MA, de modo isolado, (CAMPOS et al., 2009; 

COSTA, 2018). Logo, deve-se considerar, além dos problemas relacionados aos materiais 

isolados, quaisquer possíveis combinações de liga ao misturar MB e MA. Considerações 

preliminares para o êxito do processo de soldagem de materiais dissimilares incluem 

(DAVIS, 2006; DODGE, 2014): 
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• Problemas gerais de ligação; 

• Pontos de fusão amplamente diferentes; 

• Coeficientes de expansão térmica diferentes; 

• As diferenças de condutividade térmica; 

• Problemas de corrosão, tais como a corrosão galvânica, oxidação e fragilização 

por hidrogênio. 

Os pontos acima são examinados em relação às microestruturas que surgem 

imediatamente após a soldagem e durante o tratamento térmico subsequente. 

 

2.1.1.1 Microestrutura da ZTA em Juntas Soldadas Dissimilares 

A fim de avaliar a adequação da estrutura soldada em aplicação específica, a 

compreensão sobre toda a área, bem como as subáreas do ZTA se faz importante. Desta 

forma, sabe-se que o grande aporte térmico, inerente ao processo de soldagem, não fica 

restrito à região de fusão, também ascende sobre regiões que permanecem sólidas, ou seja, 

não ocorre fusão destas (ZTA), entretanto sofrem alterações microestruturais provocando 

mudanças nas propriedades mecânicas nas regiões termicamente afetadas. 

Com o aumento da distância em relação à LF, a temperatura experimentada decai. Esse 

gradiente térmico, advindo do ciclo térmico na ZTA, gera heterogeneidade e diversidade na 

microestrutura em toda a extensão da ZTA, bem como no metal de solda solidificado 

(DODGE, 2014; FENSKE, 2010; SHARMA; MAHESHWARI, 2017). Assim, as 

mudanças microestruturais na ZTA são determinadas pelos parâmetros dos ciclos térmicos, 

geometria, espessura da peça, temperatura de interpasses bem como do processo de 

soldagem empregado (EAGAR e TSAI, 1983; POORHAYDARI; PATCHETT; IVEY, 

2005; ROSENTHAL, 1946). Para além das propriedades mecânicas, as transformações 

microestruturais afetam também diretamente a resistência da solda e sua resistência à 

corrosão (DODGE, 2014). 

Dissimilaridades entre MS, ZTA e MB gera concentração de tensão em regiões de 

menor resistência (POURANVARI; MARASHI, 2016). Essas regiões, localizadas na ZTA, 

mostram-se suscetíveis a fraturas frágeis, sendo chamadas de zonas frágeis locais 

(MILOVIC, 2016).  

As alterações microestruturais produzem uma região de ZTA matizada, de modo que, 

pode ser dividida em subzonas. Cada uma dessas subzonas conta com características 

microestruturais provenientes do histórico térmico local, isto é, subzonas diferentes, 
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propriedades diferentes (FENSKE, 2010). A Figura 11 apresenta as subzonas para o caso do 

aço carbono com 0,3wt%. 

 

Figura 11 - Microestrutura criada na zona afetada pelo calor e metal de solda 
solidificado como consequência do procedimento de soldagem. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

 

Embora a microestrutura criada na ZTA apresente um complexo gradiente, ao cotejar o 

perfil térmico do processo de soldagem e o diagrama de fases referente ao material, é 

possível prever a formação de cada sub-região (FENSKE, 2010).  

A ZTA dentro de uma liga ferrosa normalmente contém uma variedade de 

microestruturas, incluindo uma região de grãos grossos (ZTAGG), uma região de grãos finos 
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(ZTAGF), uma região intercrítica (ZTAI), uma região esferiodizada e uma região 

recristalizada (LAWRENCE, 2005; SHARMA; MAHESHWARI, 2017). A região com os 

maiores grãos suporta as temperaturas mais altas, uma vez que, situa-se vizinha a linha de 

fusão. A partir do respectivo perfil de temperatura associado ao diagrama de fases (Figura 

11), observa-se que a temperatura máxima se aproxima do vértice superior da região de fase 

𝛾𝛾 (austenita – CFC). Isso significa, tempo e temperatura suficientes para formação de grãos 

grosseiros na zona em questão.  

Seguindo um distanciamento da LF, a região seguinte é composta por granulação fina, 

consequência de temperaturas relacionadas a parte inferior da fase austenítica, ainda superior 

à temperatura crítica (AC3). Aqui não são proporcionados temperatura e tempo suficientes a 

um crescimento significativo dos grãos. Situada na faixa entre as temperaturas críticas AC3 

e AC1, a região intercrítica – zona binária ferrita-austenita (𝛼𝛼 − 𝛾𝛾), apresenta alguns grãos 

austenitizados e refinados, enquanto outros não. Nas regiões que experimentam temperaturas 

acima da temperatura AC1 (≅ 723ºC) ocorre a nucleação de grãos austeníticos, que 

dependendo da taxa de resfriamento e do teor de liga transformam-se em martensítica, 

estrutura quebradiça e metaestável. Em vista da remoção ou mitigação dessas estruturas 

quebradiças aplica-se TTPS e procedimentos de pré-aquecimento.  

Na sequência, encontra-se zonas cujas temperaturas experimentadas são inferiores a 

temperatura AC1, ou seja, ausência de fase martensítica após o resfriamento, compostas pela 

região esferiodizada – com grãos com precipitados esféricos de Fe3C em oposição à placa e 

região recristalizada, cuja temperatura experimentada promove a remoção de defeitos 

cristalinos (DODGE, 2014; SHARMA; MAHESHWARI, 2017).  

O tamanho de cada subzona, por conseguinte, da ZTA é determinado pelo ciclo térmico 

e pela microestrutura do material (tamanho do grão original, presença de precipitados e da 

solubilidade etc.), ou seja, dependerá do histórico termo mecânico do material, variáveis de 

soldagem e teor de liga do metal de base (DODGE, 2014; FENSKE, 2010). 

Em operações de soldagem de vários passes, a ZTA e o metal solda experimentam 

múltiplos ciclos térmicos (ASM, 2006; ZERBST et al., 2014). Deste modo, a série de ciclos 

de reaquecimento e resfriamento durante o processo de soldagem torna ainda mais complexa 

a distribuição e as propriedades das várias áreas microestruturais presentes na ZTA. Como 

consequência, uma ZTA em juntas amanteigadas mostra-se ainda mais complexa 

(SHARMA; MAHESHWARI, 2017).  



44 
 

No geral, a zona afetada em aços estruturais cuja largura varia numa faixa de 2 a 5 mm 

de MB adjacente à solda (a largura da ZTA varia diretamente com o aporte térmico 

(DEBROY et al. , 2001), é caracterizada por uma grande gama de microestruturas que 

variam de martensita e bainita superior – próximo à LF, a ferrita ou perlita nas proximidades 

da zona não afetada do MB (ZERBST et al., 2014). Toyoda (1989) identificou até seis 

microestruturas diferentes exclusivamente na ZTA em uma solda de multipasses de aço 

carbono-manganês de baixa liga (Figura 12).  

 

Figura 12 - Representação esquemática da microestrutura da ZTA de uma solda de 
aço carbono-manganês. 

 
 

Fonte: ZERBST et al., 2014 (Modificada). 
 

Efeitos graves devido a picos de temperatura (TP) de passes subsequentes são 

encontrados apenas nas regiões mais próximas da ZTA de passes anteriores, ou seja, ZTAGG 

e ZTAGF (CELIN et al., 2016). Em função dos valores TP são definidas diferentes regiões 

conforme ilustra a Figura 12.  
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Todas essas variações, combinadas com diferentes materiais e condições de solda, 

produzem importantes efeitos de incompatibilidade de resistência que podem afetar a 

integridade estrutural da solda. Obviamente, no caso geral, a aparência e quantidade das 

várias microestruturas, bem como suas propriedades mecânicas, dependem fortemente da 

composição química do MB, MS e da taxa de resfriamento (SHARMA; MAHESHWARI, 

2017; ZERBST et al., 2014).  

Múltiplos passes ocasionam refinamentos na microestrutura, reduções na tensão 

residual e melhorias na resistência. Conforme outros cordões de solda são executados ocorre 

a normalização parcial – refinamento de parte do cordão preexistente, acarretando em zonas 

de granulações grosseria e fina recristalizadas. Passes subsequentes também geram efeitos 

de recozimento, uma vez que, funcionando como pré-aquecimento, prolongam o tempo de 

resfriamento da solda, bem como corroboram para a redução de tensão residual (DODGE, 

2014; FENSKE, 2010). 

As propriedades da ZTA desempenham um papel significativo no desempenho da 

JSD. Em geral, regiões de grãos grossos e, às vezes, intercríticas apresentam menor 

tenacidade (MILOVIC, 2016). Por outro lado, um maior volume de grãos refinados favorece 

da remoção de efeitos de segregação, a exemplo dos carbonetos localizados no contorno dos 

grãos colunares, em consequência verifica-se uma maior tenacidade a trincas (ALMQVIST 

et al., 1972). 

Fenômenos de amolecimento, associado ao revenido da martensita, também foram 

relatados na ZTA de aços Cr durante processos de soldagem com alto aporte térmico 

(HERNANDEZ et al., 2010; MILOVIC, 2016; RAJ et al., 2009). 

Contudo, exige-se um cuidado ao avaliar as propriedades mecânicas das diferentes áreas 

afetadas, distinguindo-se comportamento de fratura e deformação. Enquanto a tenacidade à 

fratura – parâmetro altamente localizado, é controlada principalmente pelas diferentes 

microestruturas adjacentes à ponta da trinca e estado de tensão triaxial, a deformação descrita 

pelos parâmetros da curva tensão-deformação está relacionada a “média microestrutural” de 

uma área maior da solda (ZERBST et al., 2014). 

 

2.1.1.2 Microestrutura da solda 

Como já visto, há formação de variadas microestruturas, no metal não fundido, 

derivadas do processo de soldagem, do qual outras morfologias típicas de solidificação 

podem ser geradas no MS, de acordo com a Figura 11. 
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De maneira diferente à solidificação de um metal puro (sem sub resfriamento severo), 

isto é, uma interface sólido-líquido (S-L) em geral plana, a solidificação de uma liga 

apresenta maiores graus de complexidade e dependência dos materiais empregados e 

condições de solidificação. São identificados quatro tipos de interfaces S-L, a partir da 

solidificação de materiais orgânicos transparentes: planar, celular, dendríticas celular, 

colunar e equiaxal (DODGE, 2014; FENSKE, 2010), Figura 13. 

Foco de diversos trabalhos (COULTHARD, ELLIOTT; 1968; HUNT, SPITTLE, 

SMITH, 1968; JACKSON et al., 1966; KOU, 2003; RUTTER, CHALMERS, 1953; 

SEKERKA, 1965;), o desarranjo observado na interface sólido-líquido pode ser descrito pela 

teoria de super resfriamento constitucional, que considera o aspecto termodinâmico do 

problema, e a teoria da estabilidade de interface, voltada para a cinética de interface e a 

transferência de calor, (DODGE, 2014; FENSKE, 2010). 

A teoria prevê as condições necessárias para a quebra de uma interface planar S-L em 

ligas com energia superficial isotrópica. O 'critério de crescimento planar' no estado 

estacionário é, portanto, definido como: 

 

 𝐺𝐺𝑇𝑇
𝑅𝑅
≥ Δ𝑇𝑇

𝐷𝐷𝐿𝐿
  (2) 

 

Onde,  

𝐺𝐺𝑇𝑇 –  gradiente de temperatura na direção da solidificação  

𝑅𝑅 – taxa de avanço da frente de solidificação, crescimento da interface 

∆𝑇𝑇 = 𝑇𝑇𝐿𝐿 − 𝑇𝑇𝑆𝑆, onde 𝑇𝑇𝐿𝐿 e 𝑇𝑇𝑆𝑆 são as temperaturas liquidus e solidus,  

𝐷𝐷𝐿𝐿 – coeficiente de difusão do líquido 

 

De acordo com a equação (2), se um gradiente de alta temperatura, 𝐺𝐺𝑇𝑇, existe ao mesmo 

tempo que uma baixa taxa de crescimento, então há uma maior propensão para uma frente 

de crescimento planar estável. Da mesma forma, se existir uma faixa de temperatura de 

congelamento alta, ∆𝑇𝑇, juntamente com um baixo coeficiente de difusão, 𝐷𝐷𝐿𝐿, torna-se mais 

difícil manter um crescimento constante da interface planar S-L.  

Assim, a subestrutura é determinada pelo parâmetro de solidificação que por sua vez é 

influenciada pelo teor de soluto do metal de solda líquido. Esses fatores e sua influência no 

modo de solidificação são ilustrados na Figura 13(a). Como mostrado, para um conteúdo 
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fixo de soluto, uma diminuição na razão 𝐺𝐺𝑇𝑇
𝑅𝑅

 é acompanhada por uma maior probabilidade de 

solidificação dendrítica. Para conteúdos especialmente altos de solutos, a possibilidade de 

crescimento planar e celular é reduzida. 

 

Figura 13 - Modo de solidificação do tetrabrometo de carbono: a) crescimento 
subestruturas durante a solidificação; b) modo planar; c) modo celular com pequena 
quantidade de impureza; d) modo dendrítica colunar com alto grau de impureza; e) 

modo dendrítica equiaxial com impureza. 

 
Fonte: DODGE, 2014 (Modificada). 

 

Na Figura 13(b), observa-se no primeiro domínio uma interface S-L planar, ou seja, um 

modo de crescimento planar. À medida que o parâmetro de solidificação evolui o modo 

planar se decompõe em uma frente de solidificação celular. A zona dendrítica celular (Figura 

13(c)), austenítica, apresenta precipitados intercelulares de nióbio e molibdênio formados ao 

longo dos limites celulares. Em seguida, os grãos crescem de maneira colunar, passando a 

um crescimento dendrítico equiaxial à jusante, Figura 13(d) e (e). Há uma forte segregação 

Inter dendrítica na zona colunar, a qual exibe modo de solidificação dendrítica celular. Esta 

zona exibe um gradiente de composição mais gradual quando comparado à zona de 

crescimento planar. A estrutura colunar dos grãos resulta da solidificação ao longo da 

direção preferencial de crescimento do MS. 
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São encontrados também, neste microconstituinte, provenientes do particionamento de 

Nb ao longo dos limites dendríticos no decorrer da solidificação, carbonetos ricos em Nb. A 

zona de crescimento planar é limitada pelas zonas dendrítica celular e colunar (JACKSON 

et al., 1966). O crescimento competitivo entre colunas dendríticas vizinhas pode resultar em 

alterações de tamanho relativo, mas como regra geral, o tamanho do grão do metal de solda 

é determinado pelo tamanho do grão do metal sólido no limite da fusão.    

 

2.1.1.3 Segregação em soldas dissimilares 

Uniões entre aços de baixa liga e metal de adição à base de Ni têm sido estudadas por 

muitos pesquisadores (ALEXANDROV et al., 2013; BEAUGRAND, SMITH, GITTOS, 

2009; DAI; LIPPOLD, 2018; DODGE, 2014; FENSKE, 2010; SHARMA; 

MAHESHWARI; 2017), em especial F22/625 e 8630/625, amplamente utilizadas na 

indústria de petróleo hodierna. Nestas formam-se regiões de transição complexas que 

consistem em diversos microconstituintes (Figura 14). Alexandrov et al. (2013) pesquisaram 

JSD extensivamente e forneceram o desempenho dos microconstituintes durante o processo 

de falha, bem como eles são formados.  

 

 

Figura 14 - Amostra F22 / 625: (a) região limite de fusão, (b) maior ampliação da 
região de crescimento planar e um redemoinho. 

 
FONTE: DAI, 2018 (Modificada). 

 

Em níveis microscópicos ocorrem segregações dendríticas ou celular, devido a 

redistribuição do soluto ao longo do processo de resfriamento (GLICKSMAN, 2011; KOU, 

2003), mencionadas na seção 2.1.1.2. Regiões locais de composições segregadas também 

podem ser observadas em escalas maiores, denominadas macrosegregação, produto de uma 

diferença significativa na composição do MS (DODGE, 2014; SILVA, 2018; YANG; KOU, 

2007a).  

a) b) 
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Outro fator que pode contribuir para a macrosegregação, em processos de múltiplos 

passes, decorre da diferença de diluição do metal de base do primeiro cordão de soldagem 

em relação aos cordões subsequentes depositados (ESTES; TURNER, 1964). A 

macrosegregação é um importante fator na união de materiais dissimilares, visto que pode 

favorecer trincas por hidrogênio e por corrosão sob tensão (YANG; KOU, 2007b). Embora 

a variação composicional pode ser verificada em diversas JSD – aços, aços inoxidáveis, ligas 

de alumínio, ligas à base de níquel, e outras superligas, ainda não se tem um pleno domínio 

do conteúdo (FENSKE, 2010).  

Microestruturas típicas próxima à interface de 8630/625 são ilustradas na Figura 15. 

Posto que as composições dos referidos MB F22/625 e 8630/625 são bastante similares, suas 

microestruturas interfaciais guardam significativa similitude (DAI, 2018). A região do MB 

adjacente à interface é a ZTA de grãos grossos (ZTAGG). Esta é composta por bainita e 

principalmente martensita não temperada. Em função do TTPS, a ZTAGG será 

principalmente ferrítica, descarbonetada (BOURGEOIS, 2015; DODGE, 2014). 

Durante a soldagem, o metal de adição (Liga 625) pode trespassar os limites da zona de 

grãos austeníticos, formando uma estrutura denominada “dedos” (Figura 15). Isso ocorre no 

decurso da solidificação em razão do alto gradiente térmico – cerca de 150 ° C, entre o MS 

líquido e o MB (BOURGEOIS, 2015; DODGE, 2014). 

Ao lado da ZTAGG institui-se a zona de crescimento planar ou zona branca. A grande 

diferença de temperatura entre o MS líquido e o MB associado à baixa taxa de solidificação 

favorece o crescimento planar, denominada por Fenske (2010), região plana de solidificação. 

Esta zona conta com um alto grau de variação composicional do MB ao MS à base de Ni e 

possui uma granulação símil à ZTAGG (FENSKE, 2010; BOURGEOIS, 2015). 

Corresponde a uma região austenítica com ausência de partículas e largura oscilante 

(DODGE, 2014). Átomos de carbono se acumulam nessa região após o TTPS (FENSKE, 

2010). 

Redemoinhos de MS aparecem muito próximos ao limite de fusão (PRESSOUYRE, 

1979). Esse termo refere-se a mistura incompleta do MB fundido dentro da poça de solda. 

O metal de base solidifica como uma mistura entre austenita e ferrita cercada por uma região 

martensítca (BEAUGRAND, SMITH, GITTOS, 2009). 
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Figura 15 - Amostra 8630/Liga 625: (a) visão geral dos limites de fusão, (b) maior 
ampliação de redemoinhos e (c) zona de crescimento planar estreita e penetração do 

metal de solda na ZTA do metal de base. 

 
Fonte: DAI, 2018 (Modificada). 

 

A região que circunda os redemoinhos denomina-se zona parcialmente diluída 

descontínua. Enquanto que, aquelas zonas de fusão contígua ao limite de fusão e livres de 

redemoinhos ou penínsulas intitulam-se zona parcialmente diluída contínua. A interface sem 

redemoinhos também é denominada como limite de fusão contínua (DODGE, 2014; 

FENSKE, 2010). Fenske (2010) relatou uma zona de transição com 100 nm de largura entre 

a zona branca e a interface a qual denominou “zona sem característica”. As nomenclaturas 

nas regiões típicas da microestrutura ainda não foram totalmente unificadas.  

Em quase totalidade dos sistemas estudados, as segregações surgem em variadas 

morfologias, tamanhos e quantidades composicionais. Contudo, verifica-se falta de 

confluência no tocante à base de nomenclatura associadas a estas regiões. São adotadas 

diversas bases: morfologia, composição, tamanho, propriedades mecânicas ou de corrosão e 

/ ou posição relativa à composição ou interface do metal de solda (DOODY, 1922; FENSKE, 

2010; KARJALAINEN, 1979; OMAR, 1998; ORNATH et al., 1981).  

a) 

b) c) 



51 
 

Beaugrand, Smith, Gittos (2009) propõem a nomenclatura de regiões de transição 

parcialmente misturadas, isto é, zonas que apresentam um gradiente de diluição do MS, 

parcialmente diluídas (ZPDs). A Figura 16 mostra regiões macro segregadas em JSD 8630M 

/ INCONEL 625. 

 

Figura 16 - Distribuição da microestrutura em torno da linha de fusão do aço AISI 
8630M com o metal de adição Inconel 625. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

 

Considerando um sentindo MB/MS, classificam-se as zonas de macrosegregação 

presentes nas ZPDs (BEAUGRAND, SMITH e GITTOS, 2009): 

 

• Zona 1 – região do MB não afetado pela soldagem, constituído de matriz ferrítica 

com frações de inclusões e carbonetos, região não ilustrada na Figura 16; 

• Zona Δ – constituída basicamente de ferrita, trata-se de uma região estreita e 

descarbonetada situada na ZTAGG do metal de base; 

• Zona M – pertencente a ZPD, próxima à LF, corresponde a uma zona 

descontínua (DODGE et al., 2014), rica em ferro com microestrutura 

martensítica (TCC) em ripas (OLIVEIRA, 2013); 

• Zona Φ –  com matriz microestrutural do MS (CFC) e dimensões da ordem de 

dezenas de mícrons, trata-se de uma zona contínua na interface da junta 

(DODGE et al., 2014), supersaturada de carbono em solução sólida e aspecto de 

solidificação planar. Também constitui a ZPD; 
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• Zona Π – composta por uma matriz austenítica (CFC) com pontos dendríticos 

associados a elementos de liga com alto número atômico. Localizada na ZPD, 

com até centenas de mícrons, ela se estende em uma faixa maior do metal de 

solda; 

• Zona 6 – região distante da interface, a qual apresenta MS com baixo percentual 

de elementos de liga do MB. Esta zona, não ilustrada na Figura 16, possui 

estrutura austenítica (CFC). 

 

Também comumente empregada, nomenclatura baseada em formas geométricas, para 

região das ZPDs, estabelecem os termos: “praias”, “penínsulas”, “ilhas” e “baias” (DOODY, 

1992). Estes contornos apresentam características governadas pelas condições de soldagem, 

cujos parâmetros são difíceis de serem controlados com precisão e não possuem evidências 

de relação entre a estruturação dessas zonas e condições de TTPS aplicado (DODGE et al., 

2014). 

Conforme Fenske et al. (2012), em juntas soldadas dissimilares, entre aços ASTM A182 

F22 ou AISI 8630M e Inconel 625, ao longo da interface dissimilar, as zonas Φ e Π 

apresentam-se contínuas.  

Diversos pesquisadores ao investigar o fenômeno da macrosegregação em soldas 

dissimilares contribuíram significativamente para compreensão dos mecanismos de 

macrosegregação em JSD (DOODY, 1992; YANG; KOU, 2007a; KOU; YANG, 2007; 

SOYSAL et al., 2016). A partir de possíveis mecanismos de macrosegregações: fluxo de 

fluido e grau de mistura, difusão de líquido e sólido, convecção, mecanismos de 

solidificação, bem como uma variedade de combinações, três situações para a frente 

solidificação propostas por Soysal et al. (2016) são ilustradas na Figura 17. 

Considerando as temperaturas liquidus da massa da poça de fusão dos MB e MS 

respectivamente TLB e TLW, a Figura 17 considera três condições possíveis de frente de 

solidificação na soldagem de metais dissimilares. A Figura 17(a) ilustra o caso de soldagem 

sem metal de enchimento, no qual a fronteira da poça de fusão é uma isotérmica em TLB, 

inclusive frente de solidificação (superfusão desprezível). Apesar de uma composição 

resultante do MS macroscopicamente uniforme, nesse caso ainda ocorrerá microsegregação. 
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Figura 17 - Frente de solidificação na soldagem de metais dissimilares. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

Notas: (a) em TLB. (b) recuo do enchimento dissimilar, TLW < TLB; (c) avanço do enchimento dissimilar, TLW 
> TLB. O metal de enchimento muda a composição e consequentemente a temperatura liquidus da massa do 

metal de solda. A fronteira da poça de fusão (linha azul) não é isotérmica com enchimento dissimilar. 
 

Ao considerar a aplicação de metal de enchimento dissimilar (Figura 17(b)), existirá 

uma variação de composição da massa da poça de fusão, por conseguinte a alteração da 

composição da massa do metal de adição, de modo que a TLW não seja mais TLB, e sim uma 

condição de TLW < TLB. Sabendo que, uma isotérmica de temperatura mais baixa, conforme 

o fluxo térmico no processo de soldagem, localiza-se mais afastada da fonte de calor em 

cotejo a outra de maior temperatura. Sendo assim, a frente de solidificação sofrerá um recuo 

em relação a TLB. Logo, a fronteira da poça de fusão já não é isotérmica na TLB (KOU; 

YANG, 2007; SOYSAL et al., 2016; YANG; KOU, 2007a). 

