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Os aços baixa‐liga 2,25Cr‐1Mo‐0,25V são  largamente utilizados em aplicações em alta 

temperatura e elevada pressão parcial de hidrogênio nos vasos de pressão das  refinarias de 

petróleo, por apresentarem elevada resistência à fluência e boa resistência à corrosão.  Apesar 

dessas  boas  propriedades  esses  aços  são  susceptíveis  à  fragilização  pelo  hidrogênio  em 

serviço. 

O objetivo deste trabalho foi estudar o efeito da fragilização pelo hidrogênio na junta 

soldada  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V.  Para  caracterizar  as  propriedades  mecânicas  foram 

realizados ensaios de tração uniaxial em amostras hidrogenadas à temperatura ambiente, com 

variação da densidade de  corrente,  solução eletrolítica,  tamanho da  seção útil do  corpo de 

prova  e  aplicação  ou  não  de  tensão  elástica.  Foi  observada  uma  forte  perda  de  limite  de 

escoamento, de limite de resistência e ductilidade quando utilizado eletrólito de 0,1M H2SO4 + 

0,2mg AS2O3. Para caracterização microestrutural  foram  realizados os ensaios de permeação 

gasosa, permeação eletroquímica e espectroscopia por dessorção térmica (TDS).  

Os resultados de permeação gasosa do hidrogênio no  intervalo de temperatura entre 

350  a  500oC  nos  metais  de  base  e  metal  de  solda  forneceram  as  seguintes  equações, 

respectivamente: D=1,3x10‐6exp(‐32,2±4/RT) e D=2,0x10‐7exp(‐27,3±3/RT). O ensaio de TDS a 

10oC/min mostrou  que  o MB  é  a  região  que  teve  a maior  quantidade  de  dessorção  e  de 

aprisionadores  do  hidrogênio.  Através  dos  ensaios  realizados,  foi  possível  notar  o  efeito 

degradante  da  presença  do  hidrogênio  na  microestrutura  desses  aços.
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The  low  alloy 2.25Cr‐1Mo‐0.25V  steels  are widely used  in pressure  vessel of  the oil 

refineries  applications  in  which  high  temperatures  are  required,  due  their  high  creep 

resistance and good  resistance  to corrosion.   Despite of  that,  the aforementioned steels are 

susceptibles to hydrogen embrittlement. 

The aim of this work was to study the effects of embrittlement caused by hydrogen of 

a 2.25Cr‐1Mo‐0.25V steel welded joint. To characterize the mechanical properties were carried 

out  uniaxial  strain  test  in  hydrogenated  samples  under  different  conditions  at  room 

temperature  and with  different  the  current  densities,  electrolytic  solutions,  effective  cross 

section and with  the application or not of elastic stress  in  the yield point.  It was observed a 

strong  loss  in the yield point, tensile strength and ductility  in the cases which the electrolyte 

0,1M  H2SO4  +  0,2mg  AS2O3 was  used.  In  order  to  perform microstructural  characterization 

were  performed  gaseous  permeation  tests,  electrochemical  permeation  technique  and 

thermical desorption spectroscopy (TDS).  

The results of the gaseous permeation test  in the range of 350 to 500oC  in the metal 

base and metal base yields to  following equations, respectively: D=1,3x10‐6exp(‐32,2±4/RT) e 

D=2,0x10‐7exp(‐27,3±3/RT).  The  TDS  test  with  10oC/min  show  base  metal  that  increasing 

hydrogen  activity  on  the material  surface  region  had  the  highest  hydrogen  desorption  and 

trapping. From all performed tests, it noticed the degrading effects due to hydrogen presence 

in the steel microstructure. 



  viii

Sumário  
 

 

Capítulo 1. Introdução ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  1 

   

Capítulo 2. Revisão Bibliográfica ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  3 

2. 1  Aços da família Cr‐Mo‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 3 

  2.1.1  Breve histórico‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  3 

  2.1.2  Aços Estruturais 2,25Cr‐1Mo‐0,25V‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  5 

  2.1.3  Propriedades ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  6 

  2.1.4  Efeito dos elementos de liga ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  14 

  2.1.5  Microestruturas dos aços soldados 2,25Cr‐1Mo‐0,25V ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  16 

  2.1.6  Evolução microestrutural nos aços Cr‐Mo e Cr‐Mo‐V ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  23 

    2.1.6.1  Precipitação ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  24 

    2.1.6.2  Evolução dos precipitados  ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  27 

  2.1.7  Desempenho dos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V nos vasos de pressão ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  30 