Por efeito da diminuição do fluxo de fluido próximo à fronteira da poça de fusão, pode 

surgir, ao longo da fronteira, uma camada de MB líquido não misturado (em amarelo), ou 

seja, uma fração de MB fundido não diluído na massa da poça de fusão. Em consequência, 

a camada de metal de base não diluída solidifica-se formando uma zona denominada praia. 

Assim, o MS resultante apresentará uma composição não uniforme. A região a frente de 
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solidificação possui temperatura inferior a TLB, isto é, uma temperatura menor que a 

necessária para o início do processo de solidificação do metal de base líquido. Tal 

circunstância, por meio da convecção, o MB fundido não diluído pode ser remetido para o 

interior da parcela mais fria da poça de fusão, próximo à frente de solidificação, e então 

solidificar-se rapidamente constituindo uma península ou ilha com microestrutura do MB, 

impossibilitando a amálgama na poça de fusão circundante (YANG; KOU, 2007a; KOU; 

YANG, 2007; SOYSAL et al., 2016). 

Para a condição de temperatura liquidus MS superior a temperatura liquidus MB (TLW 

> TLB), representado na Figura 17(c), o metal de enchimento altera a composição da massa 

da poça de fusão, logo modifica a composição do MS (YANG, KOU, 2007a; KOU, YANG, 

2007; SOYSAL et al., 2016).  Neste caso, a frente de solidificação avança da frente TLB para 

TLW. Como na condição anterior, uma porção de MB fundido não misturado sofre 

solidificação e forma uma região conhecida como praia. Esse segregado encontra-se a uma 

temperatura menor que o gatilho térmico de solidificação da massa da poça de fusão, inferior 

a TLW. Em decorrência dos mecanismos convectivos, uma porção da poça de fusão é 

direcionada para a região mais fria, a qual possibilita a uma rápida solidificação, antes de  

misturar-se com o metal de base líquido. Em seguida, o MB líquido contido na camada 

líquida, de forma irregular, solidifica-se demarcando uma região de praia. Esse fenômeno 

pode, em parte, elucidar a segregação irregular de MB não diluído.  

A fim de melhor entender a o mecanismo TLW < TLB proposto por Soysal et al. (2016) 

relacionado à macrosegregação em uniões de metais dissimilares, a Figura 18 apresenta o 

mecanismo macrosegregacionais a partir de uma liga binária Cu e Fe. 

A partir do diagrama de fase binário Cu-Fe mostrado na Figura 18(a), e considerando 

como base a temperatura liquidus do metal de solda TLW em relação à temperatura liquidus 

do metal1 TL1, uma vista do esboço da poça de fusão é mostrada na Figura 18(b). Vale 

ressaltar que, em virtude de variação de composição em poça de fusão de MB, a fronteira da 

poça não é isotérmica à TLB. 
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Figura 18 - Mecanismo I para macrosegregação em soldagem de metal dissimilar 
para a condição TLW < TL1. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

Notas: (a) diagrama de fases de Cu-Fe; (b) vista de plano do conjunto de solda e vizinhança; (c) formação de 
praia; (D) formação da península e ilha, bem como praia. 

 

Na frente de solidificação da poça de fusão, ilustrada na Figura 18(c), possui 

temperatura TLW enquanto a porção líquida de metal1 não misturada está a TL1. Se esta 

camada não é perturbada por convecção, pode começar a solidificar em TL1, formando uma 

praia do MB1. A isotérmica situa-se mais afastada da fonte de calor, uma vez que TLW < TL1, 

logo, a frente de solidificação é recuada a partir de TL1. Destaca-se também, a poça de fusão 

na dianteira da frente de solidificação mais fria do que TL1, isto é, com temperatura inferior 

a condição de início de solidificação do metal1 líquido. Representado na Figura 18(d), a 

massa da poça de fusão é transportada para trás a partir da camada de metal1 fundido não 
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diluído (fluxo), região mais fria iminente à frente de solidificação, possibilitando uma rápida 

solidificação antes de uma significativa mistura com o líquido circundante. Quando em 

contato, o gradiente térmico entre os líquidos provoca uma acentuada transferência de calor, 

suficiente para o resfriamento imediato do metal1 líquido. O efeito de tal episódio é a 

formação de penínsulas ou ilhas de metal 1 (KOU; YANG, 2007; SOYSAL et al., 2016; 

YANG; KOU, 2007a). 

Soysal et al. (2016) afirmam que para a formação de penínsulas é necessária uma 

componente na direção oposta à direção de soldagem, de tal forma que possibilite o 

transporte do metal1 líquido para a região mais fria da poça de solda iminente à frente de 

solidificação, entretanto não há uma exigência quanto a um fluxo de fluido exatamente 

horizontal. Para um fluxo de metal de base1 líquido na mesma direção de soldagem, poça de 

fusão adentro, ocorre um superaquecimento do metal1 líquido, de modo a impedir sua rápida 

solidificação. Neste caso, não há formação de penínsulas a partir de metal1 não diluído, logo 

podem não ser observadas em seções transversais ao longo da solda (KOU; YANG, 2007; 

SOYSAL et al., 2016; YANG; KOU, 2007a). 

Penínsulas, no geral, orientam-se paralelamente à fronteira de fusão em virtude dos 

fluxos convectivos, os quais conduzem o metal1 líquido para região mais fria da poça de 

fusão. Para a condição TLW < TLB, quanto maior a diferença de temperatura liquidus entre 

MS e MB, maior será a região fria iminente à frente de solidificação. Tal condição 

proporciona uma maior região de solidificação do metal1 líquido não diluído contido no MS 

líquido (DODGE, 2014; YANG; KOU, 2007a; YANG; KOU, 2007b). 

Entre várias causas de falha em tubulação offshore, corrosão, fragilização por 

hidrogênio, operação de soldagem inadequada que favorecem defeitos, trincas de soldagem 

e tensões residuais são as principais, juntamente com a suavização inadequado da superfície 

da solda (SHARMA; MAHESHWARI, 2017). 

 

2.1.1.4 TTPS em Juntas Soldada Dissimilares ARBL/Liga 625 

A operação de soldagem impõe aos materiais altas taxas de aquecimento e, sobretudo, 

resfriamento. Como principal resultado desses abruptos ciclos térmicos, altas magnitudes de 

tensões residuais podem ser desenvolvidas, e assim, uma consequente redução do nível de 

integridade estrutural do material. 

Com vistas de minorar os efeitos deletérios relacionados as TR, aplica-se um TTPS 

(tratamento térmico pós soldagem) ou TTAT (também conhecido como   tratamento térmico 
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de alívio de tensões). O TTPS corresponde a um ciclo térmico no qual submete-se o material 

com cargas de TR à altas temperaturas, porém abaixo da temperatura crítica AC1 – 

temperatura de transição CFC-CCC no diagrama de fases (Figura 19), de modo que a sua 

permanência em dada condição térmica favoreça transformações microestruturais que 

resultem na melhoria das propriedades de ductilidade e tenacidade de aços endurecidos ou 

martensíticos, em virtude da estabilização da estrutura CCC (CHIAVERINI, 2002; 

FENSKE, 2010). 

As microestruturas desenvolvidas, dentro de uma junta dissimilar típica (padrão do 

setor), entre um forjado ASTM F22/ Liga 625, por exemplo, são discutidos na seção anterior 

2.1.1.3. A aplicação de um TTPS nessas juntas típicas favorece o beneficiamento de suas 

propriedades, todavia, pode, também, prover efeitos negativos a JSD (DAI, 2018). Assim, 

Dodge (2014) propõe, durante o TTPS, vários mecanismos diferentes: 1) revenido da 

martensita 2) alívio das tensões residuais 3) formação de fases (carbetos M7C31) na região 

de interface que podem intensificar a fragilização por hidrogênio e 4) descarbonetação da 

ZTA do componente forjado (MB). Este último sugere que tempos demasiados de TTPS 

podem causar redução de resistência e tenacidade, visto que se verifica uma depletação de 

carbono na ZTA. Um resumo das mudanças microestruturais, à medida que o tempo de 

TTPS aumenta, e seu impacto correlativo no desempenho mecânico é ilustrado 

esquematicamente na Figura 19.  

 

Figura 19 – Relação do tempo de TTPS, formação de fase e tenacidade à fratura. 

 
Fonte: DODGE, 2014 (Modificada); FENSKE, 2010 (Modificada). 

 

 
1 M7C3 – Carboneto, precipitação intragranular onde M representa dispersão aleatória de Fe, 

Cr, Ni. 
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Na condição de soldado, na Figura 19(a), a junta apresenta a menor resistência à 

fragilização por hidrogênio devido às estruturas não revenidas, principalmente à martensita. 

Na Figura 19(b) e (c), o revenimento recupera ductilidade na ZTA, aprimora a resistência à 

fragilização por hidrogênio e resulta na difusão de carbono para dentro do metal de solda 

austenítico. O demasiado TTPS reduz o desempenho mecânico, Figura 19(d), está associado 

a mais difusão de carbono e à nucleação e crescimento de M7C3 na zona planar. 

Durante o TTPS, o carbono migra do aço ferrítico para o metal de solda austenítico, 

causando endurecimento pela formação de martensita, precipitação de carbonetos e 

supersaturação de carbono (DODGE, 2014; KVAALE; RORVIK, 2004; OLDEN, 2003; 

GITTOS, 2008). 

 

2.2 Mecânica da Fratura 

Ao longo do tempo, novas aplicações criaram situações, nas quais a mecânica clássica 

não se mostrou suficiente na realização de projetos seguros. Materiais que outrora eram 

classificados como dúcteis, apresentaram fraturas de caráter frágil. Tais fenômenos 

ocorreram em função da combinação de variáveis que outrora não acontecera, são algumas 

delas: tensões trativas (triaxialidade), cargas de hidrogênio, transição dúctil-frágil, altos 

níveis pressões, formas geométricas etc. Uma vez alinhadas algumas dessas variáveis, 

subitamente, a fratura era estabelecida. 

Assim a mecânica da fratura passou a ser desenvolvida, tendo como principal premissa 

a presença de falhas (vazios, intrusões, substitucionais etc.) nos materiais de engenharia. 

Essa ciência busca em seu cerne quantificar as combinações das variáveis: tensão, tamanho 

da trinca e tenacidade (ARANA; GONZÁLEZ, 2002; ANDERSON, 2005), ilustradas na 

Figura 20, a fim de evitar uma combinação crítica desses parâmetros, por meio de leis e 

normas de relacionamento entre eles. 

A região estudada pela mecânica da fratura trata-se de uma localidade crítica 

caracterizada por possuir uma distribuição triaxial de tensão bem elevada, denominada ponta 

da trinca. O comportamento dessa região determinará qual metodologia será utilizada 

durante a análise: Mecânica da Fratura Linear Elástica (MFLE) e Mecânica da Fratura Elasto 

Plástica (MFEP). 
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Figura 20 - Comparativo: (a)Abordagem Clássica e (b)Abordagem da Mecânica da 
Fratura e a interdependência de seus parâmetros. 

 
ANDERSON, 2005 (Modificada). 

 

2.2.1 Mecânica da Fratura Linear Elástica 

Os registros iniciais sobre mecânica da fratura ocorreram na época da Primeira Guerra 

Mundial. Assim, na busca por explicar o mecanismo de falha de materiais frágeis, a partir 

dos estudos de Inglis (1913), Griffith (1921) propôs uma teoria para explicar o 

comportamento real dos materiais à presença de trinca, que será discutido mais adiante. 

A MFLE aborda materiais de comportamento elástico linear, ou que apresentem 

deformações plástica desprezíveis denominadas escoamento de pequena monta (SSY - Small 

Scale Yielding). Inicialmente, Griffith (1921) sugeriu que a redução da resistência à fratura 

está relacionada com a quantidade de falhas microscópicas (vazios, interstícios, etc.), 

concentradores de tensões presentes no material, onde foi observado a seguinte relação: 

 

 𝜎𝜎𝑓𝑓√𝑎𝑎 ≈ 𝐶𝐶    (3) 

 

Onde o produto da tensão de fratura do material (σf) pela raiz quadrada do comprimento 

da trinca (𝑎𝑎) tem um comportamento quase constante. A partir de uma abordagem 

termodinâmica, Griffith criou um modelo para explicar a formação da trinca. Segundo o 

autor, o processo de formação ou propagação da trinca causa decréscimo da energia total do 

sistema devido a criação de novas superfícies. Em seu trabalho, Griffith utilizou uma placa 

infinita com uma trinca passante em sua estrutura, ilustrada na Figura 21 a seguir. 
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Figura 21 - Placa plana com furo elíptico de espessura B. 

 
ANDERSON, 2005. 

 

Sendo assim, para o crescimento da trinca, a energia potencial disponível na placa deve 

superar a energia de superfície do material. Logo, a tensão de fratura do material: 

 

 
𝜎𝜎𝑓𝑓 = �2𝐸𝐸𝛾𝛾𝑠𝑠

𝜋𝜋𝜋𝜋
�
1
2  

  (4) 

 

Onde 𝛾𝛾𝑠𝑠 é a energia superficial do material, 𝐸𝐸 é o módulo de elasticidade. Através da 

Eq. (3) tem-se a seguinte relação: 

 

𝐶𝐶 =  𝜎𝜎𝑓𝑓√𝑎𝑎 = �
2𝐸𝐸𝛾𝛾𝑠𝑠
𝜋𝜋 �

1
2
   (5) 

 

Mais tarde, Irwin (1957) desenvolveu um modelo energético para explicar o fenômeno 

da fratura, tal proposta fora equivalente ao modelo proposto por Griffith, porém mais 

apropriado para resolução de problemas referentes a engenharia. Irwin determinou um 

parâmetro para quantificar a energia disponível para o crescimento da trinca, denominado 

taxa de liberação de energia, 𝐺𝐺, dado pela Eq. (6) a seguir. 

 

 𝐺𝐺 =  −𝑑𝑑Π
𝑑𝑑𝑑𝑑

    (6) 

 

Onde Π corresponde a energia potencial fornecida pela energia de deformação interna e 

forças externas e 𝐴𝐴 a área superficial. A terminologia taxa está relacionada a variação de 
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energia potencial na área da trinca. O parâmetro 𝐺𝐺, também é conhecido como força motriz 

da trinca, é obtido através da derivada de um potencial energético. 

Fator de Intensidade de Tensão 

Existem três modos básicos de carregamento que podem provocar a abertura de uma 

trinca (IRWIN, 1957). Apresentados na Figura 22, os modos são: 

 

Figura 22 - Modos de abertura de trinca. 

 
ANDERSON, 2005. 

 

 Modo I – denominado abertura, refere-se a um carregamento trativo perpendicular 

ao plano da trinca, provocando a separação das faces da trinca. 

 Modo II – o modo de deslizamento caracteriza-se por um carregamento realizado 

perpendicularmente à frente de propagação da trinca, de forma a induzir o deslizamento das 

superfícies da trinca entre si, paralelo ao plano da trinca e perpendicular à frente de 

propagação da trinca. 

 Modo III – trata-se de um deslocamento das superfícies da trinca entre si, paralelo ao 

plano da trinca e a frente de propagação da trinca gerado por um carregamento também 

paralelo à frente da trinca. Também é conhecido como rasgamento, 

Qualquer que seja a forma de abertura da trinca, esta decorrerá dos modos citados ou de 

uma combinação deles, ou seja, um modo misto. Todavia, o modo I é o mais importante 

(BROEK, 1982) e perigoso, pois pode provocar uma ruptura por clivagem, isto é, uma 

ruptura frágil do material que necessita de baixa quantidade de energia para o processo de 

fratura. 
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Baseado na solução de Westergaard (1939), Irwin (1957) formulou uma solução 

aproximada para a tensão na vizinhança da trinca. A Figura 23 mostra o esquema de relações 

dos parâmetros para o calcular a tensão na região próxima a trinca. 

 

Figura 23 - Tensões na vizinhança da ponta da trinca. 

 
ANDERSON, 2005. 

 

A equação (7) apresenta a tensão na região próxima trinca: 

 

 𝜎𝜎𝑖𝑖𝑖𝑖 = � 𝑘𝑘
√𝑟𝑟
� 𝑓𝑓𝑖𝑖𝑖𝑖(𝜃𝜃) + ∑ 𝐴𝐴𝑛𝑛𝑟𝑟

𝑛𝑛
2𝑔𝑔𝑖𝑖𝑖𝑖

(𝑛𝑛)(𝜃𝜃)∞
𝑛𝑛=0     (7) 

 

Onde 𝜎𝜎𝑖𝑖𝑖𝑖 é o tensor tensão, 𝑘𝑘 é uma constante, 𝑟𝑟 e 𝜃𝜃 estão definidos na Figura 23, 𝑓𝑓𝑖𝑖𝑖𝑖 = 

função adimensional de 𝜃𝜃 no coeficiente líder, 𝐴𝐴𝑛𝑛 =  amplitude para os termos de ordem 

superior e 𝑔𝑔𝑖𝑖𝑖𝑖 = função adimensional de 𝜃𝜃 para os 𝑛𝑛-ésimos termos. 

Observa-se que o modelo apresenta uma singularidade devido à proporcionalidade 

existente de 1 √𝑟𝑟⁄  no termo de maior ordem. Desta forma, o termo se aproxima do infinito 

à medida que 𝑟𝑟 → 0, mas os outros termos permanecem finitos ou se aproximam de zero. 

Assim, a tensão perto da ponta da trinca varia com 1 √𝑟𝑟⁄ , independentemente da 

configuração do corpo trincado. Nas regiões mais próximas à ponta da trinca são geradas 

altas tensões, como consequência, deformações plásticas são desenvolvidas e assim uma 

solução linear elástica não é mais suficiente. Todavia, se a zona plástica apresenta dimensões 

de ordem inferior às dimensões da trinca e espessura do componente, a equação (7) ainda 

pode ser aplicada para a análise de fratura do material. Para uma placa infinita com trinca 

passante, considerando o modo I, tem-se as seguintes equações para 𝜎𝜎𝑥𝑥, 𝜎𝜎𝑦𝑦 e 𝜏𝜏𝑥𝑥𝑥𝑥: 
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 𝜎𝜎𝑥𝑥 = 𝐾𝐾𝐼𝐼
2𝜋𝜋𝜋𝜋

cos �𝜃𝜃
2
� �1 − 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 �𝜃𝜃

2
� 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 �3𝜃𝜃

2
�� + ⋯    (8) 

 

 𝜎𝜎𝑦𝑦 = 𝐾𝐾𝐼𝐼
2𝜋𝜋𝜋𝜋

cos �𝜃𝜃
2
� �1 + 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 �𝜃𝜃

2
� 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 �3𝜃𝜃

2
�� + ⋯    (9) 

 

 

 

 𝜎𝜎𝑧𝑧 = 𝐾𝐾𝐼𝐼
2𝜋𝜋𝜋𝜋

cos �𝜃𝜃
2
� 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 �𝜃𝜃

2
� 𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 �3𝜃𝜃

2
� + ⋯    (10)  

 

 

 

Onde 𝜎𝜎𝑧𝑧 é zero considerando o Estado Plano de Tensões, 𝜎𝜎𝑧𝑧 = 𝜈𝜈�𝜎𝜎𝑥𝑥 + 𝜎𝜎𝑦𝑦� para o 

Estado Plano de Deformações e 𝜏𝜏𝑦𝑦𝑦𝑦 = 𝜏𝜏𝑧𝑧𝑧𝑧 = 0. 

O parâmetro K é denominado de fator de intensidade de tensão podendo aparecer com 

subscritos representando os modos I, II, III na forma KI, KII e KIII, respectivamente. Vale 

ressaltar que, quando o valor de K atinge um nível crítico, inicia-se o crescimento instável 

da trinca mesmo na situação de tensão remota constante. Quando isso ocorre, o parâmetro K 

passa a representar uma propriedade do material conhecida como tenacidade à fratura. Os 

fatores de intensidade de tensão críticos para corpos em estado plano de tensão e em estado 

plano de deformação são especificados por KC e KIC, respectivamente. Para uma placa de 

tamanho infinito com o modo de carregamento I, o fator de intensidade de tensão é dado por: 

 

 𝐾𝐾𝐼𝐼 = 𝜎𝜎√𝜋𝜋𝜋𝜋    (11) 

 

A eq. (11) calcula a severidade da trinca presente no material e sua unidade no S.I. é 

𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀√𝑚𝑚. O subscrito I do fator de intensidade de tensão KI é em referência ao modo I de 

abertura da trinca. Para os demais modos também existe uma expressão relacionada ao fator 

de intensidade de tensão. 

Quando a severidade presente no material atingir um valor crítico, KI = KiC2, ocorrerá a 

fissura do material. O parâmetro KiC é uma propriedade de resistência do material 

independentemente do tamanho, e KI é a força motriz da trinca (ANDERSON, 2005). Logo 

existem dois critérios para a força motriz da trinca, conforme as equações G e KI. Portanto, 

 
2 O índice i representa os modos de abertura de trinca: I, II e III. 
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ao comparar esses critérios tem-se a equação (12) que descreve a relação entre os parâmetros 

de força motriz na mecânica da fratura linear elástica: 

 

 𝐺𝐺 = 𝐾𝐾𝑖𝑖
2

𝐸𝐸
    (12) 

 

Tal relação também pode ser aplicada para respectivas propriedades Gc e Kic. 

 

2.2.2 Mecânica da Fratura Elasto Plástica 

A eficácia da abordagem elástica linear é confirmada apenas quando as deformações 

não-lineares do material está confinado em uma pequena região circundante à ponta da trinca 

(ANDERSON, 2005). Logo, a MFLE deve ser utilizada quando a zona plástica é pequena 

quando comparada com o tamanho da trinca, o que ocorre com materiais onde a fratura 

ocorre devido a uma tensão significativamente inferior à tensão limite de escoamento do 

material e sob condições Estado Plano de Deformações (BROEK, 1982). Desta forma, a 

análise de materiais que apresentam significativa deformação plástica, grande maioria dos 

materiais de engenharia, demandava uma nova abordagem, a qual foi denominada Mecânica 

da Fratura Elasto Plástica (MFEP). Assim, para grandes deformações plásticas, a abordagem 

elasto plástica prevalecerá, podendo ser empregada duas técnicas para a determinação da 

tenacidade do material: CTOD e Integral J. Apesar de independentes, tais técnicas possuem 

uma relação de paralelismo e unicidade, logo seus resultados devem ser análogos. 

 

2.2.2.1 CTOD (Crack Tip Displacement Opening) 

O CTOD é uma abordagem elasto plástica que apresenta enfoques teóricos, a partir de 

modelos matemático, assim como enfoque geométricos, baseados em observações 

experimentais. 

 

a) Abordagens Geométricas 

Conforme exposto, há abordagens alternativas para avaliação do CTOD. Este tópico 

tratará de duas das abordagens mais usuais na mecânica da fratura, as quais podem ser 

depreendidas a partir da Figura 24. 
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Figura 24 - Abordagens alternativas de CTOD. 

 
ANDERSON, 2005. 

 

A Figura 24(a) corresponde ao evidente deslocamento na ponta da trinca, já a outra 

(Figura 24(b)) está associada à intersecção das arestas da trinca como um ângulo de 90° com 

origem no vértice da trinca. A última, empregada com frequência em análises numéricas 

para o cálculo do CTOD através do Método de Elementos Finitos (MEF), sugerida por Rice 

(1968) e denominada CTOD 90°. Uma relação de equivalência pode ser estabelecida caso o 

embotamento da trinca seja semicircular (ANDERSON, 2005). 

Muitas investidas foram realizadas com intuito de detectar o deslocamento da ponta da 

trinca, porém esses métodos não apresentavam uma boa precisão. Atualmente, o cálculo de 

CTOD é baseado na semelhança de triângulos, onde através da abertura da boca da trinca 

estima-se o valor de CTOD. Para isto, considera-se que as metades da amostra, com altura 

W e tamanho de trinca a, sejam rígidas e rotacionam em torno de um ponto de articulação, 

de acordo com a Figura 25. Esse método é conhecido como método da rótula plástica 

(ALMEIDA; 2014; DONATO, 2008; ANDERSON, 2005), de acordo com a Figura 25,  

sendo expresso por: 

 

 𝛿𝛿
𝑟𝑟(𝑊𝑊−𝑎𝑎)

= 𝑉𝑉
𝑟𝑟(𝑊𝑊−𝑎𝑎)+𝑎𝑎

⟹ 𝛿𝛿 = 𝑟𝑟(𝑊𝑊−𝑎𝑎)𝑉𝑉
𝑟𝑟(𝑊𝑊−𝑎𝑎)+𝑎𝑎

    (13) 

 

onde 𝑉𝑉 é o deslocamento da boca da trinca, (𝑊𝑊 − 𝑎𝑎) é o ligamento remanescente e r é o 

fator rotacional, constante adimensional entre 0 e 1. 

 

a) b) 



66 
 

Figura 25 - Grandezas geométricas relacionadas ao ensaio de Mecânica da Fratura 
via CTOD utilizando-se espécime tipo SE (B). 

 
ANDERSON, 2005. 

 

Nada obstante à prática corrente de determinação do CTOD, tal metodologia dispõe de 

certa imprecisão quando são analisados deslocamentos essencialmente elásticos. Desta 

forma, procedimentos padronizados de ensaio CTOD (ASTM E 1820, 1996; BS 7448, 1997) 

dividem o deslocamento em duas componentes, uma elástica e outra plástica. 

 

Figura 26 - Distinção entre frações plástica e elástica da energia absorvida durante 
ensaio de mecânica da fratura em corpo de prova SE (B) em flexão de três pontos. 

 
Fonte: DONATO, 2008 (Modificada). 

 

A Figura 26 ilustra uma curva de formato semelhante a uma curva tensão- deformação, 

com segmento linear seguido de outro não linear motivado pelo desenvolvimento da 

deformação plástica, porém, trata-se de um gráfico carga ( P ) versus CMOD3 - Crack Mouth 

Opening Displacement ( V ) ou carga ( P ) versus LLD4 (∆) - Load Line Displacement 

(DONATO, 2008), traçado durante ensaio de mecânica da fratura em corpo de prova SE(B) 

em flexão de três pontos, relacionados a testes experimentais de CTOD e Integral J, 

 
3 CMOD - Deslocamento da abertura da boca da trinca. 
4 LLD - Deslocamento do ponto de aplicação da carga. 
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respectivamente. A área sob a curva de carregamento é dividida em duas parcelas referentes 

ao ciclo elástico e plástico, essas equivalem à energia absorvida pelo material em cada ciclo 

(SUMPTER; TURNER, 1976 apud DONATO, 2008). Utilizando esse método geométrico o 

CTOD será dado pela seguinte equação: 

 

 𝛿𝛿 =  𝛿𝛿𝑒𝑒𝑒𝑒 + 𝛿𝛿𝑝𝑝𝑝𝑝 = 𝐾𝐾𝐼𝐼
2

𝑚𝑚𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦𝐸𝐸
+ 𝑟𝑟𝑝𝑝(𝑊𝑊−𝑎𝑎)𝑉𝑉𝑝𝑝

𝑟𝑟𝑝𝑝(𝑊𝑊−𝑎𝑎)+𝑎𝑎
    (14) 

 

O fator de intensidade de tensão elástica é calculado inserindo as dimensões do espécime 

e os valores de cargas do ensaio na expressão adequada a cada tipo de corpo de prova. Essas 

expressões são fornecidas pelas normas citadas acima. O fator de rotação plástica rp é de 

aproximadamente 0,44 para materiais típicos e amostras de teste (ANDERSON, 2005). 

 

2.2.3 Relação entre J e CTOD 

Historicamente a Integral J surgiu após o CTOD, como uma alternativa para estudar o 

fenômeno da fratura quando precedido de significativa deformação plástica. Alguns autores 

relataram como contabilizar problemas que envolvem grandes zonas de plastificação 

(WELLS, 1961; COTTRELL, 1961). O trabalho de Rice (1968) é um axioma da mecânica 

da fratura, sendo ele um mais dois mais citados na literatura, ilustrando uma fundamental 

contribuição para a ciência. Rice abriu caminho para estender a aplicação da mecânica da 

fratura além dos limites da MFLE (ANDERSON, 2005). 

Inicialmente Rice propôs a Integral J como uma solução substituta da taxa de liberação 

de energia G (ARANA; GONZÁLEZ, 2002). Hutchinson (1968), Rice e Rosengren (1968) 

mostraram que tensões e deformações na ponta da trinca, exclusivamente, são caracterizadas 

por J em materiais não-lineares. Por consequência, além de um parâmetro de energia, a 

Integral J pode ser vista como um parâmetro de intensidade de tensão. Essa técnica por se 

tratar da quantificação de energia relacionada a propagação da trinca, medindo a intensidade 

de trabalho mecânico em uma área específica, pode ser relacionada ao parâmetro de 

densidade de energia G (MANDAI, 2010). Logo para um material linear elástico, tem-se a 

Integral J: 

 

 𝐽𝐽 = −𝜕𝜕𝑈𝑈𝑒𝑒𝑒𝑒
𝜕𝜕𝜕𝜕

= 𝐺𝐺    (15) 
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Por consequência, pode-se relacionar a Integral J também com o fator de intensidade K, 

portanto para Estado Plano de Tensão (EPT) e Estado Plano de Deformação (EPD), 

respectivamente: 

 

 𝐽𝐽 = 𝐾𝐾𝐼𝐼
2

𝐸𝐸
    (16) 

 

 𝐽𝐽 = �1−𝜈𝜈2�𝐾𝐾𝐼𝐼
2

𝐸𝐸
    (17) 

 

Essa técnica é largamente utilizada nos cálculos de elementos finitos, para então obter 

o fator de intensidade de tensão, como também em alguns casos analíticos específicos. 

Diante ao exposto, de maneira análoga ao CTOD também se fez conveniente dividir a 

Integral J em componentes elástica e plástica. Esse método de separação das parcelas da 

Integral J é preconizado pelas normas ASTM E 1820 (1996), BS 7448 (1991) e outras 

(DONATO, 2008): 

 

 𝐽𝐽 = 𝐽𝐽𝑒𝑒𝑒𝑒 + 𝐽𝐽𝑝𝑝𝑝𝑝 =  𝜂𝜂𝑒𝑒𝑒𝑒𝐴𝐴𝑒𝑒𝑒𝑒
𝐵𝐵𝐵𝐵

+ 𝜂𝜂𝑝𝑝𝑝𝑝𝐴𝐴𝑝𝑝𝑝𝑝
𝐵𝐵𝐵𝐵

    (18) 

 

onde 𝜂𝜂 é o fator função de �𝑎𝑎
𝑊𝑊
�, independente das propriedades do material, 𝑏𝑏 é o 

ligamento remanescente (𝑊𝑊 − 𝑎𝑎) e 𝐴𝐴 é a área sob a curva da Figura 26. 

Pela relação já mencionada com a taxa de liberação de energia (equações (17) e (18)), a 

componente elástica pode ser calculada através do fator de intensidade K (ZHU; JOYCE, 

2012): 

 

 𝐽𝐽 = 𝐾𝐾𝐼𝐼
2

𝐸𝐸′
+ 𝜂𝜂𝑝𝑝𝑝𝑝𝐴𝐴𝑝𝑝𝑝𝑝

𝐵𝐵𝐵𝐵
    (19) 

 

Para 𝐸𝐸′ = 𝐸𝐸
(1−𝜈𝜈2)

. 

 

Os conceitos de Integral J e CTOD foram desenvolvidos de forma independente, 

todavia, mais tarde houveram tentativas de relacioná-los. Através da associação entre as 

equações (14), (15) e (16) obtém-se a seguinte relação: 
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 𝛿𝛿 = 𝐽𝐽
𝑚𝑚𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦

    (20) 

 

Segundo Shih (1981), baseado na singularidade Hutchinson-Rice-Rosengren (HRR) na 

região da ponta da trinca e ao utilizar também análises por elementos finitos para verificar a 

precisão da relação, existe uma relação única dn capaz de associar a integral J e o CTOD (𝛿𝛿) 

para um dado material. Sendo assim, essa relação tem a seguinte forma: 

 

 𝑑𝑑𝑛𝑛 = 𝛿𝛿𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦
𝐽𝐽

⟹ 𝛿𝛿 = 𝑑𝑑𝑛𝑛
𝐽𝐽
𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦

     (21) 

 

O coeficiente 𝑑𝑑𝑛𝑛 que relaciona J a 𝛿𝛿, é dependente das propriedades de deformação do 

material (plasticidade e encruamento) e é independente da configuração da trinca em 

condições de escoamento em pequena escala.  

Os dois parâmetros são igualmente válidos para a caracterização de trincas em materiais 

elásto plásticos, o que demonstra o paralelismo e a unicidade entre eles. Logo, a tenacidade 

à fratura de um material pode ser quantificada por um valor crítico de J ou CTOD 

(ANDERSON, 2005). 

 

2.2.4 Tenacidade e Tenacidade à Fratura 

O termo "tenacidade" refere-se a uma característica de resistência à fratura, sendo 

fundamentalmente baseado no conceito de absorção de energia. Dessa forma, define-se 

como a capacidade do material de absorver energia antes e durante todo o processo de fratura 

(HERTZBERG, 1996; CALLISTER, 2019).  

Ao considerar uma barra sem entalhe em tração, a energia de fratura pode ser estimada 

a partir da área sob a curva tensão-deformação na Figura 27. Para o comportamento elástico 

(até o ponto de escoamento), a tenacidade é a densidade de energia de deformação elástica, 

conhecida como resiliência, e é definida como: 

 
 

𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒/𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣𝑣 = � 𝜎𝜎𝜎𝜎𝜎𝜎
𝜖𝜖𝑓𝑓

0
 (22) 
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Figura 27 Curva Tensão x Deformação. 

 
Fonte: PEREZ, 2004 (Modificada). 

 

Se a quantidade de energia for elevada, o material é classificado como tenaz, indicando 

alta tenacidade à fratura. Em contrapartida, quando a energia é baixa, o material é 

considerado frágil. Portanto, a máxima tenacidade é alcançada por meio de uma combinação 

ideal de resistência e ductilidade. Ou seja, uma alta resistência ou uma ductilidade 

excepcional, por si só, não garantem uma alta absorção de energia de fratura.  A unidade de 

medida da tenacidade é expressa em unidades de energia, Joules [J]. 

Em síntese, a comparação de limite de escoamento e a tenacidade expressas  em termos 

da densidade de energia total de deformação, para materiais isentos de trincas, pode ser 

realizada mediante as desigualdades mostradas abaixo. 

 

 𝜎𝜎𝐸𝐸𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑𝑑 < 𝜎𝜎𝐸𝐸𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 < 𝜎𝜎𝐸𝐸
𝑓𝑓𝑓𝑓á𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔 (23) 

 𝑈𝑈𝑓𝑓𝑓𝑓á𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔 < 𝑈𝑈𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟𝑟 < 𝑈𝑈𝑑𝑑ú𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐 (24) 

 

Esta analogia implica que o limite de escoamento diminui e a densidade de energia de 

deformação total aumenta com o aumento da resistência e a diminuição da deformação até 

a falha (PEREZ, 2004). 

Branco (2011) definiu a tenacidade como a habilidade do material de absorver energia 

no domínio plástico até atingir a ruptura. Enfatizou, ainda, que essa característica 

desempenha um papel crucial em materiais utilizados em aplicações estruturais, conferindo 

maior resistência à fratura na presença de defeitos. 

O surgimento da Mecânica da Fratura, discutida na seção anterior, introduziu uma nova 

perspectiva para a tenacidade, sendo então denominada de "tenacidade à fratura". Este termo 
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é definido como a resistência à propagação de uma trinca, isto é, a capacidade do material 

de absorver energia antes da propagação de uma trinca (ANDERSON, 2005; MEDINA, 

2014). 

Na ponta trinca há uma concentração de tensão muitas vezes maior que a tensão 

aplicada, logo, uma zona de material plasticamente deformado será desenvolvida na ponta 

da trinca, embutida em um meio elasticamente deformado. Sendo assim, mais energia é 

dissipada durante o escoamento plástico em relação à deformação elástica, tem-se que 

quando a zona plástica é pequena, logo antes da falha, o nível geral de tenacidade da amostra 

é baixo e o material é classificado como frágil. Por outro lado, em caso onde a plasticidade 

se estende para longe da ponta da trinca ao longo da amostra, a energia para propagação da 

trinca será alta, portanto, um material resistente. 

Ao analisar a ponta da trinca, observa-se uma concentração de tensão frequentemente 

muito maior do que a tensão aplicada. Em decorrência disso, uma zona plástica deformada 

é desenvolvida na ponta da trinca, inserida em um meio elasticamente deformado. Nesse 

contexto, como a energia dissipada durante o escoamento plástico é significativamente maior 

em comparação com a deformação elástica, uma zona plástica pequena imediatamente antes 

da falha indica um nível baixo de tenacidade, sendo, então, o material classificado como 

frágil. Por outro lado, em situações em que a plasticidade se estende para longe da ponta da 

trinca ao longo da amostra, a energia necessária para a propagação da trinca será elevada, 

portanto, um material tenaz e resistente 

Entretanto, mesmo com o avanço proporcionado pela Mecânica da Fratura, os métodos 

tradicionais de avaliação do desempenho mecânico de materiais e componentes continuam 

a ser utilizados na prática industrial. Essa realidade deve-se, em parte, à simplicidade de 

execução e ao baixo custo associados a esses métodos (BRANCO, 2011) 

Posto isto, aclarada diferença entre a tenacidade e tenacidade à fratura, e inobstante a 

ausência de uma correlação quantitativa direta na literatura, tais grandezas mantém uma 

sólida interdependência qualitativa. Ou seja, a análise do comportamento da tenacidade de 

um material é um indicativo axiomático do comportamento da tenacidade à fratura. 

 

2.3 Fragilização por Hidrogênio 

A fim de estabelecer um entendimento básico dos fatores propícios a eclosão da trinca, 

fundamentos acerca da fragilização por hidrogênio são apresentados. Aqui, o termo 

fragilização por hidrogênio será usado para descrever a degradação da rede (cristalina) 
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metálica em virtude da presença de hidrogênio, que consequentemente levará à falha dos 

componentes. 

Os efeitos deletérios da presença de hidrogênio na microestrutura da solda sobre suas 

propriedades mecânicas estão muito bem evidenciados (BAILEY et al., 1993; 

BOURGEOIS; 2015; HADIANFARD, 2010; TURNBULL, 1994). Em consequência de tal 

presença, são formadas trincas que resultam em danos de componentes submarinos em 

operação (Golfo do México, Costa da África etc.). Essas trincas são denominadas trincas por 

hidrogênio e representam milhões de dólares em medidas de reparo e/ou trocas dos 

componentes degradados (ALVES, 2016; BOURGEOIS, 2015; DODGE, 2014).  

Por décadas o fenômeno de trincas por hidrogênio tem sido alvo de estudos; conquanto, 

em sua maioria não fora abarcada a influência do carregamento ambiental de hidrogênio na 

formação de trincas em estruturas (BOURGEOIS, 2015), o que foi tema de trabalhos 

recentes (ALMEIDA, 2014; BOURGEOIS, 2015; DAI, 2018; DÍAZ, ALEGRE, CUESTA, 

2016; DODGE, 2014; FENSKE, 2010; SILVA, 2018). Nesse sentido, trincas assistidas por 

hidrogênio em JSD, em anos recentes, chegou à vanguarda da pesquisa de soldagem devido 

à alta demanda da indústria petroquímica para produzir grandes volumes de energia 

(BOURGEOIS, 2015). Diversas teorias apoiam-se em diferentes circunstâncias causadoras 

da fragilização por hidrogênio dos materiais, e desta forma contribuem para uma melhor 

compreensão do fenômeno das trincas por hidrogênio. Não obstante, ainda não há uma 

convergência quanto a uma teoria ou mecanismo específico "unificado" que elucide tal 

fenômeno de modo absoluto (ALMEIDA, 2014; BOURGEOIS, 2015; DÍAZ, ALEGRE, 

CUESTA, 2016; DODGE, 2014; SILVA, 2018).  

 

2.3.1 Trincas por Hidrogênio 

O termo dano por hidrogênio é comumente aplicado a qualquer processo de degradação 

de materiais metálicos e mecanismos resultantes da interação com o hidrogênio 

(BARNOUSH, 2011; BIRNBAUM, 2003). Tal termo abarca um grupo vasto de processos 

de degradação mecânica, tipos de falhas ambientais, alterações microestruturais dos 

materiais e interações material-hidrogênio correlatos à presença de hidrogênio na rede 

cristalina. 

No caso de ferro e aços baixa liga, os mecanismos de dano por hidrogênio podem ser 

classificados como: 
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i. Fragilização por hidrogênio (HE), do inglês hydrogen embrittlement; 

ii. Trincas induzidas por hidrogênio (HIC), do inglês hydrogen-induced cracking; 

iii. Trincas de hidrogênio induzidas por tensão (HSC), do inglês hydrogen stress 

cracking, ou Trincas assistidas por hidrogênio (HAC), do inglês hydrogen 

assisted cracking;  

iv. Ataque de hidrogênio a alta temperatura (HTHA), do inglês high-temperature 

hydrogen attack. 

 

Fragilização por hidrogênio pode ser definida como a degradação das propriedades 

mecânicas causada por hidrogênio: perda de ductilidade e resistência à tração, que 

geralmente resultam em uma diminuição da resistência à fratura e trincas subcríticas em 

virtude do hidrogênio dissolvido (DJUKIC et al., 2015).  

Em muitos casos, HE e HAC são identificados como o mesmo fenômeno. A HE refere-

se aos processos de degradação mecânica do material assistida por hidrogênio, enquanto que 

as HAC estão associadas principalmente à degradação da tenacidade assistida por 

hidrogênio, o qual subsidia os processos microscópicos associados à propagação da trinca 

(GANGLOFF, 2005; JUKIC et al., 2016; LYNCH, 2007). Alguns autores agrupam as 

fragilizações por hidrogênio em: (1) Fragilização por hidrogênio interno (FHI), devido à 

presença de hidrogênio já existente no metal e (2) Fragilização ambientalmente assistida 

(FAA), em que o hidrogênio é proveniente do ambiente (RAJA; SHOJI, 2011). 

 O primeiro grupo, em geral, compreende os casos em que o hidrogênio ingressa na 

matriz metálica durante sua fabricação e processamento (por exemplo, fundição, 

soldagem, galvanoplastia, tratamentos térmicos etc.). Já as FAA decorrem da presença 

do hidrogênio no reticulado do metal em virtude de um ambiente operacional rico em 

hidrogênio (reações eletroquímicas catódicas a baixas temperaturas e exposição gasosa 

ao hidrogênio a temperaturas elevadas). Sendo assim, guardando diferenças significativas 

no tocante à fonte de hidrogênio. O fito deste estudo está associado às FAA que ocorre em 

juntas soldadas dissimilares durante o serviço submarino. De igual modo, as trincas por 

hidrogênio também podem ser classificadas, isto é, em função da origem do hidrogênio. As 

trincas referentes ao primeiro grupo, também chamadas de trincas a frio, levam alguns dias 

para aparecer na superfície, ao passo que, trincas provenientes de um ambiente hidrogenado 

demanda um tempo comparativamente mais longo até sua eclosão. Trata-se de um processo 

lento e exibe falha atrasada da estrutura (SHARMA, MAHESHWARI, 2017). 
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Independente da fonte de hidrogênio, aqui inclui-se também operações com hidrogênio 

pressurizado, uma vez presente no gradil metálico, os mecanismos que causam a fragilização 

do hidrogênio são os mesmos (DAI, 2018; OLDEN; ALVARO; AKSELSEN, 2012).  

A compreensão geral do fenômeno de trincas por hidrogênio HE e da interação 

hidrogênio-deformação pode ser dividida: material, mecânico e ambiental 

(BARNOUSH, 2011; IYER, PICKERING, 1990). Assim, em geral as trincas por 

hidrogênio estão associadas a uma combinação das quatro condições a seguir (DODGE, 

2014): 

 

i. Alta concentração de hidrogênio no material (interface da JSD); 

ii. Tensões atuando na solda; 

iii. Microestruturas suscetíveis; 

iv. Baixas temperaturas. 

 

A fragilização por hidrogênio é geralmente associada a temperaturas entre -100 e 200° 

C (KOU, 2003).  

Ações que visam a redução da suscetibilidade às trincas por hidrogênio dependem do 

controle sobre o nível de hidrogênio, microestrutura e tensões (BAILEY et al., 1993; 

SHARMA, MAHESHWARI, 2017). Para isto, dever ser realizada uma seleção correta dos 

materiais da junta soldada, procedimento e tratamento da solda, além de considerações 

ambientais (DODGE, 2014; FENSKE, 2010). 

 

2.3.2 Fontes de Hidrogênio 

Como já mencionado, o processo de soldagem é uma relevante fonte de hidrogênio 

(BANERJEE et al. 1993; DAI, 2018; DAYAL, PARVATHAVARTHINI, 2003; FENSKE, 

2010; GEDEON, EAGAR, 1990; OUDEN, GRIEBLING, 1990) e a associação de 

hidrogênio adicionada às usuais presenças de tensões residuais frequentemente causa trincas 

assistidas por hidrogênio (DÍAZ, ALEGRE, CUESTA, 2016; PARDAL et al., 2013). 

No entanto, em se tratando de soldas submarinas, outra fonte de hidrogênio é 

problemática, a qual decorre do uso de técnicas de proteção contra corrosão dessas estruturas 

(DAI, 2018; SHIPILOV, 2006; ZHENQIAN et al., 2015). Tratam-se de práticas amplamente 

aplicadas em estruturas de aço na indústria de petróleo (oleodutos e plataformas offshore), 
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que visam reduzir a níveis desprezíveis as taxas de corrosão (DODGE, 2014; FENSKE, 

2010). 

 

2.3.2.1 Corrosão 

A corrosão dos oleodutos sempre foi um tópico importante na indústria de petróleo e 

gás não apenas em relação a integridade estrutural do sistema, como também por um aspecto 

econômico, uma vez que significativos dispêndios são realizados na reparação ou 

substituição de tubos danificados por corrosão (ASM, 2006; SHARMA; MAHESHWARI, 

2017). 

 Metais e ligas existentes em estruturas submarinas (tubulações de oleodutos, gasodutos, 

entre outros), inevitavelmente, estão sujeitos ao fenômeno da corrosão (Figura 28). Trata-se 

de um fenômeno espontâneo de superfície que resulta na deterioração (desgaste, variações 

químicas ou modificações estruturais) do material, geralmente metálico, tornando-o 

inadequado para o uso (GENTIL, 2017; TOLENTINO, 2015). 

 

Figura 28 - Corrosão em componentes submarinos. 

    
Fonte: SMCONTINENTAL, 2019; DAI, 2018 (Modificada). 

 

Quando dois metais ou ligas diferentes estão em contato e imersos em um ambiente 

eletrolítico, ocorre uma diferença de potencial e a consequente transferência de elétrons, 

resultado da pilha galvânica (POPOOLA et al., 2013). O metal mais ativo na tabela de 

potencial de eletrodo atuará como o anodo, isto é, perderá elétrons, logo sofrerá corrosão. 

Tal processo pode ser melhor explicado através do processo corrosivo de elementos neríticos 

em água. Ao considerar um aço e um metal mais nobre, conectados e submersos em um 

eletrólito como a água do mar (par galvânico), a reação de oxidação no ânodo e a reação de 

redução no cátodo são respectivamente (BOURGEOIS, 2015; DAI, 2018; DODGE, 2014;): 
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𝐹𝐹𝐹𝐹 → 𝐹𝐹𝑒𝑒2+ + 2𝑒𝑒−  (25) 

 
1
2
𝑂𝑂2 + 𝐻𝐻2𝑂𝑂 + 2𝑒𝑒− → 2𝑂𝑂𝐻𝐻−  (26) 

 

Uma transferência de elétrons livres para o local menos ativo formando íons hidroxila 

(OH-) em virtude da sua associação ao oxigênio dissolvido e a água (reação de redução no 

cátodo). 

Após recombinação dos íons na superfície ativa, ocorre a formação de produtos de 

corrosão do ferro, neste caso hidróxido ferroso, conforme a reação a seguir: 

 

2𝐹𝐹𝐹𝐹 + 𝑂𝑂2 + 2𝐻𝐻2𝑂𝑂 → 2𝐹𝐹𝐹𝐹(𝑂𝑂𝑂𝑂)2    (27) 

(𝐴𝐴ç𝑜𝑜 + 𝑂𝑂𝑂𝑂𝑂𝑂𝑂𝑂ê𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛 𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷𝐷 + Á𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔𝑔 → 𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻ó𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥𝑥 𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹𝐹)  

 

Esse processo é dependente da concentração de oxigênio dissolvido na água, sendo 

influenciado também pela temperatura e pelo pH (DODGE, 2014; FERGESTAD; 

LØTVEIT, 2014). 

 

2.3.2.2 Proteção Catódica 

A fim de se evitar ou diminuir a ação corrosiva devida à formação de pilhas galvânicas 

deve-se realizar medidas de proteção: uso de inibidores de corrosão; isolamento elétrico dos 

materiais de potenciais diferentes; aplicação de revestimentos protetores; proteção catódica; 

uso de materiais de potenciais próximos etc. (GENTIL, 2017; TOLENTINO, 2015). Ainda 

que um rigoroso revestimento anticorrosivo seja aplicado em sistemas de exploração de 

petróleo e gás natural (offshore e onshore), estes exigem uma forte proteção catódica – PC 

(ALMEIDA, 2014; FENSKE, 2010). Tal medida garante ao longo dos anos a integridade 

das estruturas metálicas submersas que representam um patrimônio valioso (GENTIL, 

2017). 

Em geral, a PC é aplicada em estruturas como tubulações, portos, cais, navios e tanques 

de armazenamento de água (DODGE, 2014). O primeiro registro de utilização dessa técnica 

foi em um navio da Marinha Real Britânica, HMS Samarang, por Sir Humphrey Davy 

(Cicek, 2013 apud Dodge, 2014), lançado em 1822. Todavia, apenas na década de 1920 essa 

técnica passou a ser utilizada no setor de petróleo, na proteção de oleodutos subterrâneos 
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usados para transportar produtos petroquímicos dos campos de petróleo da Costa do Golfo 

(FONTANA, 1986). 

Proteger catodicamente uma estrutura significa, através de um processo artificial, 

induzir uma condição catódica da estrutura a ser protegida. Trata-se de um simples 

procedimento, no qual o fluxo espontâneo de corrente elétrica anodo/catodo deixa de existir 

e a corrosão na estrutura é totalmente eliminada, isto é, a proteção catódica se dá mediante 

ao suprimento de elétrons para o metal a ser protegido – transformando-o em catodo, de 

modo a inibir a corrosão (processo eletroquímico - reação oxidante do ferro) pelo controle 

da corrente elétrica (BOURGEOIS, 2015; DAI, 2018; DODGE, 2014).  

A prevenção via proteção catódica (PC) mostra-se bastante eficaz, uma vez que 

apresenta boa versatilidade a diversas situações, sendo capaz de evitar completamente a 

corrosão, mesmo em condições extremamente severas (DODGE, 2014; GENTIL, 2017; 

TOLENTINO, 2015). Sua principal vantagem é possibilitar o controle seguro da corrosão 

em instalações que, por estarem enterradas ou imersas, não podem ser inspecionadas ou 

revestidas periodicamente devido a sua localização. 

Destarte, para a obtenção da proteção catódica, dois sistemas são habitualmente 

utilizados, ambos baseados no mesmo princípio de funcionamento –  promoção de corrente 

elétrica na estrutura através do eletrólito. São eles: proteção catódica galvânica (anodos 

sacrifício) e, na Figura 29, proteção catódica por corrente impressa ou forçada 

(BOURGEOIS, 2015; DODGE, 2014; GENTIL, 2017; ROBERGE, 2003).  

 

Figura 29 - Esquema de uma célula de proteção catódica por corrente impressa. 

 
Fonte: ALMEIDA, 2014. 
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Em contrapartida da PC, verifica-se, nesse caso, um ambiente rico em hidrogênio 

atômico gerado pelas reações químicas / eletroquímicas no catodo (metal protegido) 

inerentes ao processo, o qual favorece um cenário de falhas inesperadas (FENSKE, 2010; 

SHIPILOV, 2006; ZHENQIAN et al., 2015). A geração de hidrogênio mantém uma 

relação diretamente proporcional ao potencial de proteção catódica, isto é, quanto maior o 

valor de corrente impressa, maior será a concentração de hidrogênio em torno da superfície 

exposta do material metálico (ALMEIDA, 2014). 

Ao promover um ambiente local saturado de hidrogênio, a proteção catódica se torna a 

principal causa da fragilização por hidrogênio de estruturas offshore, um dos maiores 

desafios relacionados a integridade estrutural dessas instalações (OLDEN; ALVARO; 

AKSELSEN, 2012).  

O hidrogênio atômico decorre da reação eletroquímica da qual íons de hidrogênio 

hidratados (H3O+) diluídos na solução, em contato com o metal protegido, experimenta uma 

redução pela equação 

 

 𝐻𝐻3𝑂𝑂+ + 𝑒𝑒− → 𝐻𝐻2𝑂𝑂 + 𝐻𝐻+    (28) 

 

Em casos extremos de polarização catódica excessiva, no local próximo ao ânodo de 

sacrifício, tem como consequência na geração de hidrogênio em decorrência da redução da 

água: 

 

 2𝐻𝐻2𝑂𝑂 + 2𝑒𝑒− → 2𝐻𝐻(𝐻𝐻2) + 2𝑂𝑂𝐻𝐻−    (29) 

 

A presença de hidrogênio em materiais metálicos promove a redução da tenacidade e/ou 

trincamento microestrutural (GENTIL, 2017). Sendo assim, impõe-se fornecer o nível 

necessário de proteção que garanta o controle da corrosão com o mínimo de liberação do 

hidrogênio (ALMEIDA, 2014). 

Por observação das equações (28) e (29) das reações na área catódica constata-se que 

ocorre formação de hidrogênio e de íons hidroxila, 𝑂𝑂𝐻𝐻−, daí a razão de se estabelecer, para 

cada sistema de proteção, uma adequada corrente de proteção a fim de se evitar a 

superproteção. 

Outros fatores, quando presentes nas adjacências do substrato metálico, atuam de forma 

expressiva. Compostos do tipo 𝐻𝐻2𝑆𝑆, 𝐻𝐻𝑆𝑆−, 𝑆𝑆2−, 𝐶𝐶𝐶𝐶, entre outros, impedem a recombinação 
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entre os átomos de hidrogênio, o que contribui para o aumento da concentração de 𝐻𝐻+ ao 

redor do substrato. Mormente, a presença contígua do 𝐻𝐻2𝑆𝑆 às estruturas offshore metálicas, 

oriunda dos produtos petroquímicos, intensifica os efeitos deletérios da fragilização por 

hidrogênio, em decorrência do mecanismo de corrosão (DAI, 2018; HARDIE, CHARLES, 

LOPEZ, 2006; POURBAIX, 1999). 

De acordo com Gentil (2017), o fenômeno de fragilização pelo hidrogênio, em geral, 

pode ser constatado por meio de ensaios mecânicos a taxas de deformação extremamente 

reduzidas ou em ensaios quasiestáticos. 

 

2.3.3 Interação Hidrogênio e Metal 

Geralmente, a interação metal-hidrogênio é dividida em duas partes: fenômenos de 

transporte (absorção e difusão) e mecanismos de dano (DÍAZ, ALEGRE, CUESTA; 2016).  

Uma vez constituída uma atmosfera como níveis significativos de hidrogênio atômico, 

ocorrem os fenômenos de adsorção, dissociação, absorção e difusão do hidrogênio nos 

metais (CORRÊA, 2011; COSTA, 2018) conforme mostra a Figura 30. 

 

Figura 30 - Etapas da hidrogenação de um metal: I – adsorção física; II – adsorção 
química dissociativa; III – absorção; IV – difusão. 

 
Fonte: OLIVEIRA, 2013. 

 

O hidrogênio molecular 𝐻𝐻2 é retido na superfície sólida (adsorção), onde sofre o 

processo de dissociação – separação de íons, também chamada de adsorção química. A 

adsorção química ocorre em locais específicos na superfície dos metais, vales profundos de 
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energia potencial, ou seja, regiões com uma grande concentração de átomos adsorvidos, pois 

os íons tendem se reacomodarem em locais de menor energia potencial (CORRÊA, 2011; 

LYNCH, 2007). A partir desta condição o 𝐻𝐻+ é absorvido pelo metal, situando-se logo 

abaixo da superfície no metal, subsuperfície, e na sequência sendo difundido pelo material a 

dentro. Na subsuperfície do metal, existem vales com níveis de energia potencial menores 

que os níveis encontrados nas camadas atômicas mais internas. Por conseguinte, é possível 

encontrar, nas primeiras camadas, uma concentração maior de 𝐻𝐻+ (CORREA, 2011; 

LYNCH, 2007; OLIVEIRA, 2013). 

De acordo com Stroe (2006), influenciados pela natureza do metal e do meio, o processo 

de redução dos íons de hidrogênio envolve dois mecanismos:  

 

Mecanismo de Volmer – Tafel 

 

 𝐻𝐻ℎ𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖 + 𝑒𝑒− → 𝐻𝐻𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎   (𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅çã𝑜𝑜 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉)    (30) 

 

 𝐻𝐻𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 + 𝐻𝐻𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 ↔ 𝐻𝐻2   (𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅çã𝑜𝑜 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇)    (31) 

 

Mecanismo de Volmer – Heyrovsky 

 

 𝐻𝐻ℎ𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖+ + 𝑒𝑒− ↔ 𝐻𝐻𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎   (𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅ç𝑎𝑎𝑎𝑎 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉𝑉)    (32) 

 

 𝐻𝐻ℎ𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖+ + 𝑒𝑒− + 𝐻𝐻ℎ𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖+ ↔ 𝐻𝐻2   (𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅𝑅çã𝑜𝑜 𝑑𝑑𝑑𝑑 𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻)    (33) 

 

O equilíbrio entre os átomos de hidrogênio adsorvidos e sua absorção pelo metal se 

processa pela equação abaixo: 

 

 𝐻𝐻𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 ↔ 𝐻𝐻𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎    (34) 

 

O processo de recombinação pode, em função do potencial de polarização ou da 

densidade de corrente estabelecidos no processo, ocorrer em paralelo ao mecanismo de 

redução nos aços. Em consequência se estabelece uma disputa entre a absorção do átomo de 

hidrogênio e sua evolução para o estado molecular H2 liberada para a solução a posteriori. 

(ALMEIDA, 2014; COSTA, 2018; STROE, 2006). 



81 
 

Há variados fatores que influenciam a difusão e a retenção do hidrogênio atômico nos 

metais: composição química, microestrutura, condições superficiais, estado de tensão e 

deformação, temperatura, pressão entre outros (ALMEIDA, 2014; DÍAZ, ALEGRE, 

CUESTA; 2016). 

 

2.3.4 Comportamento do Hidrogênio em Soldas 

De acordo com teorias propostas de trincas assistida por hidrogênio, uma fissuração 

local é precedida de uma concentração crítica de hidrogênio. Posto isto, se faz necessário 

entender a solubilidade do hidrogênio e seu aprisionamento nas ligas (DAI, 2018; DÍAZ, 

ALEGRE, CUESTA; 2016).  

A solubilidade do hidrogênio, nas fases alotrópicas do ferro, apresenta maiores níveis 

na fase γ - austenítica (CFC) em relação as demais fases ferríticas α e δ – cúbicas de corpo 

centrado (LUCKERMEYER-HASSE, SCHENCK, 1932) (Figura 31). 

 

Figura 31 – Solubilidade das estruturas CCC e CFC. 

 
Fonte: DODGE, 2014 (Modificada); FENSKE, 2010 (Modificada). 

Notas: (a) Dependência da temperatura no volume médio por átomo de Fe; (b) Solubilidade do H em função 
da temperatura (pressão constante de 1atm); (c) Expansão dos parâmetros da rede com temperatura; e (d) 

Solubilidade do H à pressão padrão em Cr, Fe, Ni e em duas ligas ternárias de Fe-Cr-Ni; Detalhe: Interstícios 
em estruturas de Fe: octaédricos em cristais de CCC e octaédrico da CFC.  

a) b) 

c) d) 

Ferro puro 

Ferro puro 



82 
 

O ferro- γ possui maior eficiência de empacotamento e também maior interstício central 

em comparação com ferro de estrutura CCC (BRAGG, 1921; CHENG, NIU, 2007; LUCIO-

GRACIA et al., 2009; LUCKERMEYER-HASSE; SCHENCK, 1932; WEVER, 1929;). Em 

função da temperatura, o espaçamento da rede é maior no estágio de fase da CFC, em 

consequência, uma maior solubilidade do hidrogênio (SATO, 1926; SMIALOWSKI, 1962). 

A solubilidade em hidrogênio também sofre influência por parte dos elementos de liga. 

Especificamente, as ligas ternárias de Fe-Ni-Cr apresentam maior solubilidade em 

hidrogênio com aumento de temperatura quando comparadas ao ferro, porém uma 

solubilidade em hidrogênio inferior ao níquel (LUCKEMEYER-HASSE; SCHENCK, 

1932). 

 

2.3.4.1 Difusão de Hidrogênio em Soldas 

A inclusão do hidrogênio, como impureza, reduz as propriedades mecânicas de metais 

e ligas. Em virtude de um raio atômico módico (≅ 0,46 Å), o hidrogênio apresenta uma das 

maiores difusões em materiais metálicos; portanto, esse fenômeno enquadra-se na categoria 

de soluções sólidas intersticiais, em contraste com a difusão substitucional (DÍAZ, 

ALEGRE, CUESTA; 2016). O hidrogênio atua como principal fator de redução das 

propriedades mecânicas, sobretudo a tenacidade à fratura, desses materiais (ALMEIDA, 

2014). 

A difusão do hidrogênio no aço decorre uma concentração critica (C0) na subsuperfície 

– abaixo da superfície, a qual determina o gradiente de concentração, ou seja, a força motriz 

(potencial químico do elemento difusível (H) em relação ao solvente) para a difusão. Tal 

condição estabelece um fluxo de hidrogênio de uma região de maior concentração para uma 

de menor concentração até que a mistura homogênea seja alcançada (COSTA, 2018; DAI, 

2018; DÍAZ, ALEGRE, CUESTA; 2016; STROE, 2006).  

No nível atômico, quando os potenciais termodinâmicos são uniformes, a difusão ocorre 

de modo aleatório (DÍAZ, ALEGRE, CUESTA; 2016) e pode ser descrita pelas Leis de Fick. 

A primeira lei (Eq. (35) retrata o fluxo de átomos em difusão para um gradiente de 

concentração está em estado de equilíbrio. 

 

 𝐽𝐽 =  −𝐷𝐷 𝜕𝜕𝜕𝜕
𝜕𝜕𝜕𝜕

    (35) 

 

Já a segunda lei de Fick (Eq. (36)) expressa taxa de difusão no tempo. 
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 𝜕𝜕𝜕𝜕
𝜕𝜕𝜕𝜕

=  −𝐷𝐷 𝜕𝜕2𝐶𝐶
𝜕𝜕𝑥𝑥2

    (36) 

 

onde  

𝐽𝐽 – Fluxo de difusão; 

𝐷𝐷 – Coeficiente de difusão um caso ideal, onde a difusão não encontra regiões de 

aprisionamento; 
𝜕𝜕𝜕𝜕
𝜕𝜕𝜕𝜕

 – Gradiente de concentração (potencial químico) que é a força motriz de 

deslocamento; 

(−) – Indica a direção da difusão da concentração mais alta para a concentração mais 

baixa. 

 

A difusão pode ser descrita como o equilíbrio da oscilação (saltos) entre os diferentes 

locais onde átomos de hidrogênio podem ser retidos. Como resultado das atrações 

interatômicas no reticulado metálico, os locais de acúmulo de hidrogênio correspondem a 

áreas com baixo potencial de energia (DÍAZ, ALEGRE, CUESTA; 2016).  

Ao considerar o processo difusional, para uma dada orientação 𝑥𝑥, a curva potencial 

𝑉𝑉0(𝑥𝑥) percorrerá por alguns pontos correspondentes a retenção do hidrogênio (vales) e 

obstáculos (pontos de sela) para a migração desses elementos.  

Para uma matriz cristalina ideal, isto é, quando não há defeitos na estrutura metálica, as 

profundidades dos vales (sítios aprisionadores) repetem-se periodicamente em função da 

orientação analisada, conforme Figura 32. 

Porém, a distribuição potencial pode ser modificada de duas maneiras: quando outro 

campo potencial imposto. Para o primeiro caso, considere um campo potencial imposto 

𝜙𝜙(𝑥𝑥): 

 

 𝑉𝑉(𝑥𝑥) = 𝑉𝑉0(𝑥𝑥) + 𝜙𝜙(𝑥𝑥)    (37) 

 

Onde 𝑉𝑉(𝑥𝑥) é a curva potencial da rede cristalina perfeita. O estado de tensão pode ser 

considerado um exemplo de campo potencial imposto. Uma rede cristalina sujeita a um 

estado de alta triaxialidade, os sítios aprisionadores tornar-se-ão mais amplos, logo o 

potencial químico será menor (McLELLAN, 1970). 
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Figura 32 - Energia potencial de estrutura cristalina ideal ao longo de uma certa 
direção x. (b) Distribuição potencial de energia e degeneração dos pontos dos vales em 

diferentes configurações. 

 
Fonte: DÍAZ, ALEGRE, CUESTA; 2016 (Modificada). 

 

No tocante as imperfeições no reticulado (inclusões, vazios, discordâncias, limites de 

grãos, segundas fases e outras), estas são denominadas armadilhas microestruturais, dado 

que equivalem a vales ainda mais profundos e, em consequência, um aprisionamento do 

átomo de hidrogênio mais agressivo (PRESSOUYRE, 1979). 

Assim, a não uniformidade da curva potencial sugere um processo com algum grau de 

viés, ou seja, direções com menor energia potencial serão caminhos preferenciais a 

movimentação do hidrogênio. Outrossim, a difusão intersticial gera distorções na estrutura 

cristalina causadas pelos deslocamentos dos átomos de metal, sendo assim, cada salto não é 

um evento totalmente estocástico (KEHR, 1978). 

Assim, ainda na Figura 32, há três situações do estado de energia dos vales potenciais 

(𝐸𝐸) e degeneração de cada estado (𝑔𝑔(𝐸𝐸)), isto é, a quantidade de potenciais repetidos. Na 

matriz perfeita (sistema de um nível) todos os vales têm a mesma energia E0. Para o sistema 

de dois níveis, um tipo de armadilha com energia Et < E0 foi adicionado, cuja degeneração 

depende da concentração de cada tipo de armadilha. O caso extremo é o estado amorfo; 

embora seja difícil representar a distribuição dos defeitos, pode-se considerar uma 

distribuição gaussiana no caso da degeneração, com o local intersticial ideal o estado de 

energia mais provável (DÍAZ, ALEGRE, CUESTA; 2016), isto é, acúmulo preferencial nos 

interstícios. A Figura 33 mostra armadilhas e regiões de acúmulo de hidrogênio absorvido. 
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O aprisionamento de hidrogênio nas redes cristalinas pode ser descrito como a 

probabilidade do salto de átomos de hidrogênio de um local para outro na rede cristalina. 

Aprisionamento (do inglês trapping) significa que os átomos de hidrogênio não saltam para 

nenhuma direção com as mesmas probabilidades, e tem maior probabilidade de entrar na 

região de aprisionamento do que de sair dela (DAI, 2018; FENSKE, 2010). 

Figura 33 - Ilustração do acúmulo de hidrogênio na matriz metálica. 

 
 Fonte: DODGE, 2014 (Modificada). 

 

Os contornos de grãos são locais com certa complexidade, uma vez que não apenas 

atuam como armadilhas, mas também constituem caminhos de difusão acelerada ou curtos-

circuitos (BARNOUSH, 2011), assim como discordâncias e falhas de empilhamento, neste 

caso denominada "difusão de tubo" (ZHANG et al. 2010). 

Diversas investigações mostraram que a quantidade de armadilhas depende do nível de 

deformação plástica e está associada à densidade de discordâncias e tamanho de grãos 

(DÍAZ, ALEGRE, CUESTA; 2016; OUDRISS et al. (2012).  Esses defeitos lineares 

apresentam certa mobilidade e, alguns casos, uma mobilidade aprimorada associada ao fluxo 

de hidrogênio (DADFARNIA et al., 2015).  

Face ao exposto, sítios aprisionadores (rede cristalina, contornos de grãos, trincas etc.)  

orientam o processo difusional (DAYAL; PARVATHAVARTHINI, 2003; OLIVEIRA; 

2003). Desta forma, os principais caminhos de difusão do hidrogênio nos metais são 

(ALMEIDA, 2014): 

 

• Difusão via Transporte de Discordâncias – As movimentações das discordâncias 

provocadas pelas deformações plásticas impostas em materiais dúcteis, transportam 
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o hidrogênio a locais específicos de seu domínio (CHATEAU, DELAFOSSE 

MAGNIN, 2001; ROBERTSON, 2001). 

 

• Difusão Intersticial – Trata-se de um processo difusional sensível à temperatura e 

ao arranjo cristalino. As estruturas CCC apresentam uma maior difusividade, porém 

menor solubilidade do hidrogênio em cotejo as estruturas CFC. (GLOWACKA, 

SWIATNICKI, 2003; STROE, 2006). 

 
 

• Difusão por Caminhos Favoráveis – A difusão, neste caso, correlaciona-se aos 

contornos de grãos orientados (favoráveis à trinca) e constituídos de precipitados, 

carbonetos e nitretos. Este caminho expressa contribuição significativa em metais 

com estrutura CFC, conquanto tenha sua importância reduzida em metais de rápida 

difusão intersticial, cujo arranjo é cúbico de corpo centrado (GINCELL, 1997). 

 

As mais diversas armadilhas, em função da energia de ativação do aprisionamento de 

hidrogênio, podem ser classificas em : Reversíveis, cujo êxodo de hidrogênio necessita de 

uma baixa energia de ativação, ou seja, baixo tempo de permanências do hidrogênio 

(discordâncias, contornos de grãos, átomos substitucionais como o níquel etc.); e 

Irreversíveis, de onde a fuga do hidrogênio demanda alta energia de ativação, isto é, pequena 

taxa de liberação de hidrogênio (interface entre a matriz do ferro e partículas de carboneto e 

sulfetos e elementos dissolvidos como oxigênio, cálcio e potássio etc.). Vale destacar, 

menores valores de energia de ativação, reflete maior taxa de liberação de hidrogênio, logo 

o aprisionamento do hidrogênio está diretamente ligado à difusão real em um metal, isto é, 

coeficientes de difusão real e difusão aparente devem apresentar diferentes valores de 

difusão para um metal com dada densidade de sítios aprisionadores (COSTA, 2018). 

Conforme já exposto, o coeficiente difusional do hidrogênio na estrutura CFC é menor 

do que na estrutura da CCC em toda a faixa de temperatura (COE, 1973; KOU, 2003) como 

mostra a Figura 34. 
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Figura 34 - Alteração das difusividades de hidrogênio no aço com temperatura. 

 
Fonte: KOU, 2003; COE, 1973. 

 

Em relação ao amanteigamento com metais de adição ferrosos em aço ferrítico, durante 

o processo de soldagem, o metal de solda geralmente se transforma em ferrita antes da região 

austenítica da ZTA. O hidrogênio introduzido na soldagem difunde da região ferrítica do 

MS para a região de fase austenítica devido à alta difusividade do hidrogênio na fase ferrita, 

todavia, a pronta difusão da ZTA austenítica para a região ferrítica do MB, em virtude da 

menor solubilidade do hidrogênio na ferrita, não encontra a mesma facilidade, como pode 

ser observado no esquema apresentado na Figura 35. 

 

Figura 35 – Esquema simplificado para mostrar a difusão e acumulação de 
hidrogênio na CGHAZ, fronteira de fusão e zona planar. 

 
Fonte: DAI, 2018 (Modificada). 

 

Metal base de aço, 

plano compactado 

BCC {110} 

Zona planar, solução 

sólida de Fe-Ni, plano 

compactado FCC {111} 

Linha de fusão 
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Em consequência, ocorre o acúmulo de hidrogênio na ZTA austenítica quando a 

temperatura é superior à temperatura A3 (Figura 35). Após o resfriamento da ZTA, ou seja, 

a transformação austenita-martensita, o hidrogênio fica retido na martensita não temperada 

de modo a promover trincas por hidrogênio (COE, 1973; KOU, 2003). 

Olden et al. (2012) ao investigar a difusão e influência crítica do hidrogênio em JSD, 

concluíram que a ZTA apresenta menores coeficientes de difusão, porém maiores acúmulos 

de hidrogênio na subsuperfície. Tais valores, medidos a partir de estrutura martensíticas na 

ZTA, corroboram com a tendência de formação de armadilhas em virtude de tensões 

residuais oriundas da transformação martensítica. Ademais, os autores identificaram uma 

maior propensão à HE dessas zonas termicamente afetadas, com o MB obtendo o menor 

grau de suscetibilidade. 

 

2.3.5 Teorias de fragilização 

Os primeiros relatos de degradação das propriedades mecânicas de materiais 

metálicos em virtude da presença de hidrogênio ocorreram ainda no XIX (JOHNSON, 

1874). Pesquisas contemporâneas (GANGLOFF, 2005; DADFARNIA et al. 2010; LIU, 

ATRENS, 2013; LYNCH, 2007) têm indicado que a degradação do material causada pela 

presença de hidrogênio em um material sob carga se manifesta em uma alteração de 

inúmeras propriedades inter-relacionadas, incluindo resistência à tração, tenacidade à 

fratura, alongamento à falha, vida à fadiga e taxa de propagação de trincas (DJUKIC et 

al., 2016). 

São quatro as condições necessárias para a ocorrência de trincas por hidrogênio: nível 

limiar de hidrogênio, tensões atuante, microestrutura suscetível e baixas temperaturas (KOU, 

2003). O hidrogênio, em geral, posiciona a deformação e induz o deslizamento de 

discordâncias (ABRAHAM, ALTSTETTER, 1995; BAHR et al., 2003; NIBUR, K. A., 

BAHR, D. F.; SOMERDAY, 2006). Também pode diminuir a tenacidade e o módulo de 

ruptura (ROBERTSON et al., 2009). Diversos mecanismos de trincas assistidas por 

hidrogênio foram propostos, no entanto, nenhum deles explica de forma plena tal fenômeno. 

Dentre as teorias proposta, quatro são introduzidas aqui: fragilização induzida por hidreto, 

decoesão aprimorada por hidrogênio, plasticidade localizada aprimorada por hidrogênio e 

emissão-deslocamento induzida por adsorção. 
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2.3.5.1 Fragilização induzida por hidreto (HIE) 

No campo de tensão à frente da ponta da trinca, ocorre estágios de nucleação e 

crescimento de hidretos. Para as ligas com formadores de hidretos, a exemplo V, Nb, Ti e 

Zr, os estágios citados são as principais causas da fragilização (DODGE, 2014). A Figura 36 

mostra o processo de fragilização induzida por hidreto, no qual o hidrogênio difunde-se para 

a região a frente da ponta da trinca, local de alta tensão hidrostática, e como já dito, de 

nucleação e crescimento de hidretos. A partir de um tamanho crítico, inicia-se a clivagem do 

hidreto até interface da matriz do hidreto, onde a trinca será retida. 

 

Figura 36 - Ilustração esquemática da fragilização induzida por hidreto. 

 
Fonte: GANGLOFF; SOMERDAY, 2012 (Modificada). 

 

2.3.5.2 Decoesão por hidrogênio (HEDE) 

A tensão hidrostática imposta ocasiona uma dilatação da rede cristalina, a qual fomenta 

a aglomeração de hidrogênio (DAI, 2018; LI, ORIANI, DARKEN, 1966), acentuada pela 

adição de impurezas na matriz estrutural (PRESSOUYRE, 1979). Assim, o hidrogênio 

acumulado reduz a força coesiva das ligações metálicas (Figura 37(a)).  

 

Figura 37 - Mecanismo HEDE: (a) a força coesiva atômica é enfraquecida pelo 
hidrogênio; (b) a propagação de trincas devido à fraca ligação atômica danificada 
pelo hidrogênio; (c) a ligação da interface da matriz precipitada é reduzida pelo 

hidrogênio. 

 
Fonte: GANGLOFF; SOMERDAY, 2012 (Modificada). 
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Posto isto, o modelo HEDE sugere que danos por hidrogênio ocorrem em campos de 

tensão ao redor da ponta da trinca (máxima traixialidade). Assim, a acumulação de 

hidrogênio na região da ponta da trinca reduz a força coesiva atômica local para um valor 

inferior respectivo a tensão de abertura da ponta da trinca, ocasionando na propagação da 

trinca (Figura 37(b)), a qual exige uma menor abertura da ponta da trinca (Figura 38). 

Ademais, o aglomerado de hidrogênio pode causar danos às ligações entre precipitados e a 

matriz (Figura 37(c)). Esse mecanismo é preponderante em ligas alta resistência isentas de 

hidretos (BARNOUSH, 2007). 

 

Figura 38 - O efeito do aumento da pressão de hidrogênio em um único cristal de Fe-
3% em peso de Si. a) ângulo de abertura da ponta da trinca no vácuo; b) em 

hidrogênio. 

 
Fonte: DODGE, 2014 (Modificada). 

 

2.3.5.3 Plasticidade localizada por hidrogênio (HELP) 

A teoria da plasticidade localizada por hidrogênio é esteada no efeito do hidrogênio 

sobre a dinâmica das discordâncias. Uma localidade com alta concentração de hidrogênio 

promove um aumento da plasticidade local (acúmulo de discordâncias), com isso uma 

redução da ductilidade macroscópica (Figura 39). Assim, o hidrogênio soluto pode aumentar 

a taxa de propagação de trincas, diminuir a energia de falha de empilhamento e aumentar a 

propensão de discordâncias em linha (DODGE, 2014), além de impedir a interação entre as 

discordâncias (cross-clip) e obstáculos elásticos (BIRNBAUM, SOFRONIS, 1994; 

FERREIRA, ROBERTSON, BIRNBAUM, 1999; MATSUMOTO, EASTMAN, 

BIRNBAUM, 1981; ROBERTSON, 2001; TETER, ROBERTSON, BIRNBAUM, 2001). 
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Figura 39 - Redução da distância de separação entre discordâncias acumuladas em 
aço inoxidável 310s devido ao hidrogênio do soluto. 

 
Fonte: DODGE, 2014. 

Notas: (f) sobreposição das imagens (a) e (e). 
 

A Figura 40 ilustra o mecanismo HELP. A concentração de hidrogênio ocorre devido 

ao transporte de hidrogênio para a região da ponta da trinca (alta triaxialidade). 

Consequentemente, o alto teor de hidrogênio localizado resulta em uma região de alta 

plasticidade localizada. O caminho da trinca pode ser transgranular ou intergranular, 

dependendo das concentrações locais de hidrogênio no grão e nos contornos de grãos 

(DODGE, 2014). 

 

Figura 40 - Ilustração esquemática do mecanismo HELP. À frente da ponta da trinca, 
ocorre plasticidade localizada e se formam microvazios. 

 
Fonte: LYNCH, 1989 (Modificada). 
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2.3.5.4 Emissão de discordâncias induzida por adsorção (AIDE) 

A AIDE sugere a nucleação e emissão de discordâncias a partir da ponta da trinca sob 

tensão. O acúmulo de hidrogênio na ponta da trinca acarreta na diminuição e quebra das 

ligações atômicas, assim como, núcleos de discordâncias são eclodidos na trinca (Figura 41). 

Vazios também são formados à frente da ponta da trinca em partículas de segunda fase e 

locais de alta plasticidade. A interação de vazios com a ponta da trinca além de favorecer a 

propagação da trinca promove o retorno à condição de agudez da trinca (DAI, 2018; 

DODGE, 2014; LYNCH, 1989).  

 

Figura 41 - Ilustração esquemática do mecanismo AIDE. As discordâncias são 
emitidas pela ponta da trinca. Os vazios se desenvolvem na zona plástica e promovem 

a coalescência de trincas. 

 
Fonte: LYNCH, 1989 (Modificada). 

 

2.3.5.5 Mecanismos mistos de fragilização por hidrogênio 

Combinações de todos os mecanismos descritos podem muito bem ocorrer 

simultaneamente (GANGLOFF; SOMERDAY, 2012), dependendo do material, 

microestrutura e concentração de hidrogênio. A exemplo, a plasticidade localizada na ponta 

de uma trinca, juntamente com a precipitação intragranular (atuando como armadilhas de 

hidrogênio), pode resultar no mecanismo HELP seguido do mecanismo HEDE na interface 

da matriz de partículas. Tal associação apoia-se em resultados de modelagem do carboneto 

M7C3 intragranular à base de cromo na zona planar austenítica de juntas dissimilares 

(BARRERA; COCKS, 2013; TONG et al., 2012), no entanto, ainda carece de evidências 

experimentais diretas (DODGE, 2014). 
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2.3.6  Índice de Fragilização por Hidrogênio (IFH) 

A fragilização por hidrogênio (FH) é um fenômeno crítico que impacta 

significativamente as propriedades mecânicas dos materiais, podendo resultar em falhas em 

componentes e, consequentemente, representar riscos à segurança humana e ao meio 

ambiente (DWIVEDI; VISHWAKARMA, 2018). Este fenômeno assume proporções ainda 

mais sérias quando está associado a materiais de alta resistência, comuns em setores 

industriais diversos, como óleo e gás, aeronáutica, automobilística e nuclear (DJUKIC et al., 

2016; HALDORSEN et al., 2017; VALENTINI et al., 2019). 

Podendo englobar diversas formas de falhas, a fragilização por hidrogênio tem como o 

principal responsável a ocorrência da fratura retardada. O hidrogênio atômico, gerado na 

superfície do aço como cátodo pela dissociação da água, desempenha um papel crucial nesse 

processo (METALS HANDBOOK, 1987). Apesar das várias classificações da fragilização 

por hidrogênio, sua ocorrência essencialmente depende da interação de três fatores críticos: 

a suscetibilidade do material, a presença de hidrogênio e a aplicação de tensão mecânica. 

Esses elementos interagem de maneira complexa, como ilustrado no diagrama de Venn na 

Figura 42 (DWIVEDI; VISHWAKARMA, 2018). O entendimento desses fatores é crucial 

para mitigar os riscos associados à fragilização por hidrogênio e garantir a integridade 

estrutural em diversas aplicações industriais. 

 

Figura 42 - Condições necessárias para ocorrência do fenômeno de fragilização por 
hidrogênio. 

 
Fonte: Dados da pesquisa, 2023. 

 

Tais fatores em níveis e concentrações acima de limites críticos têm o potencial de 

induzir a fratura devido à fragilização por hidrogênio. A suscetibilidade a esse fenômeno 

varia entre diferentes materiais, sendo que aqueles com uma estrutura cristalina de face 
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centrada (CFC), como ligas de níquel, geralmente apresentam maior resistência à 

fragilização em comparação com materiais de estrutura cúbica de corpo centrado (CCC) ou 

tetragonal de corpo centrado (TCC), como aços martensíticos (YAO; PANG; GAO, 2011). 

Além disso, é comum afirmar que quanto maior a resistência mecânica e, consequentemente, 

menor a ductilidade, maior a suscetibilidade de um material à fragilização por hidrogênio 

(DAS et al., 2018; ZAFRA et al., 2018). 

A origem do hidrogênio pode variar, incluindo processos de proteção catódica com 

ânodos de sacrifício ou corrente impressa. Ao se difundir para o interior do material, o 

hidrogênio interage de maneiras distintas com a estrutura cristalina e os defeitos presentes 

(LYNCH, 2019). A densidade de hidrogênio adsorvido varia conforme o material e suas 

condições, como microestrutura e tensão mecânica, podendo alterar as propriedades do 

material. Essas tensões podem resultar de carregamentos externos, tensões residuais, entre 

outros. Em concentrações baixas de hidrogênio, não há deterioração dessas propriedades 

(WANG; AKIYAMA; TSUZAKI, 2006). 

Macroscopicamente, nota-se que o hidrogênio tende a reduzir a capacidade de 

deformação dos materiais, resultando em falhas com pouca ou nenhuma deformação 

plástica. Esse fenômeno é evidente, especialmente em ensaios de tração realizados a baixas 

taxas de deformação. 

Na avaliação da fragilização por hidrogênio, vários autores empregam o Índice de 

Fragilização por Hidrogênio (IFH) como uma medida quantitativa da extensão desse 

fenômeno, conforme definido na Eq. (38):  

 

 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 [%] =
𝑋𝑋 − 𝑋𝑋𝐻𝐻
𝑋𝑋

∙ 100 (38) 

 

onde 𝑋𝑋 e 𝑋𝑋𝐻𝐻  representam, respectivamente, as propriedades medidas do material avaliadas 

sem e com hidrogênio. A avaliação da fragilização por hidrogênio comumente utiliza 

propriedades como alongamento e redução da área (RA) ou estricção dos corpos de prova, 

conforme destacado por diversos estudos (AIELLO et al., 2023; YANG et al., 2021; PERAL 

et al., 2019; SHEN et al., 2019; VENEZUELA et al., 2015; DEPOVER et al., 2014). O IFH 

é frequentemente empregado como uma métrica quantitativa que varia de 0%, indicando 

nenhuma fragilização, a 100%, representando a máxima fragilização por hidrogênio 

possível. 
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Contudo, nota-se algumas limitações nas aplicações do IFH no formato atual. Considere 

o caso do alongamento de um corpo de prova bi-material, em que o resultado é a soma das 

contribuições de cada um dos materiais, cujas propriedades são distintas. Uma eventual 

degradação de propriedade pode estar associada a um ou outro material constituinte do corpo 

de prova. Dessa forma, se dois espécimes experimentarem degradações diferentes em níveis 

distintos nos seus materiais respectivos, o IFH não se revela um índice adequado para fins 

de avaliação. 

Outra situação envolve a redução da área (RA), que apresenta uma limitação mais 

evidente, uma vez que se baseia na região de estricção, a qual pode ocorrer em qualquer um 

dos materiais constituintes do espécime, além de ser potencialmente influenciada por erros 

de medição e/ou paralaxe. Dessa forma, a redução da área torna-se um parâmetro de 

comparação ambíguo, sobretudo ao se tratar de uma junta soldada com significativa 

heterogeneidade, ou seja, uma relação M de undermatching (onde M < 1) ou overmatching 

(onde M > 1). 

Dessa maneira, alguns autores têm buscado alternativas ao Índice de Fragilização por 

Hidrogênio (IFH) a fim de possibilitar avaliações mais assertivas em aplicações cada vez 

mais diversas (AIELLO et al., 2023; YANG et al., 2021; PERAL et al., 2019; SHEN et al., 

2019; VENEZUELA et al., 2015; DEPOVER et al., 2014).  
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Em sistemas offshore de petróleo e gás, operações de buttering de liga à base de níquel 

são comumente realizados em componentes forjados de aço ARBL. Tal procedimento 

facilita a aplicação do TTPS a fim de aliviar tensões residuais desenvolvidas na ZTA durante 

o resfriamento ulterior a operação de enchimento.  

As etapas e condições de soldagem aplicadas foram definidas com escopo de replicar 

com máxima conformidade possível às práticas adotadas na indústria, visto impossibilidade 

de reproduzir as condições exatas empregadas. O fluxograma, da Figura 43, reproduz a 

organização e a especificação das atividades ora realizadas no desenvolvimento deste 

trabalho, dentre as quais destacam-se: 

 

• Preparação das chapas que compõem os metais de base; 

• Realização de solda de amanteigamento do aço ASTM A182 F22 com Inconel 

625, empregando-se processo de soldagem MIG e, posteriormente emprego de 

TTPS de 6h à 680ºC; 

• Confecção das juntas ASTM A182 F22 – Inconel 625 – ASTM A36, 

empregando mesmo processo utilizado na solda de amanteigamento; 

• Pré carregamento das amostras com hidrogênio via um sistema celular de 

proteção catódica por corrente impressa; 

• Caracterização microestrutural das interfaces das soldas ASTM A182 

F22/INCONEL 625/ASTM A36, através de análises por microscopia óptica 

(MO), microscopia eletrônica de varredura (MEV) e espectroscopia de energia 

dispersiva (EDS); 

• Confecção de corpos de prova e realização de ensaios de microdureza e tração, 

este seguido do ensaio de fractografia referente às superfícies de fratura. 
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A seguir, tem-se o fluxograma do desenvolvimento experimental realizado neste 

trabalho. 

 

Figura 43 - Fluxograma das etapas realizadas na pesquisa. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

Os principais equipamentos utilizados no desenvolvimento desta pesquisa foram: 

 

• Fresadora ferramenteira DIPLOMAT 301 – Oficina Mecânica – CT/UFPB; 

• Máquina de soldagem IMC DIGI Plus A7 – Laboratório de Soldagem – 

CT/UFPB; 

• Forno de tratamentos térmicos JUNG TB3000 – Laboratório de Tratamentos 

térmicos – CT/UFPB; 

• Máquina de eletroerosão Electrocut AR1300 – Oficina Mecânica – CT/UFPB e 

CT/UFCG; 

• Microscópio Óptico Axiotech 30 Carl Zeiss com câmera acoplada Olympus BX 

– 41 – Laboratório de Solidificação Rápida – CT/UFPB; 
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• Microscópios Eletrônicos de Varredura da LEO 1430 (Laboratório de 

Solidificação Rápida – CT/UFPB) e da TESCAN VEGA 3 (Núcleo de Pasquisa 

em Materiais – CT/UFPB) ambos com análise Química por Energia Dispersiva; 

• Microscópios Eletrônicos de Varredura da TESCAN VEGA 3 (Laboratório de 

Microscopia Eletrônica / Centro de Ciências Agrárias / UFERSA - Campus 

Mossoró). 

• Microdurômetro Shimadzu HARDNESS TESTERS HMV – 2 SERIES – 

Laboratório de Microscopia Óptica – CT/UFCG; 

• Máquina Ensaio Universal EMIC 100kN – Laboratório de Ensaios Mecânicos / 

Centro de Engenharias / UFERSA - Campus Mossoró . 

• Sistema de Hidrogenação, proteção catódica por corrente impressa – Laboratório 

de Metrologia / UFERSA - Campus Caraúbas. 

 

3.1 Preparação dos Materiais 

A união de metais dissimilares em análise neste trabalho constitui-se por ASTM 

A182-F22 - Liga 625 – ASTM A36. Anterior a fabricação das JSD foi realizada a 

caracterização de cada material componente da junta dissimilar. 

 

3.1.1 Metais de Base 

3.1.1.1 ASTM A182-F22 

O ASTM A182 F22 é um aço ferrítico Cromo-Molibdênio (2,25Cr-1Mo) cujo baixo 

teor de carbono e pequenas adições de Nb, V, Ti oferece excelente combinação de alta 

resistência, resistência à fragilização, fluência e oxidação além de boa soldabilidade 

(CHAKRABORTY; REJEESH; ALBERT, 2016; LUNDIN et al., 2000) figura na classe dos 

aços ARBL. Esse MB foi adquirido em forma de barra forjada com dimensões 300 x 200 x 

100 mm (Figura 44(a)).  

A composição química e propriedades mecânicas do ASTM A182 F22 são listadas na 

Tabela 1 e Tabela 2, respectivamente, de modo a validar sua classificação conforme normas 

ASTM A182 e ASTM A217. 
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Figura 44 - Barra de aço como fornecida e fatiamento ASTM A182 F22. 

   
Fonte: Autor, 2024. 

 

Tabela 1 - Composição química, em % peso, do aço ASTM A182 F22. 

Elemento C Ni Cr Mn Si Mo S P Al Cu 
% 0,092 0,2021 2,21 0,454 0,258 1,064 0,014 0,016 0,02 0,089 

 
Al Cu Ti Nb V Fe 

0,02 0,089 0,001 0,002 0,01 Bal. 
Fonte: Fornecedor. 

 

Tabela 2 - Valores médios das propriedades mecânicas do aço ASTM A182 F22 como 
fornecido. 

Rp0,2 (MPa)_ LRT (MPa) Deformação (%) Estricção (%) 
859,15 985,78 20,64 44,73 

Fonte: Autor, 2024. 
 

 Os Valores da Tabela 1 foram obtidos conforme fabricante (Anexo A). Os valores 

médios das propriedades mecânicas, obtidas por ensaio de tração, são apresentados na 

Tabela 2. 

De acordo com os valores apresentados tanto em relação a sua composição quanto em 

relação as propriedades mecânicas, o material dispõe de teores dos elementos (Tabela 1) 

dentro das faixas de limites especificada pela norma ASTM A182 correspondente ao aço 

ASTM A182 F22 no estado fundido e valores das propriedades mecânicas (Tabela 2) 

também observadas na referida norma. Dessa maneira, verifica-se a classificação de aço 

ASTM A182 F22. 

Para realização do procedimento de amanteigamento, o MB ASTM F22 foi seccionado 

em chapas com espessura de 30 mm, conforme esquema apresentado na Figura 44(b).  

 

Fatia: 200 x 100 x 30 mm  300 x 200 x 100 mm  
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3.1.1.2 ASTM A-36 

O outro metal de base utilizado na formação da junta soldada dissimilar foi o aço ASTM 

A36, que foi obtido na forma de chapas laminadas com dimensões 200 x 100 x 30 mm. A 

definição do formato e dimensões a serem empregados para o chanfro no aço ASTM A36, 

foram esteados em trabalhos da linha de pesquisa em desenvolvimento no Laboratório de 

Ensaios Mecânicos DEM/UFPB (ALMEIDA, 2014; COSTA, 2018; SILVA 2018) de modo 

a observar a espessura das chapas, a largura do cordão e a minimização do aporte de calor, sendo 

o chanfro do tipo J o mais adequado. O chanfro pode ser visualizado no desenho das Figura 

45, respectivamente, bem como o ASTM-36 usinado em chanfro J na Figura 46 (b).  

 

Figura 45 - Chapa de aço ASTM A36 com chanfro em J. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

 

Figura 46 - Chanfro usinado em J usinado no ASTM A-36. 

     
Fonte: Autor, 2024. 

Notas:(a) Chapa ASTM A-36 como adquirida. (b) Chapa ASTM A-36 com chanfro em J. 
 

Embora o ASTM A-36 integralize a JSD, este material não figura na região a ser 

analisada – região da LF, ZTA e vizinhança relacionadas ao MB ASTM F22, logo nenhuma 

caracterização deste material foi realizada. Não obstante, a Tabela 3 apresenta a composição 

química do ASTM A-36 fornecida pelo fabricante. 

a) b) 

200 x 100 x 30 mm  
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Tabela 3 - Composição química, em % peso, do aço ASTM A-36. 

Elemento C Si Mn P Cu Cr Ni S Al Nb 
% 0,13 0,2 0,98 0,024 0,02 0,02 0,01 0,012 0,036 0,001 

 
Ca V Ti N B Sn Pb 

0,0015 0,004 0,002 0,0044 0,0002 0,001 0,002 
Fonte: Fornecedor. 

 

Para o aço A36, os valores de resistências características desse material, um aço 

estrutural comum, considera-se  250 MPa como limite de escoamento e 400 MPa para a 

tensão de ruptura obtidos da literatura. 

 

3.1.2 Metal de adição 

O metal de adição usado para a sobreposição (amanteigamento) foi a liga AWS 

ERNiCrMo-3, comercialmente denominado Inconel 625. Trata-se de um liga austenítica à 

base de níquel usada como material de amanteigamento em uniões compostas de flanges e 

componentes de sistemas mecânicos, assim como revestimento de componentes e estruturas 

devido à sua superior resistência a trincas por corrosão. O Inconel 625 foi adquirido na forma 

de arame sólido, cujo diâmetro de 1,2 mm. A composição química e as propriedades 

mecânicas deste material segundo o fabricante (Anexo B) podem ser observadas nas Tabela 

4 e Tabela 5. 

 

Tabela 4 - Composição química, em % peso, do arame AWS ERNiCrMo-3. 

Elemento Ni Cr Mo C Fe Al Nb Si Mn P 
% 64,31 22,34 9,13 0,01 0,19 0,09 3,51 0,06 0,01 0,003 

 
S Co Ti Cu Mg Pb Ta N 

0,001 0,03 0,21 <0,01 0,009 <0,001 0,02 0,02 
Fonte: Fornecedor. 

 

Tabela 5 - Propriedades mecânicas do arame sólido AWS ERNiCrMo-3. 

σE(MPa) σRT(MPa) Alongamento (l0= 100mm) 
mín máx mín máx mín máx 
1270 1480 1785 1790 1,0 2,0 

Fonte: Fornecedor. 
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3.2 Elaboração das Juntas Soldadas Dissimilares 

A fabricação das JSD foi efetuada em duas etapas. A primeira refere-se ao 

procedimento de amanteigamento e a segunda corresponde a etapa de fechamento da junta 

soldada. Para ambas, empregou-se a soldagem a arco com proteção gasosa (Gas Metal Arc 

Welding - GMAW), também conhecida como MIG (Metal Inert Gas). Afim de favorecer a 

qualidade dos cordões de solda, isto é, criar uma proteção contra a entrada de hidrogênio no 

material, utilizou-se uma mistura gasosa inerte de Argônio e Hélio, nas proporções de 75% 

e 25%, respectivamente. 

Na Figura 47 (a), identifica-se os componentes básicos do processo de soldagem 

aplicado na fabricação das JSD: sistema de proteção gasosa (1); alimentador de arame (2); 

fonte de energia para soldagem (3) modelo DIGI Plus A7- ARM7 de 32bits / 450A; O 

sistema de aquisição e processamento de dados munido do software SAPV4.01 (4). A tocha 

de soldagem e sistema de deslocamento automático pode ser verificados na Figura 47(b). 

As taxas de entrada de calor foram determinadas pelo monitoramento da saída de 

energia da fonte de alimentação do equipamento de soldagem em relação à velocidade de 

deslocamento do arco elétrico ao longo da peça de trabalho. As grandezas de velocidade do 

arame, voltagem, fluxo de gás e corrente foram monitoradas em tempo real e obtidas 

digitalmente através de gráficos. 

 

Figura 47 - Sistema de soldagem automatizado. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

Notas:(a) sistema de proteção gasosa (1); alimentador de arame (2); fonte de energia para soldagem (3); 
sistema de aquisição, tratamento e indicação dos dados (4). (b) sistema de deslocamento automático da tocha 

(5). 
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3.2.1 1ª Parte – Amanteigamento e TTPS 

Para o amanteigamento foi usado o aço ASTM A182 F22 no estado forjado. O 

enchimento foi executado via processo MIG com aplicação mecanizada.  

A temperabilidade, isto é, suscetibilidade a trincas nas soldas de aço é indicada por um 

índice denominado carbono equivalente (CE). Esse índice permite avaliar a suscetibilidade 

de aços carbono e aços ligados sofrerem trincamento induzido por hidrogênio durante o 

processo de soldagem – formação de estrutura de martensita. No caso do MB considerado, 

para o cálculo do carbono equivalente adotou-se o índice CEPcm, visto que é indicado para 

aços ARBL com porcentagem de carbono menor ou igual a 0,12% (API, 2012; ITO; 

BESSYIO, 1968). Desta forma, considerando a equação a seguir, foi determinado o valor do 

carbono equivalente especificado na Tabela 6, onde se verifica a alta sensibilidade do 

material. 

 

 𝐶𝐶𝐶𝐶𝑃𝑃𝑐𝑐𝑐𝑐 = %𝐶𝐶 + %𝑆𝑆𝑆𝑆
30

+ %𝑀𝑀𝑀𝑀+%𝐶𝐶𝐶𝐶+%𝐶𝐶𝐶𝐶
20

+ %𝑁𝑁𝑁𝑁
60

+ %𝑀𝑀𝑀𝑀
15

+ %𝑉𝑉
10

+ 5%𝐵𝐵    (39) 

 

Tendo como referência trabalhos desenvolvidos na mesma linha de pesquisa 

(ALMEIDA, 2014; SILVA, 2018; COSTA, 2018) definiu-se os parâmetros de soldagem 

mais adequados a essa operação. Na Tabela 6, são apresentados os principais parâmetros de 

soldagem relacionados ao procedimento de buttering. De modo a pormenorizar o processo 

de soldagem, determinou-se o aporte térmico fornecido na operação. Definido como a 

quantidade de energia fornecida à junta por unidade de comprimento, o aporte térmico 

também é chamado de energia de soldagem (MARQUES e MODENESI, 2014). Assim, na 

soldagem a arco a energia de soldagem pode ser expressa por: 

 

 𝐻𝐻 = 𝑉𝑉𝐼𝐼
𝑣𝑣

    (40) 

 

Onde 𝐻𝐻 é a energia de soldagem (J/mm), 𝑉𝑉 é a tensão no arco (V), 𝐼𝐼 é corrente de 

soldagem (A) e 𝑣𝑣 é velocidade de soldagem (mm/s). 

Dentre os parâmetros apresentados na Tabela 6, destaca-se a temperatura de pré-

aquecimento e interpasses – a fim de evitar taxas de resfriamento elevadas, a extensão 

energizada do eletrodo (stickout), o valor médio de aporte térmico e o carbono equivalente. 
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Tabela 6 - Parâmetros da solda de amanteigamento. 

ASTM A182 F22 
Processo de soldagem GMAW (MIG) 
Espessura mínima do amanteigamento (mm) 9,5 
Temperatura de pré-aquecimento (°C) 280 ≤ T≤ 340 
Temperatura de interpasse (°C) 240 ≤ T≤ 340 
Metal de adição INCONEL 625 
Diâmetro do arame (mm) 1,2 
Gás de proteção (%) Argônio 75% + Hélio 25% 
Vazão média em m³/min 20 
Aporte térmico médio (kJ/mm) 1,46 
Corrente média (A) 198,79 
Quantidade de cordões 16 
Velocidade de alimentação do arame (m/min) 7 
Tensão média (V) 25,80 
Stickout (mm) 14 
Velocidade de soldagem (cm/min) 21 
Carbono equivalente do aço ASTM A182 F22 (%) 0,31 

Fonte: Autor, 2024. 
 

O controle da temperatura de pré-aquecimento e interpasse foi monitorado com um 

pirômetro ótico digital com fundo de escala de 1500°C. A peça foi previamente flangeada 

com barras laterais e frontais com intuito de garantir mais uniformidade na deposição ao 

longo da espessura e comprimento. 

O metal de base amanteigado F22 / 625 é mostrado na Figura 48. Observa-se que o 

número de passes de sobreposição foi determinado a fim de garantir uma espessura do metal 

de solda de 9,5 mm e, assim evitar que o aço ASTM A182 F22 fosse submetido ao aporte 

térmico da solda de união. Portanto, foram depositados um total de 16 cordões de solda 

distribuídos em quatro camadas constituídas por quatro cordões. É possível notar a boa 

uniformidade dos cordões de solda, bem como, verifica-se a baixa quantidade de respingos 

do metal de adição. 

Após a solda de amanteigamento, foram removidas as abas para uniformização de 

distribuição do MA. Em seguida, o material amanteigado foi submetido a um tratamento 

térmico pós solda (TTPS) para a atenuação dos níveis de dureza e tensões residuais.  

TTPS típicos realizados na indústria correspondem a faixa de 5 a 10 horas (DODGE, 

2014). A fim de manter uma base comparativas a outros trabalhos da mesma linha de 

pesquisa, foi definido um tempo de 6 horas para a realização de TTPS no MB amanteigado. 

Na Tabela 7 são apresentados os parâmetros aplicados no TTPS. 
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Figura 48 - Distribuição dos cordões de solda do amanteigamento ao longo do 
comprimento do metal de base. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

Tabela 7 - Parâmetros do TTPS. 

ASTM A182 F22 
Taxa de aquecimento 20 °C/min 
Temperatura 680 °C ± 10 °C 
Tempo de permanência 6h 
Resfriamento Ar calmo 

Fonte: Autor, 2024. 
 

Após o TTPS, o MB amanteigado F22 / 625 foi usinado para remoção das camadas 

de óxidos, ajuste da espessura da camada amanteigada em 9,5 mm seguindo para o processo 

de união da JSD. Na Figura 49, tem-se a imagem da chapa amanteigada pronta para o 

processo de união com o aço ASTM- 36. 
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Figura 49 - Chapa de aço ASTM A182 F22 amanteigada pronta para soldagem de 
união. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

3.2.2 2ª Parte – Solda de união 

A solda de fechamento com o aço estrutural de tubulação A-36, foi procedida através 

do processo MIG conforme desenho em perspectiva (Figura 50) da junta soldada dissimilar. 

O MA empregado no preenchimento da solda foi o mesmo utilizado na operação de 

buttering. 

 

Figura 50 - Esquema da junta soldada dissimilar. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

 

Os parâmetros da solda de fechamento bem como do passe de raiz são detalhados na 

Tabela 8. 
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Tabela 8 - Parâmetros da solda de união. 

ASTM A182 F22 com TTPS e ASTM A-36 
Processo de soldagem GMAW (MIG) 
Espessura mínima do amanteigamento (mm) 9,5 
Temperatura de pré-aquecimento (°C) 280 ≤ T≤ 340 
Temperatura de interpasse (°C) 240 ≤ T≤ 340 
Metal de adição INCONEL 625 
Diâmetro do arame (mm) 1,2 
Gás de proteção (%) Argônio 75% + Hélio 25% 
Vazão média em m³/min 20 
Aporte térmico médio (kJ/mm) 1,24 
Corrente média da solda de enchimento (A) 174,56 
Tensão média da solda de enchimento (V) 24,90 
Velocidade de alimentação do arame (m/min) 7 
Stickout dos cordões de enchimento (mm) 14 
Velocidade soldagem (cm/min) 21 
Stickout do passe de raiz (mm) 19 
Tensão média do cordão de raiz (V) 21,80 
Corrente média do cordão de raiz (A) 203 
Aporte térmico do cordão de raiz (kJ/mm) 1,26 
Carbono equivalente do aço ASTM A182 F22 (%) 0,31 

Fonte: Autor, 2024. 
 

Com a mesma preocupação do amanteigamento, para se reduzir ao máximo a difusão 

do hidrogênio e as tensões residuais localizadas, decorrentes do processo de soldagem, foi 

utilizado um sistema de fixação capaz de reduzir significativamente a taxa de resfriamento 

por condução, cuja configuração encontra-se na Figura 51. 

 

Figura 51 - Sistema de fixação. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

Tanto o passe de raiz como o perfil dos cordões da solda de fechamento podem ser 

visualizados na Figura 52 (a). 
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Figura 52 – (a) Passe de raiz e perfil da solda de enchimento de uma das JSD ASTM 
A182 F22-Inconel 625-ASTM A36 (b) JSD retificada. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 
 

Após o processo de obtenção das juntas, estas seguiram para procedimentos de 

usinagem com o fito de ajustar as dimensões via fresamento, retificação e eletroerosão, 

conforme ensaios mecânicos e microestruturais a serem realizados. A Figura 52 (b) mostra 

a JSD retificada antes dos corpos de provas serem usinados. É possível observar a boa 

qualidade e nítida solidez, sem ocorrências de falta de fusão ou poros significativos.   

 

3.3 Caracterização Microestrutural 

A fim de melhor compreender as respostas mecânicas da Junta Soldada Dissimilar 

(JSD) e associar características microestruturais e mecânicas, a caracterização 

microestrutural baseou-se em análises de macrografia, microscopias óptica e eletrônica, 

além de ensaios de microdureza Vickers. 

Tais análises foram restritas à região da solda, englobando a Zona Termicamente 

Afetada (ZTA), a Linha de Fusão (LF) e a região de amanteigamento (MS). Este fato 

decorreu da quantidade limitada de espécimes disponíveis, bem como da já estabelecida 

caracterização do ASTM A182 F22 (MB) e do Inconel 625 (MS) na literatura. 

 

3.3.1 Metalografia 

Para a análise metalográfica, amostras da JSD – na interface da junta soldada – foram 

preparadas, submetidas a processos de lixamento (com abrasivo à base de SiC #240 - #1200) 

e polimento, utilizando pasta diamantada de granulometrias 3, 1 e 1/4 μm. A fim de revelar 
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a microestrutura do MB – ASTM A182 F22, foi empregada uma solução de Nital a 2%, com 

imersão por 20 segundos. Por fim, aplicou-se um ataque eletrolítico, durante 25 segundos, 

utilizando uma solução de ácido crômico (10%) e uma tensão de 5 V para revelar a 

microestrutura do material do MS - Inconel 625. 

 

3.3.2 Microscopia 

A Microscopia Óptica (MO) e a Microscopia Eletrônica por Varredura (MEV), em 

conjunto com a análise por EDS, foram empregadas para investigar as microestruturas de 

interesse na região da solda do amanteigamento da JSD. 

A obtenção das imagens via microscopia óptica foi realizada a partir de um microscópio 

Olympus BX41M – LED. As imagens foram registradas digitalmente pelo sistema próprio 

de aquisição de imagem do equipamento. 

Para as análises realizadas de MEV, foi utilizado um microscópio TESCAN modelo 

VEGA 3 com região de foco em torno da interface dissimilar da solda de amanteigamento, 

destacando principalmente as características das Zonas Parcialmente Diluídas (ZPDs). Além 

disso, foi possível obter a configuração da composição química por meio do detector de 

energia dispersiva (EDS). O detector de elétrons secundários (SE) foi uma constante em 

todas as análises efetuadas. 

 

3.4 Ensaio microdureza, tração e fractografia 

3.4.1 Mapeamento de microdureza 

Devido à escala fina das diversas microestruturas na zona de fusão de solda dissimilar, 

o teste de microdureza foi selecionado, para medir a variação na dureza através das interfaces 

aço-amanteigamento. 

O mapeamento da microdureza foi gerado através de um dispositivo de dureza Vickers 

(Shimadzu modelo HMV–2 - equipado com ponta Berkovich) com uma carga de 100 gramas 

(HV0,1) durante 10 s. O mapa de dureza abrangeu a ZTA do metal de base, a região limite 

de fusão e o metal de solda. Uma matriz de indentações 4 x 9, com um espaçamento de 500 

μm entre as medições, foi posicionada de modo que 16 indentações destinaram-se ao MS e 

20 indentações sobre o MB. As medições estenderam-se entre 15 e 60 μm no MB e MS 

realizadas nas proximidades do limite de fusão. 
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3.4.2 Ensaio de Tração 

Para determinar as propriedades mecânicas das juntas soldadas dissimilares, foram 

conduzidos ensaios de tração conforme a norma ASTM E8/E8M (2009). Os ensaios 

dispuseram do Sistema de Ensaio da Máquina Ensaio Universal EMIC 100kN. A taxa de 

deformação foi mantida constante em 0,6 mm/min ao longo de todos os testes. Todas as 

amostras de JSD ensaiadas em tração estavam na condição de Tratamento Térmico Pós-

Soldagem (TTPS) de 6 horas a 680°C. Foram testados 4 espécimes na condição sem 

hidrogenação e 5 espécimes na condição com hidrogenação (proteção catódica). 

As dimensões adotadas para todos os espécimes ensaiados estão apresentadas de forma 

detalhada na Figura 53. Os espécimes da junta soldada, conforme ilustrado na Figura 54, 

foram extraídos de maneira que a linha de fusão entre o amanteigamento e o metal de base 

configurasse no centro do comprimento útil do corpo de prova, seguindo uma abordagem 

similar aos estudos conduzidos por Alves et al. (2020), Silva (2018) e Costa (2018) e 

Almeida (2014). 

 

Figura 53 - Desenho mecânico do corpo de prova de ensaio de tração. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 

 

Figura 54 - Espécime de tração da junta soldada. 

 
Fonte: SILVA, 2018. 
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A fim de simplificar a correlação entre CPs, parâmetros e propriedades dos ensaios, 

adotou-se, para os ensaios de tração, a nomenclatura a seguir: 

 

 CPTS1→ Corpo de Prova de Tração JSD sem hidrogenação 1; 

 CPTH1→ Corpo de Prova de Tração JSD com hidrogenação 1. 

 

Sendo assim, para as condições sem e com hidrogenação, a numeração citada acima 

varia de 1 a 4 e 1 a 5, respectivamente. 

 

3.4.3 Fractografia 

A análise fractográfica foi realizada em todas as amostras de tração da JSD, tanto nas 

condições sem hidrogenação quanto com hidrogenação. As superfícies de fratura foram 

examinadas por meio de detectores de elétrons secundários (SE) no equipamento 

Microscópio Eletrônicos de Varredura da TESCAN VEGA 3. Após a realização dos testes 

de tração, as amostras tiveram suas superfícies de fraturas protegidas com base até a 

realização da análise fractográfica. Para a remoção da camada protetora as amostras foram 

submetidas a um banho ultrassom em acetona, subsequentemente secas com ar quente. A 

partir dos registros das superfícies de fratura, análises foram conduzidas no sentido de buscar 

de características distintivas de fractografia. 

 

3.5 Hidrogenação 

Embora os componentes e estruturas de sistemas offshore possuam uma robusta 

proteção dos revestimentos, eles ainda são submetidos a uma eficiente proteção catódica 

contra corrosão. No entanto, esse processo, ao proteger as superfícies desejadas (cátodo), 

resulta intrinsecamente em reações químicas e eletroquímicas que envolvem uma alta 

concentração de átomos de hidrogênio. Potencialmente, a região exposta à proteção pode 

sofrer um vigoroso processo de fragilização por hidrogênio, levando a falhas súbitas e, em 

alguns casos, catastróficas. 

Com o objetivo de investigar a fragilização por hidrogênio em função do tempo de 

dopagem da junta soldada dissimilar – ASTM A182 F22 previamente amanteigada com 

Inconel 625 e soldada ao aço ASTM A36 – as amostras foram submetidas ao processo de 

hidrogenação. Assim, um sistema celular de proteção catódica por corrente impressa foi 
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empregado de acordo com as recomendações da norma DNV-RP-B401:2010 (Cathodic 

Protection Design). As características desse processo são apresentadas na Tabela 9. 

 

Tabela 9 - Características da proteção catódica. 

Eletrólito 
Potencial de 

Proteção 
Anodo Inerte 

Eletrodo de 

Referência 

Tempo Contínuo 

de Hidrogenação 

NaCl  pH 7.0 

Temp.: Amb. 
-1.100 mVERC 

Placa de Titânio 

Puro 
Tipo Calomelando 504 horas 

Fonte: Autor, 2024. 
 

Portanto, as amostras foram imersas em uma solução de NaCl a 3,5% sob um potencial 

de -1100 mVERC por 504 horas antes do ensaio de tração, com controle do pH a 7. A carga 

potenciostática foi aplicada para simular a proteção catódica. O pré-carregamento com 

hidrogênio foi realizado em temperatura ambiente. Para mais detalhes sobre o aparato 

utilizado no sistema de hidrogenação, consulte o trabalho de Almeida (2014). 

Após o período de dopagem, as amostras foram retiradas e imediatamente imersas em 

uma solução sulfeto de cobre para evitar a fuga de hidrogênio, até a realização dos ensaios 

mecânicos de tração, conduzidos a temperatura ambiente. 

A escolha do pH 7 (neutro) decorre de uma sequência de trabalhos desenvolvidos no 

grupo de pesquisa, inicialmente para atender a uma demanda da Petrobras (ALMEIDA, 

2014; SILVA, 2018; COSTA, 2018; SILVA, 2018).  
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4 RESULTADOS E DISCUSSÕES 

Nesta seção, são apresentados os resultados decorrentes dos procedimentos e ensaios 

realizados na JSD ASTM A182 F22 / Inconel 625 / ASTM A-36. 

 

4.1 Microestrutura 

A caracterização metalúrgica é um aspecto importante deste tipo de JSD, pois destaca 

microestruturas suscetíveis a falhas associadas ao hidrogênio e  mecanismos de trincas 

dominantes durante o processo de falha. A seguir, serão discutidos os microconstituintes 

presentes na junta soldada dissimilar Fe-Ni, com foco na caracterização microestrutural do 

metal base (ZTA) e do metal de solda Liga 625, na condição com TTPS. Dessa forma, serão 

analisadas a ZTA, a região de interface e a vizinhança da JSD estudada. 

Os microconstituintes ZTAGG, penetrações nos limites dos grãos, crescimento planar, 

crescimento dendrítico celular e colunar, bem como redemoinhos do metal de solda, 

integram o rol de estruturas ou formações típicas de uma JSD à base de aço-Ni 

(BOURGEOIS, 2015). 

Visto que a região em torno da interface é, potencialmente, um local de nucleação e 

propagação de trincas induzidas e/ou assistidas por hidrogênio, devido às mudanças de 

composição química e microestrutura nessa região (ALEXANDROV et al., 2012; 

BEAUGRAND, SMITH E GITTOS, 2009; DODGE et al., 2014; FENSKE et al., 2012), 

essa recebeu maior enfoque. A análise de cada zona ou macro segregação presente na JSD 

consistiu na caracterização microestrutural e química por meio de microscopia óptica (MO) 

e microscopia eletrônica de varredura (MEV). 

 

4.1.1 Zona Termicamente Afetada 

O processo de soldagem induz alterações microestruturais as quais resultam em uma 

região de ZTA matizada. Esta, em decorrência de características microestruturais associadas 

ao histórico térmico local, pode ser dividida em diferentes subzonas (FENSKE, 2010).  

Dentro da zona termicamente afetada de um aço, é possível identificar as diversas 

subzonas microestruturais: uma região de grãos grossos (ZTAGG) , seguida por uma região 

de grãos finos (ZTAGF), intercrítica (ZTAI), esferoidizada, e uma região recristalizada na 

subzona mais afastada da linha de fusão (LAWRENCE, 2005; SHARMA; 

MAHESHWARI, 2017). A Figura 55 apresenta as subzonas para o caso da ZTA da JSD  

ASTM A182 F22 / Inconel 625 / ASTM A-36. 
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Figura 55 – Microestrutura na ZTA e metal de solda solidificado após procedimento 
de soldagem. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

A ZTA é uma região em que não ocorre fusão do material; apenas transformações no 

estado sólido são promovidas. Na Figura 55 a subzona da ZTA adjacente à LF constituída 

de grãos grosseiros ou grãos maiores denomina-se ZTAGG. Esta subzona suporta as 

temperaturas mais altas por mais tempo, visto sua localização, proporcionando tempo e 

temperatura suficientes para formação de grãos a partir da formação de fase 𝛾𝛾 (austenita – 

CFC). Após o processo de soldagem, ou seja, diversos aportes térmicos em virtude de 

múltiplos passes, a ZTAGG contém principalmente martensita não revenida junto com 

bainita (BOURGEOIS, 2015), sendo, após o TTPS, transformadas em martensita revenida 

(troostita) e ferrita widmanstätten (SILVA, 2018).  

Na região seguinte, a qual não fora submetida a temperatura e tempo suficientes a um 

crescimento significativo dos grãos, formou-se uma granulação fina (ZTAGF). A sub zona 

intercrítica apresenta alguns grãos austenitizados e refinados, enquanto outros não. Essa é 

uma região caracterizada por uma transformação parcial da estrutura original do metal base. 

Na região esferoidizada, devido às temperaturas experimentadas inferiores à temperatura 

crítica inferior (AC1), não há ocorrência de fase martensítica, e os grãos apresentam 

precipitações esféricas de Fe3C em oposição à placa (apresenta pequenas alterações 

microestruturais visíveis). Por fim, tem-se na sub zona recristalizada, em virtude da faixa de 

temperatura experimentada, a remoção de defeitos cristalinos ora presentes (DODGE, 2014; 

SHARMA; MAHESHWARI, 2017).  

Segundo Fenske (2010) e Dodge (2014), a extensão de cada subzona é definida pelo 

ciclo térmico (histórico termomecânico do material e variáveis de soldagem) e pela 

microestrutura do material (composição, tamanho do grão original, presença de precipitados 

e solubilidade etc.) influenciando assim no tamanho total da ZTA. No caso da junta em 

questão, a região da ZTA concentra-se em uma faixa de aproximadamente 4 mm, partindo 
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da LF em direção ao MB, conforme também referenciado na literatura (ALMEIDA, 2014; 

SILVA, 2018). 

 

4.1.2 Interface e vizinhança da junta soldada dissimilar 

Na região adjacente à interface da solda, devido às suas características químicas, 

térmicas e, consequentemente, microestruas heterogêneas, podem ser identificadas diversas 

formações resultantes da interação entre o metal base (MB) e o metal de solda (MS), 

conhecidas como zonas parcialmente diluídas (ZPDs). Na Figura 56 (detalhe da Figura 55), 

seguindo uma direção de análise para o MS, é possível observar delimitações que 

representam diferentes zonas, tais como Δ (verde - LF), Φ (LF - vermelha), Π (vermelha - 

azul) e zona 6 (a partir da linha azul), em consonância a nomenclatura proposta por 

Beaugrand, Smith e Gittos (2009) (Seção 2.1.1.3). Detalhes sobre regiões próximas à LF 

serão discutidos posteriormente. 

 

Figura 56 – Imagens MO da microestrutura na ZTA e metal de solda solidificado 
após procedimento de soldagem, detalhe da Figura 55. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

Para além das zonas já indicadas, ocorrem as presenças das zonas M e outras fases 

(macro segregações) já definidas na literatura (ALMEIDA, 2014; DAI, 2018; SILVA, 2018). 

Nesse sentido, a Figura 57 apresenta registros de amostras analisadas, onde é possível 
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observar regiões interfaciais consistentes com diversos outros estudos (ALMEIDA, 2014; 

DODGE, 2014; SILVA; 2018; DAI, 2018). 

 

Figura 57 - Imagens de MO da interface ASTM A182 F22 / Inconel 625. a) interface 
da JSD e b) ZPD contínua e descontínua exibindo respectivas zonas planar 

austenítica. 

   
Fonte: Autor, 2024. 

 

Na figura acima, são ilustradas morfologias das estruturas de solidificação, as quais são 

amplamente divididas em duas ZPDs: contínuas (ZPD-C) e descontínuas (ZPD-D). O 

detalhe em vermelho (Figura 57 (a)) demarca a região ampliada na Figura 57 (b). Ao 

observar as transições de ZPDs contínuas, tem-se uma ZTAGG ferrítica até o limite de fusão. 

A solidificação do MS, inicialmente,  formou uma faixa de banda austenítica de 10-20 μm – 

aparentemente livre de partículas, denominada zona planar ou “zona sem características”. 

Na sequência, carbonetos à base de Nb e Mo formados, possivelmente devido a uma rápida 

transição de crescimento planar para celular, situam-se entre os braços dendríticos, 

evoluindo, por fim, para um crescimento dentrítico-celular (DODGE, 2014).  

Com relação às ZPDs descontínuas, as formações (macrosegregações) geram 

distúrbios na interface ora contínua. A Figura 57 (b) mostra uma ZPD-D resultante da 

diluição do MB que penetrou no MS, formando uma região rica em martensita. Tais 

formações são discutidas em seções posteriores 

 

4.1.2.1 Metal de base – Zona Δ 

A Zona Termicamente Afetada de Grãos Grossos (ZTAGG) situa-se na vizinhança da 

linha de fusão, e embora não seja uma região de metal fundido, sua microestrutura é alterada 

devido ao ciclo térmico do processo de soldagem. Aproveitando os mecanismos de 

transformação, limite de grão e precipitações, os aços F22 conseguem alcançar boas 

propriedades mecânicas, como resistência, tenacidade e ductilidade, especialmente para 

aplicações submarinas.  

MB F22 

MS LIGA 625 

MB F22 

MS LIGA 625 

a) b) 
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A região de grãos grosseiros é submetida a temperaturas acimas de Ac3 por um curto 

período de tempo, resultando no crescimento dos grãos e na formação de martensita não 

temperada. Tal combinação pode reduzir a tenacidade e a ductilidade do MB. Portanto, 

TTPS são aplicados no intuito de aumentar a tenacidade e ductilidade da solda, além de 

aliviar tensões como preconiza NACE MR0175.  

Os TTPS são empregados em temperaturas próximas à temperatura AC1 por longos 

períodos para revenir as microestruturas martensíticas. No entanto, é importante observar 

que o TTPS pode levar à difusão de carbono na região de transição da solda, causando a 

formação de microestruturas suscetíveis a falhas por hidrogênio (BOURGEOIS, 2015). 

A faixa delimitada (Figura 58 (a) e (b)) no metal base evidencia a zona Δ, uma região 

de grãos grosseiros mais clara devido à descarbonetação resultante do TTPS. Essa região é 

constituída principalmente de ferrita e/ou austenita retida (SILVA, 2018), com uma extensão 

registrada de aproximadamente 25 a 70 μm. A microestrutura subsequente ao TTPS 

apresenta uma morfologia revenida. Este processo tem sido relacionado a diversos 

carbonetos, notadamente, a saber, M6C, M7C3 e  M23C6 (SILVA, 2018). 

 

Figura 58 – Microestrutura do MB (ZTA) aço ASTM A182 F22 após TTPS. 

   
Fonte: Autor, 2024. 

 

Tais carbonetos desempenham um papel crucial nas propriedades mecânicas e na 

resistência à corrosão do material, influenciando diretamente o comportamento durante o 

serviço em ambientes agressivos, como os encontrados em aplicações submarinas 

(BOURGEOIS, 2015). 

Com base nos estudos de Baker e Nutting (1959) apud Dai e Lippold (2017) , ao 

considerar um TTPS de 6h à 680ºC, há um favorecimento na formação de carbonetos 

MB F22 

MS LIGA 625 

MB F22 

MS LIGA 625 

Zona Δ 
Zona Δ 

a) 
 

b) 
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associados ao aço ASTM A182 F22 em condições temperado e revenido. Destacam-se, nesse 

contexto, a presença notável de Fe3C, Cr7C3 e Mo2C.  

A fragilização observada em junta soldada Fe-Ni, quando submetida à hidrogenação, 

provavelmente está associada à presença desses carbonetos, em especial o Fe3C e o M7C3, 

normalmente observados na interface dessas JSDs. No entanto, essa associação demanda 

uma investigação mais detalhada com técnicas de caracterização de maior resolução, como 

a microscopia eletrônica de transmissão (SILVA, 2018). 

 

4.1.2.2 Zona planar (Φ) e dendrítica celular (Π) e dendrítica colunar 

Limitando a zona de transição no lado MS da linha de fusão, uma faixa de solidificação 

planar de largura variável se estabelece, mormente registrando uma variação entre 3 e 5 μm 

em muitos processos de soldagem, sendo conhecida como zona Φ (BOURGEOIS, 2015), 

facilmente distinguível na Figura 59, situada entre a interface (LF) da JSD e a região de 

estruturas dendríticas celulares (Π). 

Quando observada em baixa ampliação, a zona de crescimento planar (Φ) nesta região 

da solda parece não apresentar características microestruturais distintas. Estas características 

decorrem da baixa taxa de crescimento de solidificação e alto gradiente térmico (DODGE, 

2014; BOURGEOIS, 2015). 

Completamente austenítica, a região de crescimento planar, de fato, apresenta 

solidificação epitaxial através do limite de fusão (ALEXANDROV et al. 2013). Tal região 

dispõe de um acentuado gradiente de composição, o qual muda rapidamente da composição 

do MB para a composição do MS à base de níquel. 

Durante o TTPS, a região de crescimento planar é a área da solda onde o carbono se 

difunde do aço em direção ao MS. Tal qual a ZTAGG, a zona de crescimento planar é uma 

região da suscetível a fragilização por hidrogênio, pois é um local de acumulação de carbono, 

o que eleva valores de dureza a patamares críticos (BOURGEOIS, 2015). 
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Figura 59 - Microestrutura, zonas planar (Φ), dendrítica celular (Π) e dendrítica 
colunar da interface da solda de amanteigamento. 

   
Fonte: Autor, 2024. 

 

Menores espessuras da zona Φ inibem a formação de carbonetos do tipo Cr7C3 nesta 

região (DODGE et al., 2014). Esses carbonetos favorecem a fragilização por hidrogênio, 

uma vez que podem atuar como sítios aprisionadores de hidrogênio e se apresentar na 

interface de JSD do tipo Fe-Ni, como observado por Beaugrand, Smith e Gittos (2009). 

Continuando no lado rico em Ni da interface de solda, quando as condições de 

crescimento planar são interrompidas, a região de solidificação planar evolui para uma 

estrutura dendrítica celular. Trata-se , de uma região inteiramente austenítica, a qual possui 

uma composição equilibrada entre o MB e o MS, com precipitados finos de Nb e Mo 

formando-se entre os limites das células, como descrito por Fenske (2011) e Alexandrov et 

al. (2013). 

Com o objetivo de investigar a composição das zonas parcialmente diluídas (ZPDs), 

foram realizadas análises via EDS para avaliar o comportamento da composição química na 

interface dissimilar das soldas amanteigadas. Os resultados, apresentados nas Figura 60 e 

61, consistem em gráficos EDS obtidos para varredura em linha e  mapeamento, 

respectivamente, conforme as imagens SE. A Figura 60, delimitado pelas linhas tracejadas, 

indica um gradiente de composição na ZPD. 

A partir da análise da Figura 60, observa-se um decréscimo gradual do teor de Fe, 

iniciando próximo à 50 μm, acompanhado por um aumento composicional de Ni e Cr, 

enquanto Mo e Nb apresentam pequeno incremento como alguns pontos de picos. No ponto 

de 78 μm, verifica-se que a ZPD é composta por teores de Ni, Cr e Fe próximos. 
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Figura 60 – EDS varredura em linha na interface da solda de amanteigamento TTPS. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

A imagem (SE) ampliada localizada abaixo do gráfico ilustra a variação de 

microestrutura ao longo da região de interface da JSD. 

Na Figura 61, é possível observar a região do MS Inconel 625, sem diluição do metal 

base, cujo mapa mostra expressivos teores de Mo e Nb. Os ensaios EDS-MEV, por meio de 

escaneamento de linha e mapas, confirmam a presença de Nb e Mo nas zonas dendríticas (Φ 

e Π), coadunando com a composição esperada na ZPD / MS Inconel 625, conforme 

demonstrado nas Figura 60 e 61. 

 

Figura 61 – EDS mapeamento da interface da solda de amanteigamento com TTPS. 

     
Fonte: Dados da pesquisa, 2024 
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Subsequente à região dendrítica celular, tem-se a região dendrítica colunar a qual pode 

ser observada na Figura 62. Esta região caracteriza-se por uma estrutura de grão que se 

assemelha a colunas, apresentando uma diluição de MB relativamente baixa em comparação 

com a região mais próxima à LF (primeiro cordão de solda). A natureza colunar da estrutura 

do grão resulta da solidificação ao longo da direção preferencial de crescimento do metal de 

solda. Semelhante à região dendrítica celular, a região colunar também exibe precipitação 

de carbonetos ricos em Nb e Mo entre os limites dos dendritos (ALEXANDROV et al., 

2013; DODGE et al., 2014). 

 

Figura 62 - Microestrutura, região dendrítica colunar da solda de amanteigamento. 

   
Fonte: Autor, 2024. 

 

4.1.2.3 Zona M 

Regiões de composições segregadas também podem ser observadas em escalas 

maiores, denominadas macrosegregação, resultado de uma diferença significativa na 

composição do MS (DODGE, 2014; SILVA, 2018; YANG; KOU, 2007a). Outro fator que 

pode contribuir para a macrosegregação, em processos de múltiplos passes, decorre da 

diferença de diluição do metal de base do primeiro cordão de soldagem em relação aos 

cordões subsequentes depositados (ESTES; TURNER, 1964). A macrosegregação é um 

importante fator na união de materiais dissimilares, uma vez que pode favorecer o 

surgimento de trincas por hidrogênio e corrosão sob tensão (YANG; KOU, 2007b). 

Na Figura 63, entre a microestrutura do MB – martensítica ripada (BOURGEOIS, 

2015) – e a região de solidificação planar (MS), observa-se uma região descontínua mais 

escura, denominada "redemoinho", resultante da agitação causada na poça de fusão durante 

o processo de soldagem. 
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Figura 63 – Imagens de MO da interface ASTM A182 F22 / Inconel 625. ZPD 
descontínua, “redemoinho” de MB que penetrou no metal de solda. 

    
Fonte: Autor, 2024. 

 

O “redemoinho” (Figura 63) se constitui de uma diluição do MB no MS, formando 

uma "península" rica em martensita. Abaixo do redemoinho, no metal de solda, observa-se 

uma estrutura de solidificação plana, tal qual ocorre com o MS invadido, originando regiões 

planas primárias e secundárias, ambas com gradiente de solidificação do MB para MS não 

diluído. Na Figura 64, a partir de imagens SE-MEV, observa-se claramente a diluição do 

metal base no metal de solda. 

É possível notar na área de diluição indicada uma mistura sólida entre o MB e o MS. 

Essa ocorrência não se restringe apenas a regiões com ZPDs descontínuas; há também 

registros, desta formação, entre o metal base de Fe e a região de solidificação planar 

(BOURGEOIS, 2015). 

 

Figura 64 – Imagens de elétrons secundários MEV da interface ASTM A182 F22 / 
Inconel 625: “redemoinho” de MB que penetrou no metal de solda. 

  
Fonte: Autor, 2024. 
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A (re)solidificação, após uma mistura incompleta, confere ao MB características 

intermediárias entre microestruturas CCC e CFC (ALEXANDROV et al., 2013). Em 

conjunto, varredura de linha e mapeamento EDS foram realizados na região do redemoinho 

(Figuras 65 e 66). 

 

Figura 65 – EDS varredura de linha da região do redemoinho na ZPD-D. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

A varredura de linha (Figura 65) apresenta a variação composicional na região do 

redemoinho. Embora uma região de distúrbios, os níveis de Fe, Ni e Cr se mostram 

dinamicamente semelhantes à região de transição MB/MS de uma ZPD-C. 

  

Figura 66 - EDS da interface da solda de amanteigamento TTPS. 

      
   Fonte: Autor, 2024. 

 

Na Figura 66 nota-se teor significativa de Fe na região do redemoinho em virtude da 

diluição do MB no MS. Ademais, é importante notar que a solidificação ao redor de um 

redemoinho de metal de solda é plana (Figura 67), aumentando assim a região de 
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crescimento planar além dos volumes normais (BOURGEOIS, 2015), conforme 

demonstrado na figura abaixo. 

 

Figura 67 - Região de crescimento planar anormal na interface da solda de 
amanteigamento. 

   
Fonte: Autor, 2024. 

 

4.1.2.4 Outras formações 

Na região de transição entre ZTAGG (MB) e MS, observam-se estruturas 

denominadas "dedos", que são formações do metal sólido (MS) que penetram alguns 

mícrons nos contornos de grão da austenita anterior no MB durante o processo de soldagem. 

Esse fenômeno pode ser explicado como uma microestrutura na qual o metal de adição à 

base de Ní molha completamente os limites de grãos de austenita anterior do MB. Assim, 

forma-se uma microestrutura em que o metal de adição da Liga 625 se projeta no aço forjado 

além da linha de fusão. A Figura 68 ilustra exemplos dessas penetrações.  

Durante esse processo, ocorre uma diferença de 150°C entre as temperaturas liquidus 

do MB e MS. Deste modo, o MS líquido, auxiliado pela convecção da poça de fusão, se 

projeta em direção ao MB sólido, nos limites dos grãos da ZTA exposto à frente de 

solidificação. Alexandrov et al. (2013) caracterizaram a microestrutura dessas projeções 

como austenítica (CFC). Semelhante à região de crescimento planar, tais projeções nos 

limites dos grãos parecem “sem características”, embora destaquem contornos de grãos 

internos (BOURGEOIS,2015). No entanto, JSDs com MB F22 apresentam uma baixa 

ocorrência dessas projeções quando comparadas com outras juntas da mesma classe 

(FESNKE et.al, 2013; BOURGEOIS,2015).  

Em função do grau de diluição na poça de fusão, outras formações de ZPD 

descontínua, como “praias”, “ilhas” e “dedos”, podem ser observadas nas proximidades da 

Linha de Fusão (LF), conforme descrito na Seção 2.1.1.3. A Figura 68 ilustra exemplo dessa 

formação em mais detalhe. 
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Figura 68 – Ocorrência de formações diversas na interface da solda de 
amanteigamento. 

         
Fonte: Autor, 2024. 

 

É possível, também, notar outra formação observada na junta soldada denominada 

"ilha", conforme apresentado na Figura 68.  Esta formação mostra uma microestrutura do 

metal base circundada pelo metal de solda. Tais formações decorrem de mecanismos 

discutidos já Seção 2.1.1.3. em função da diferença de Temperatura Liquidus de ambos os 

materiais. 

 

4.2 Microdureza 

Para identificar o perfil de microdureza na interface da Junta Soldada Dissimilar (JSD), 

foi realizado um procedimento de mapeamento dessa propriedade. Indentações foram 

efetuadas na proximidade da Linha de Fusão (LF) da junta soldada, partindo do Metal Base 

(MB) em direção ao Metal de Solda (MS). 

 

4.2.1 Microdureza: Mapeamento 

O mapeamento microdureza foi composto por uma matriz de 4 x 9 indentações seguindo 

as especificações da ASTM E384 em relação ao espaçamento, faixas de carga e validade dos 

recuos. A Figura 69 apresenta o perfil de microdureza para a amostra da solda de 

amanteigamento. 

 

dedo 

ilha 

praia 

MB F22 

MS LIGA 625 



126 
 

Figura 69 – Perfil de microdureza na região de interface da solda de amanteigamento. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

Os resultados de microdureza (Figura 69) indicam um perfil médio conforme as 

marcações em preto com respectivo erro (desvio) padrão. Observa-se dois patamares de 

dureza, um menor para o MB e outro superior para o metal solda. Um valor mínimo no MB-

F22 de 200,27 HV0,1; e máximo no MS-625 de 314,11 HV0,1. A Tabela 10 contém os valores 

obtidos no mapeamento. 

  

Tabela 10 – Microdureza na interface da solda de amanteigamento. 

INDENTAÇÕES 1 2 3 4 5 6 7 8 9 

LINHA 1 274,28 250,90 262,95 240,10 189,27 307,28 308,40 305,60 322,78 
LINHA 2 264,78 263,22 239,41 250,60 219,68 301,58 325,94 299,92 324,28 
LINHA 3 262,28 247,59 247,38 239,22 202,04 293,10 304,43 314,72 309,34 
LINHA 4 255,73 243,11 248,74 230,96 190,09 276,41 316,18 286,36 300,06 

MÉDIA 264,27 251,21 249,62 240,22 200,27 294,59 313,74 301,65 314,11 

DP 7,69 8,62 9,79 8,05 14,19 13,45 9,48 11,88 11,53 
Fonte: Autor, 2024. 

 

 Assim têm-se valores médios de 241,12 HV0,1 para o MB e 306,02 HV0,1 para o MS, 

com 9,67 HV0,1 e 11,59 HV0,1, respectivamente, de desvio padrão. Os resultados de dureza 

da ZTA mostram-se próximos aos 250 HV0,1 especificados pela norma NACE MR 0175, 

como base em margem de erro em torno de 5%. Valores maiores de dureza sugerem 

comportamento mais fragilizado do material. Esses resultados estão em concordância com 

os dados obtidos nos ensaios de tração, conforme será detalhado na seção seguinte.  
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4.3 Propriedades Mecânicas 

As propriedades mecânicas da junta soldada dissimilar F22/INCONEL625/A36 foram 

obtidas através do ensaio de tração. A partir deste, também foi possível investigar a 

influência do hidrogênio, em função do ciclo de hidrogenação – em decorrência da proteção 

catódica, no comportamento estrutural da junta soldada dissimilar estudada neste trabalho. 

Para o seguimento da análise, vale destacar alguns aspectos da JSD confeccionada nesta 

pesquisa: o comprimento da ZTA registrou cerca de 4 mm e descontinuidades (pontuais) 

observadas se deram em nível insignificante, logo, não exerceram influências sobre os 

resultados obtidos. 

 

4.3.1 Ensaio de Tração 

Os resultados dos ensaios de tração relacionados a junta F22/INCONEL625/A36 são 

apresentados na condição sem e com hidrogenação em proteção catódica a -1.100 m VERC. 

Os corpos de provas (CPs) após ciclo de hidrogenação, foram banhados em solução de 

sulfato de cobre para evitar a evasão de hidrogênio por difusão, até o momento da realização 

dos ensaios de tração. 

A  Figura 70 exibe as curvas tensão-deformação de engenharia (com suas respectivas 

imagens dos CPs) para as amostras sem hidrogenação (amarelo) e com hidrogenação (verde). 

As curvas contínuas (Figura 70) representam as médias das curvas tensão-deformação 

para cada condição de amostra. Observa-se uma tendência de redução da deformação 

específica nas amostras submetidas à proteção catódica (hidrogenação). 
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Figura 70 – Curvas tensão-deformação de engenharia e corpos de prova de tração 
com hidrogenação rompidos. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

A Tabela 11 apresenta os resultados das propriedades mecânicas da JSDs obtidas nos 

ensaios de tração, juntamente com os locais de falha correspondentes, para as condições sem 

e com hidrogenação. 

Ao comparar as amostras CPTS e CPTH (Tabela 11), observa-se diferentes variações 

entre as propriedades mecânicas obtidas. A Tensão de Escoamento na condição com 

hidrogenação registrou um aumento de aproximadamente 9,77%, indicando uma maior 

resistência inicial em cotejo com a condição não dopada com H. No entanto, a Tensão Última 

de Resistência mostrou uma ligeira redução de cerca de 2,17% para as amostras submetidas 

à proteção catódica. A propriedade de alongamento, que reflete a capacidade do material de 

se deformar antes da falha, apresentou uma significativa diminuição de aproximadamente 

24,24% na condição com hidrogenação. De maneira semelhante, a estricção referente às 

amostras CPTH experimentou uma degradação, de aproximadamente 25,84%, sugerindo 

uma menor capacidade de redução de área antes da falha. Quanto à energia absorvida até a 

falha – tenacidade, as amostras CPTH registraram uma redução média de cerca de 23,76% 
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em relação àquela sem hidrogenação. Essa variação destaca uma menor capacidade dos 

CPTHs em absorver energia durante o processo de deformação. 

 

Tabela 11– Ensaio Tração: Propriedades Mecânicas Junta ASTM A182 F22/Inconel 
625/ASTM A36. 

Corpo de Prova 
Tensão de 

Escoamento 
(MPa) 

Tensão 
Última de 

Resistência 
(MPa) 

Alongamento Estricção Energia 
(J) 

Local da 
Falha 

CPTS01 428,63 614,42 29,50% 14,80% 89,94 MS 

CPTS02 475,71 646,46 28,40% 23,55% 89,31 MS 

CPTS03 446,17 658,67 40,11% 23,73% 128,56 LF 

CPTS04 417,75 635,58 34,08% 23,82% 101,69 MS 

CPTS Média 442,06 638,78 33,02% 21,48% 102,38 - 

       

CPTH01 475,96 637,75 27,16% 21,10% 81,08 MS 

CPTH02 507,20 672,21 30,99% 16,31% 105,25 MS 

CPTH03 509,25 672,75 28,29% 10,68% 97,25 LF 

CPTH04 460,54 539,00 15,61% 12,54% 41,12 MS 

CPTH05 473,42 602,75 22,07% 19,02% 65,57 MS 

CPTH Média 485,27 624,89 24,82% 15,93% 78,05 - 

Fonte: Autor, 2024. 
 

A Tabela 12 apresenta um resumo das duas condições em análises com a respectiva 

variação percentual média absoluta entre amostras sem e com hidrogenação. 

 

Tabela 12– Ensaio Tração: Comparativo Propriedades Mecânicas Junta ASTM A182 
F22/Inconel 625/ASTM A36 entre as condições sem e com hidrogenação. 

Corpo de Prova 
Tensão de 

Escoamento 
(MPa) 

Tensão 
Última de 

Resistência 
(MPa) 

Alongamento Estricção Energia 
(J) 

Local da 
Falha 

CPTS Média 442,06 638,78 33,02% 21,48% 102,38 MS/LF 

CPTH Média 485,27 624,89 24,82% 15,93% 78,05 MS/LF 

Variação 

Percentual 

Média Absoluta 

9,78% 2,17% 24,82% 25,84% 23,76% - 

Fonte: Autor, 2024. 
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Sendo assim, verifica-se que os valores de 𝜎𝜎𝐸𝐸 e 𝜎𝜎𝑅𝑅𝑅𝑅 permaneceram em um mesmo 

patamar, com variação em até 10%, evidenciando certa estabilidade mesmo após o processo 

de dopagem com H. Por outro lado, destaca-se uma sensibilidade marcante nas propriedades 

de deformação específica (alongamento), estricção e tenacidade, refletida pela redução 

significativa em seus valores. 

Os resultados obtidos estão em consonância às investigações relacionadas ao fenômeno 

de fragilização por hidrogênio, manifestando-se de maneira mais notável na diminuição do 

alongamento, da área de redução e da tenacidade. No entanto, a influência sobre o módulo 

de elasticidade e o limite de resistência à tração revela-se menos pronunciada (ARAÚJO, 

2009). 

Ambas as condições mostram predominantemente falhas no MS Inconel 625. No 

entanto, em relação à condição hidrogenada, ocorrera uma falha localizada na linha de fusão 

da JSD associada a amostra 3. Embora tenham ocorridas estricções localizadas e bem 

definidas, evidenciou-se um local de falha distinto ao observado no trabalho de Silva (2018), 

no qual a falha ocorrera no MB F22.  

Não obstante, a validação do ensaio observou a norma API STANDARD 1104 (2005 

R2010). Tal norma considera a ocorrência de rupturas nos MB, MS e região de fusão, desde 

que estas ocorram em nível de tensão igual ou  superior à tensão de resistência mínima 

especificada para o material do MB. Adicionalmente, para falhas nos modos MS e LF, é 

necessário atender aos requisitos de solidez. Importante notar que a tensão de resistência 

mínima especificada para o material ASTM A182 F22 é de 415 MPa, conforme estabelecido 

pela norma ASTM A 182 / A 182 M (2004). Análises de fractografia foram conduzidas afim 

de se investigar a superfície de fratura, cujos resultados estão detalhados a seguir. 

A fim de investigar a influência do hidrogênio no comportamento estrutural da junta 

F22/INCONEL625/A36, em função do ciclo de hidrogenação, também foi realizado a 

análise do Índice de Fragilização por Hidrogênio (IFH). 

Para melhor avaliar o impacto do hidrogênio no desempenho mecânico da JSD 

analisada, considerou-se os resultados obtidos por Silva (2018) ao investigar a mesma junta 

ASTM A182 F22/Inconel 625/ASTM A36. A Tabela 13 evidencia o cotejo entre as amostras 

sem hidrogenação em análise e os resultados obtidos por Silva (2018), em um estudo 

desenvolvido no mesmo grupo de pesquisa associado ao Laboratório de Ensaios Mecânicos 

CT/UFPB. 
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Tabela 13 – Comparativo ensaio de tração de amostras em análise e resultados de 
Silva (2018) da Junta ASTM A182 F22/Inconel 625/ASTM A36 sem hidrogenação. 

Corpo de Prova 
Tensão de 

Escoamento 
(MPa) 

Tensão 
Última de 

Resistência 
(MPa) 

Alongamento Estricção Energia 
(J) 

Local da 
Falha 

CPTSA 442,06 638,78 33,02% 21,48% 102,37 MS 

CPTSS 460,08 653,49 30,87% 60,87% 101,68 MB 

Variação 

Percentual 

Média Absoluta 

4,06% 2,28% 6,73% 183,38% 0,67% - 

Fonte: Autor, 2024. 
 

Onde tem-se: 

• CPTSA: Corpo de prova de tração sem hidrogenação Autor. 

• CPTSS: Corpo de prova de tração sem hidrogenação Silva (2018). 

 

Ao consolidar as análises comparativas percentuais das propriedades mecânicas entre 

os corpos de prova CPTSA e CPTSS, observa-se uma variação absoluta percentual média 

moderada. Em média, a Tensão de Escoamento apresenta uma diferença de 

aproximadamente 4,06%, indicando uma relativa consistência nas resistências desses corpos 

de prova. Similarmente, a Tensão Última de Resistência exibe uma variação média de cerca 

de 2,28%, sugerindo certa uniformidade nas resistências finais. 

As propriedades de deformação, como o alongamento e a estricção, apresentam 

variações médias absolutas percentuais de 6,73% e 183,38%, respectivamente. A diferença 

mais substancial relacionada a propriedade de estricção resulta do cotejo de CPs com 

redução de área em dois materiais distintos, MB e MS. Em relação à tenacidade, a variação 

absoluta percentual média é de aproximadamente 0,67%, indicando uma coerência geral na 

capacidade de absorção de energia. 

Por conseguinte, embora as diferenças específicas apontadas, os resultados relacionados 

aos CPTSA e CPTSS apresentam, em média, desempenhos mecânicos equiparáveis.  

Posto isto, com vistas de posicionar melhor o grau de fragilização sofrido pelas amostras 

em um ciclo de 21 dias, buscou-se um cotejo com os resultados obtidos por Silva (2018) ao 

investigar mesma configuração de JSD em um ciclo de 7 dias. A Tabela 14 apresenta um 

comparativo entre amostras submetidas a um ciclo de 21 dias (em análise) e um ciclo de 7 

dias (resultados de Silva (2018)). 
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Tabela 14 – Comparativo ensaio de tração de amostras hidrogenadas da Junta ASTM 
A182 F22/Inconel 625/ASTM A36 para um ciclo de 7 dias (Silva (2018)) e um ciclo de 
21 dias amostras analisadas. 

Corpo de Prova 
Tensão de 

Escoamento 
(MPa) 

Tensão 
Última de 

Resistência 
(MPa) 

Alongamento Estricção Energia 
(J) 

Local da 
Falha 

CPTH21 485,27 624,89 24,82% 15,93% 78,06 MS 

CPTH7 457,44 665,29 26,33% 26,83% 89,21 MB 

Variação 

Percentual 6,08% -6,07% -5,73% -40,63% -12,50% ≠ 

Fonte: Autor, 2024. 
 

Onde tem-se: 

 

• CPTH21: Corpo de prova de tração com hidrogenação 21 dias. 

• CPTH7: Corpo de prova de tração com hidrogenação 7 dias (SILVA, 2018). 

 

Com base na análise comparativa (Tabela 14) entre os corpos de prova CPTH21 e 

CPTS7, nota-se uma divergência significativa em suas propriedades mecânicas. Observou-

se uma variação média de aproximadamente 6,08% na tensão de escoamento, indicando uma 

resposta mecânica diferenciada entre as amostras com diferentes ciclos de hidrogenação. A 

tensão última de resistência também apresentou variação média de 6,07%, sugerindo 

discrepâncias notáveis na resistência à tração. 

No tocante ao alongamento, evidenciou-se uma variação média de cerca de 5,73%, 

revelando distintas capacidades de deformação plástica entre os corpos de prova. A 

estricção, por sua vez, mostrou a maior variação média, aproximadamente 40,63%, 

indicando disparidades significativas na capacidade de conformação dos materiais até o 

ponto de ruptura. Quanto à energia absorvida, registrou-se uma variação média de 

aproximadamente 12,50%, sinalizando divergências na capacidade de absorção de energia 

durante o ensaio. 

Essas disparidades ressaltam a influência do ciclo de hidrogenação na fragilização da 

JSD, isto é, na degradação das propriedades analisadas. Em especial, expressivos 40,63% na 

estricção e 12,50% na tenacidade sublinha a relevância dessa influência. Os resultados então 

obtidos relatam uma ocorrência do fenômeno fragilização mais acentuada em virtude de um 

maior ciclo de proteção catódica. 
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Em posse de tais informações de degradação das propriedades mencionadas, a fim de 

quantificá-las, Índices de Fragilização por Hidrogênio foram calculados a partir da Eq. (38)  

conforme proposto por inúmeras normas e literaturas (ASTM G129, 2014; ISO 7539-11, 

2017; ZAFRA et al., 2018). A Figura 71 exibe os IFHs determinados. 

Na imagem (Figura 71) tem-se IFH-A e IFH-E referentes as propriedades alongamento 

e estricção, respectivamente. Conforme legenda, assim entende-se: 

 

• IFH21: Índice de fragilização por hidrogênio ciclo 21 dias em relação às 

amostras CPTSA. 

• IFH7: Índice de fragilização por hidrogênio ciclo 7 dias (SILVA, 2018). 

 

Figura 71 – Índices de Fragilização por Hidrogênio associados as propriedades de 
alongamento e estricção com desvio padrão para Junta ASTM A182 F22/Inconel 

625/ASTM A36. 

  
Fonte: Autor, 2024. 

 

A avaliação dos IFHs (Figura 71) proporciona informações essenciais sobre as 

alterações nas propriedades mecânicas entre os ciclos considerados. Em relação ao IFH21, 

nota-se uma redução significativa de aproximadamente 24,82% no alongamento, sugerindo 

uma possível perda de ductilidade em função do ciclo de 21 dias. Já quanto à estricção, a 

variação de 69,29% indica uma considerável diminuição dessa propriedade específica, 

sugerindo uma maior suscetibilidade dessa propriedade. Na avaliação entra os IFH 21 e 

IFH7, observa-se uma redução de 47,76% no alongamento e 19,30% na estricção, 

decréscimos significativos, os quais indicam perda expressiva de capacidade de deformação 

plástica antes da ruptura. 

A análise dos IFHs evidencia diferenças marcantes no comportamento mecânico entre 

IFH21 e IFH7. Essas variações indicam, fatalmente, impactos no desempenho mecânico de 
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JSD em instalações submersas ao longo do tempo sob permanente proteção catódica. Essas 

informações são fundamentais para compreender de maneira mais abrangente o desempenho 

do material em diferentes contextos, contribuindo para a otimização de processos e 

aprimoramento de suas aplicações. As variações dos IFHs são apresentadas na Tabela 15. 

 

Tabela 15 – IFHs  da Junta ASTM A182 F22/Inconel 625/ASTM A36 para um ciclo 
de 21 dias amostras analisadas  e um ciclo de 7 dias (Silva (2018)). 

IFH IFH-A IFH-E 
IFH21 24,82% 69,29% 

IFH7 14,71 % 56,00% 
Variação 40,76% 19,30% 

Fonte: Autor, 2024. 
 

 Destarte, uma maior degradação das propriedades para um período de proteção catódica 

de 21 dias em relação um período de 7 dias aponte, possivelmente, uma relação direta entre 

o tempo de exposição a um meio rico em hidrogênio e o grau de fragilização experimentado 

pelo material; e IFH-A e IFH-E sejam amplamente utilizados com intuito de quantificar o 

fenômeno de fragilização por hidrogênio, tais índices não acomodam bem análises de 

espécimes heterogêneos, como o caso em questão de uma JSD. A considerar um CP 

compostos por mais de um material, alguns aspectos extrapolam o conceito dos índices 

mencionados.  

Como já mencionado, o alongamento de um CP bi-material é a resultante da 

contribuição de cada um dos materiais com suas diferentes propriedades. Portanto, uma não 

adequação do IFH-A para fins comparativoS. Em se tratando do IFH-E, este fundamenta-se 

na região de estricção, a qual pode ocorrer em qualquer dos materiais componentes do 

espécime, além de potencialmente influenciada por paralaxe e erro de medição. Logo, torna-

se uma referência de cotejo frágil, especialmente por se tratar de uma JSD cuja relação M 

seja de undermatching (M < 1) ou overmatching (M > 1). 

Por conseguinte, sendo o objeto deste estudo (via Eq. (1)) uma JSD de relação 𝑀𝑀 =

 0,73 <  1, portanto, undermatching, os referidos índices IFH-A e IFH-E não asseguram 

uma análise assertiva, em especial, no tocante à tenacidade, logo, à tenacidade a fratura do 

material.  

Nesse sentido, a fim de superar as limitações apontadas relacionadas aos índices 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 −

𝐴𝐴 e 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 − 𝐸𝐸 e com esteio conceitual da tenacidade à fratura, propõe-se uma abordagem 



135 
 

energética na quantificação do Índice de Fragilização por Hidrogênio. Partindo da Eq. (38), 

a Eq. (41) expressa o índice de fragilização por hidrogênio proposto: 

 

 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 − 𝑇𝑇 =
𝑇𝑇𝑆𝑆 − 𝑇𝑇𝐻𝐻
𝑇𝑇𝑆𝑆

 (41) 

 

onde 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 − 𝑇𝑇 é o índice de fragilização por hidrogênio com base na energia absorvida pela 

amostra da JSD até a sua falha por ruptura, isto é, a tenacidade do CP; 𝑇𝑇𝑆𝑆 é a tenacidade da 

JSD sem hidrogenação e 𝑇𝑇𝐻𝐻 a tenacidade da JSD após dopagem com H. 

 Com base no parâmetro proposto, a Figura 72 apresenta sua aplicação nos CPs já 

citados anteriormente. A análise das propriedades de tenacidades das amostras CPTSA, 

CPTH7 e CPTH21 apresenta informações valorosas sobre o comportamento de resistência à 

fratura em condições consoantes aos diferentes ciclos de hidrogenação, sem ciclo, 7 dias e 

21 dias, respectivamente. É possível observar relação inversa entre a tenacidade e o ciclo de 

hidrogenação. 

O 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 − 𝑇𝑇 revela uma degradação por hidrogênio 23,75% relacionado ao CPTH21, 

resultando em uma significativa diminuição na capacidade de absorção de energia. Da 

mesma forma, o 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 − 𝑇𝑇  para o CPTH7 indica uma redução 12,26% na resistência à fratura. 

Essa diferença expressiva sugere que a exposição prolongada ao hidrogênio resulta em uma 

fragilização mais acentuada nas propriedades de tenacidade do material. 

 

Figura 72 – Propriedades de Tenacidade com desvio padrão para Junta ASTM A182 
F22/Inconel 625/ASTM A36 e respectivos valores de Índice de Fragilização por 

Hidrogênio. 

 
Fonte: Autor, 2024. 
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A comparação entre os valores do Índice de Fragilização por Hidrogênio com base na 

tenacidade dos CPTH21 e CPTH7, juntamente com a variação percentual, oferece uma 

análise reveladora sobre os efeitos do tempo de exposição ao ambiente rico em hidrogênio 

nas propriedades mecânicas. 

Assim, destaca-se um aumento de 93,72% no 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 − 𝑇𝑇 associado ao período adicional 

de proteção catódica em  14 dias. A interpretação desses resultados indica que a fragilização 

por hidrogênio pode ter um impacto significativo na capacidade do material em absorver 

energia antes da falha. Isso é particularmente relevante em aplicações onde a tenacidade é 

uma propriedade crucial para o desempenho do material. 

Não obstante, o 𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼 − 𝑇𝑇 propicia um efeito de normalização da junta heterogênea, isto 

é, uma análise em caráter global e não mais como a soma das partes. Tal unicidade favorece 

cotejos até mesmo para amostras de diferentes grupos de materiais. Sendo assim, a partir do 

índice de fragilização energético, a comparação entre os CPs se mostra mais apropriada, bem 

como, por fatores intrínseco, é um aspecto qualitativo de tenacidade à fratura do material. 

A Tabela 16 mostra os valores dos índices IFH-A, IFH-E e IFH-T: 

 

Tabela 16 – Índice de fragilização por hidrogênio Junta ASTM A182 F22/Inconel 
625/ASTM A36. 

Corpo de Prova IFH 
Alongamento 

IFH 
Estricção IFH Tenacidade 

CPTH21 24,82% 25,83% 23,75% 

CPTH7 14,71% 56,00% 12,26% 

CPTH21/S7 +68,73% -53,87% +93,72% 

Fonte: Autor, 2024. 
 

Por fim, a Figura 73 ilustra uma curva de tendência para a relação IFH x Ciclo de 

Hidrogenação. As curvas referem-se a curvas de tendência IFH-A e IFH-T em função do 

ciclo de hidrogenação. As curvas associadas ao índice ilustram um maior pendor divergente 

quando comparadas com as curvas relacionadas ao IFH-T. A despeito dos dados limitados, 

a curva de tendência IFH-T se mostra um possível indicador de relação IFH x Ciclo de 

Hidrogenação. Todavia, mais investigações devem ser realizadas nesse sentido.  

Ao analisar os dados apresentados na Figura 73, a tenacidade revela uma redução 

consistente com o aumento dos ciclos, indicando uma diminuição na capacidade do material 

de absorver energia antes da fratura. Essa diminuição é coerente com o processo de 
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fragilização por hidrogênio, sugerindo que a presença de hidrogênio está afetando 

adversamente a tenacidade do material ao longo do tempo. 

Nesse contexto, são observados aumentos graduais nos índices IFH-Ts ao longo dos 

ciclos de hidrogenação, o que sugere uma tendência de fragilização por hidrogênio em 

função do tempo de proteção catódica.  

Em síntese, os resultados apontam para uma clara tendência de aumento na fragilização 

por hidrogênio e redução na tenacidade conforme os ciclos de exposição ao hidrogênio 

progridem. Isso indica que a presença de hidrogênio está exercendo um impacto deletério 

gradativo nas propriedades mecânicas do material ao longo do tempo, em especial na sua 

resposta à fratura. 

 

Figura 73 – Curva de tendência relação IFH x Ciclo de Hidrogenação para junta 
ASTM A182 F22/Inconel 625/ASTM A36. 

 
Fonte: Autor, 2024. 

 

4.4 Fractografia 

Nesta seção são apresentadas as imagens de fractografia relacionadas às superfícies de 

fratura resultantes dos ensaios de tração da junta soldada dissimilar F22/INCONEL625/A36. 

Logo, com intuito de compreender o comportamento mecânico das JSD, mediante 

identificação dos mecanismos vetores de falha, das amostras com e sem hidrogenação, tais 

superfícies de fratura foram analisadas.  
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Nas Figuras 74 e 75, têm-se as imagens MEV superfícies de fratura nas condições sem 

e com hidrogenação, respectivamente. A Figura 74 (a) evidencia toda a superfície de fratura 

a qual predominantemente apresenta uma superfície rugosa e padrão irregular, aspectos 

morfológicos de uma fratura dúctil. As imagens das Figuras 74 (b), (c) e (d) mostram 

detalhes em aumento da superfície de fratura. 

 

Figura 74 - Fractografia do ensaio de tração da junta soldada, aço ASTM A182 F22 – 
Inconel 625 – aço ASTM A36, sem hidrogenação (amostra CPTS 4). 

  

      
Fonte: Autor, 2024. 

 

É, portanto, possível observar (Figuras 74 (b), (c) e (d)) uma morfologia decorrente de 

fratura predominantemente do tipo dúctil (região I), isto é, presença do mecanismo de 

coalescência de microcavidades (dimples). Na região II têm-se fratura dúctil por 

cisalhamento e quase-clivagem na região III. Adicionalmente, verifica-se na Figura 74 (a) a 

presença de poros oriundos do processo construtivo da JSD.  

Na Figura 75 (a) apresenta-se a fractografia de uma amostra submetida à hidrogenação. 

A partir desta imagem, nota-se  uma região central (região I) com morfologia rugosa 

a) 

b) c)

 

d)

 

I 
II 

III 

III 
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característico de fratura dúctil. Já nas extremidades, é possível constatar uma morfologia de 

fratura frágil, sem evidência clara de deformação antes da ruptura local. Uma região II de 

quase-clivagem e região III com m superfície lisa de clivagem. 

 

Figura 75 - Fractografia do ensaio de tração da junta soldada, aço ASTM A182 F22 – 
Inconel 625 – aço ASTM A36, com hidrogenação (amostra CPTH 4). 

    

   
Fonte: Autor, 2024. 

 

As Figuras 75 (b), (c) e (d) exibem a região de transição de morfologia rugosa para uma 

morfologia mais niveladas de face lisa. Estes resultados já eram esperados conforme os 

resultados dos ensaios de tração, os quais indicaram uma tendência de fragilização da JSD a 

partir dos valores de propriedades mecânicas obtidos. 

Conquanto as falhas tenham ocorridas predominantemente no metal de solda, dois 

eventos de falha transcorreram nas proximidades da linha de fusão da JSD (Figura 76). 

Falhas ocorridas nas proximidades da LF podem ser atribuídas a vários fatores, dentre eles 

a heterogeneidade microestrutural, uma vez que a presença de regiões frágeis na ZTA e no 

MS pode contribuir para a propagação de trincas (DAI, 2018; MODENESI et al., 2012). 

a) 

b) c)

 

d)
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Figura 76 - Fractografia do ensaio de tração da junta soldada, falha na LF, aço 
ASTM A182 F22 – Inconel 625 – aço ASTM A36, (a), (c) e (e) sem hidrogenação e (b), 

(d) e (f) com hidrogenação (amostras CPTS 3 e CPTH 3). 

  

  

  
Fonte: Autor, 2024. 
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As Figuras 76 (a) e (b) mostram imagens MEV das superfícies de fratura das amostras 

não hidrogenada e hidrogenada, relacionadas às amostras CPTS 3 e CPTH 3, 

respectivamente. Ambas imagens registram ocorrência de morfologias granulares na região 

central, isto é, mecanismo de fratura frágil intergranular, com maior ocorrência na amostra 

hidrogenada. Segundo Rocha et al. (2016), a superfície da fratura frágil pode apresentar uma 

textura granulada ou facetada devido a variações na orientação dos planos de clivagem entre 

grãos adjacentes. 

De acordo com Morhcacher et al.(2018), o refinamento do tamanho de grão de austenita 

anterior resulta em um aumento da área total de contornos de grão. Por conseguinte, ocorre 

um aumento da concentração intersticiais como C, N e B nos contornos de grão, ocasionando 

precipitação preferencial de carbonetos metálicos, nitretos ou compostos intermetálicos. 

Com isso, a fragilização por hidrogênio sugere ser um fenômeno de contorno em aços 

ferríticos ou martensíticos, promovendo, assim, decoesão intergranular, uma vez que 

aumenta a concentração local de hidrogênio.  

No nível microscópico (Figuras 76 (c), (d), (e) e (f)), a superfícies de fratura 

compreendem mecanismos de fratura de por quasi-clivagem e/ou clivagem transgranular e 

coalescência de microcavidades (dimples). Superfícies de quase clivagem que é 

frequentemente observada em fraturas relacionadas ao hidrogênio (SHIBATA et al., 2017).  

Nos detalhes das Figuras 76 (a) e (b) (Figuras 76 (c), (d), (e) e (f)), observa-se 

morfologia granulada facetas planas, marcas de rios e alguns dimples. Dai e Lippold (2018) 

e Dodge (2014) destacam que o modo de falha de clivagem transgranular pode manifestar-

se na zona planar (Φ) de juntas soldadas dissimilares hidrogenadas que utilizam o Inconel 

625. Tais falhas ocorridas nas proximidades da LF são consoantes aos registros na literatura 

de suscetibilidade da vizinhança da interface da JSD à fragilização por hidrogênio.  
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5 CONSIDERAÇÕES FINAIS 

 

Este trabalho teve como objetivo investigar a influência do hidrogênio, em função do 

ciclo (tempo) de hidrogenação, no comportamento estrutural da junta soldada dissimilar 

ASTM A182 F22/INCONEL625/ASTM A36, utilizadas em equipamentos offshore e em 

linhas de produção de petróleo e gás, via parâmetro de tenacidade relacionado a JSD. As 

análises desenvolvidas estearam-se condições sem e com carregamento prévio de 

hidrogênio. A partir dos resultados obtidos nesta pesquisa, tem-se como principais  

considerações: 

 

1. A junta soldada  dissimilar ASTM A182 F22 – Inconel 625 – aço ASTM A36 

fabricada apresentou as características típicas deste tipo de junta soldada: presença 

de ZPDs Δ, Φ, Π e M, assim como formações do "redemoinhos, "praias", "dedos" e 

"ilhas. 

2.  De acordo com as regiões de falhas, os critérios recomendados pela norma API 

STANDARD 1104 foram atendidos. Os resultados dos ensaios de tração para a JSD 

F22/INCONEL625/A36 não hidrogenada, evidenciaram boa concordância aos 

valores de propriedades mecânicas registrados na literatura. Já as amostras 

hidrogenadas revelaram suscetibilização à fragilização pelo hidrogênio. 

3.  A JSD F22/INCONEL625/A36, submetido a um ciclo de 21 dias de hidrogenação 

prévia, se mostrou significativamente suscetível à fragilização pelo hidrogênio, 

conforme os IFH-A = 24,82%  e IFH-E = 25,83%. Contudo, para fins comparativos 

de juntas soldadas constituídas por mais de um material – metalurgicamente 

dissimilares – tais índices não se mostraram adequados em virtude de inúmeras 

possibilidades de incongruências de atributos físicos comparáveis relacionadas a 

JSDs. 

4. O IFH-T foi proposto como parâmetro de comparação de fragilização por hidrogênio 

de JSD, visto seu aspecto energético. Para as amostras pré carregadas com H por 21 

dias, o IFH-T foi de 23,75%. Isso representou uma fragilização adicional de 93,72% 

em relação às amostras pré carregadas por 7 dias(SILVA, 2018), indicando uma 
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expressiva suscetibilidade à fragilização por hidrogênio a período de exposição 

maior a cargas de proteção catódica. 

5. As curvas de tendência à fragilização por hidrogênio em função do ciclo de 

hidrogenação (via proteção catódica) para a junta ASTM A182 F22/INCONEL 

625/ASTM A36 associadas ao índice IFH-A ilustram um maior pendor divergente 

quando comparadas com as curvas relacionadas ao IFH-T.  

6. Os resultados apontam uma clara tendência de aumento na fragilização por 

hidrogênio e, logo, redução na tenacidade conforme os ciclos de exposição ao 

hidrogênio progridem, evidenciando o impacto deletério gradativo do hidrogênio nas 

propriedades mecânicas do material. A despeito dos dados limitados, a curva de 

tendência IFH-T se mostra um possível indicador de relação IFH x Ciclo de 

Hidrogenação. Todavia, mais investigações devem ser realizadas nesse sentido. 

7. Por fim, as imagens de fractografia ratificam a fragilização por hidrogênio das 

amostras submetidas a carregamentos prévios de hidrogênio, oriundos do sistema de 

proteção catódica. As amostras hidrogenadas apresentaram significativamente 

mecanismos de fratura frágil – quasi-clivagem – quando em cotejo com amostras não 

hidrogenadas, as quais exibiram mecanismos de coalescência de microcavidades 

(dimples) preponderantemente em suas superfícies de fratura. Mecanismos de fratura 

frágil intergranular foram identificados na região da linha de fusão confirmando a 

suscetibilidade desta região à fragilização por hidrogênio. 
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6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Em virtude dos resultados obtidos na presente pesquisa, alguns estudos são sugeridos a 

partir de questionamentos ora gerados. A seguir são listadas algumas sugestões para 

trabalhos futuros: 

 

• Avaliar influência do hidrogênio, no comportamento estrutural da junta soldada 

dissimilar F22/INCONEL625/A36, em função de variados ciclos (tempo) de 

hidrogenação para otimização da curva de tendência de fragilização sob proteção 

catódica; 

• Analisar, quantitativamente, a influência do hidrogênio, em função do ciclo 

(tempo) de hidrogenação, no comportamento estrutural da junta soldada 

dissimilar F22/INCONEL625/A36, via parâmetro de tenacidade à fratura 

CTOD; e 

• Realizar um estudo numérico com juntas soldadas dissimilares a fim de observar 

a influência de outros fatores no comportamento estrutural do material: volume 

útil do corpo de prova, presença de entalhes e grau de dissimilaridade. 
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ANEXO A - DADOS DO METAL DE BASE ASTM182 F22 
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ANEXO B - DADOS DO METAL DE ADIÇÃO AWS ERNiCrMo-3 
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ANEXO C - DADOS DO METAL DE BASE ASTM A-36 
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ANEXO D - DADOS DA MISTURA Ar75He25: 
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