2.2  Hidrogênio nos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V e seus fenômenos de degradação ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  45 

  2.2.1  Fragilização pelo H2  ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  51 

  2.2.2 Difusividade ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  52 

  2.2.3  Solubilidade e Permeabilidade ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  55 

  2.2.4  Aprisionadores do hidrogênio no aço ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  57 

   2.2.5  Efeito da tensão elástica ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  64 

  2.2.6  Ataque pelo H2 ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  71 

  2.2.7  Descolamento induzido pelo H2 em solda de revestimento ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  75 

2.3  Métodos de análise da interação do hidrogênio na microestrutura ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  76 

     

Capítulo 3. Materiais e Métodos ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  78
3.1  Materiais ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  78 

3.2  Plano de corte da chapa ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  79 

3.3  Tratamentos térmicos ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  80 

3.4  Preparação das amostras e dos corpos de prova ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  81 

3.5  Composição química ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  81 

3.6  Caracterização microestrutural da junta soldada ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  81 

  3.6.1  Macrografia ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  82 

  3.6.2  Microscopia Ótica (MO) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  82 

  3.6.3  Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  82 

  3.6.4  Fractografia ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  83 

  3.6.5  Composição química por EDS ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  83 

  3.6.6  Difração de raios‐X (DRX) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  83 

  3.6.7  Medidas de microdureza ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 83 

3.7  Técnicas de caracterização das propriedades mecânicas do MS, MB e ZAC ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 84 

  3.7.1  Hidrogenação eletrolítica ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 84 

  3.7.2  Permeação eletroquímica ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 86 

  3.7.3  Permeação gasosa ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 87 

  3.7.4  Espectroscopia de Dessorção Térmica (TDS) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 89 

  3.7.5  Ensaio de tração uniaxial ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  90 



  ix

 

Capítulo 4. Resultados e Discussão ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  96 

4.1  Caracterização microestrutural da junta soldada como recebida ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  96 

  4.1.1  Composição química ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  96 

  4.1.2  Macrografia ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  98 

  4.1.3  Análise metalográfica ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  100 

    4.1.3.1  Metal de base (MB) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  101 

    4.1.3.2  Metal de solda (MS) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  109 

    4.1.3.3  Zona afetada pelo calor (ZAC) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  111 

  4.1.4  Difração de raios‐x (DRX) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  116 

  4.1.5  Medidas de microdureza ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 117 

4.2  Interação Hidrogênio x microestrutura ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  121 

  4.2.1  Permeação do hidrogênio por via gasosa ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 121 

  4.2.2  Permeação eletroquímica ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  126 

  4.2.3  Espectroscopia de Dessorção Térmica (TDS) ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  129 

  4.2.4  Propriedades mecânicas ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  135 

    4.2.4.1  Ensaio de tração uniaxial ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  135 

   

Capítulo 5. Conclusões ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 168 

   

Capítulo 6. Sugestões ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 170 

   

Capítulo 7. Referências Bibliográficas‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  171 

   

ANEXO 1 ‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐  181 



  1

Capítulo 1 

Introdução 

O aço 2,25Cr‐1Mo é uma  referência de material que é amplamente empregado nas 

plantas  de  refinarias  e  indústrias  petroquímicas  para  fabricação  de  reatores  de 

hidroprocessamento e também nas plantas de usinas termo‐elétricas e turbinas de geração de 

energia. 

O  hidroprocessamento  engloba  a  dessulfurização  e  o  craqueamento  de 

hidrocarbonetos mais pesados em frações de moléculas mais leves. Isto envolve a reação entre 

o petróleo e o hidrogênio, sob condições de elevadas pressões e em altas temperaturas, que 

na  presença  de  um  catalisador,  é  o  agente  responsável  pela  remoção  de  impurezas  e  do 

rompimento das longas cadeias de hidrocarbonetos. Para atender os requisitos de aumento na 

temperatura  de  projeto  e  pressão  de  hidrogênio  na  produção  de  combustíveis  sintéticos, 

foram desenvolvidos no início dos anos 90, os aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V.  

A  adição  de  vanádio  na  composição  do  aço  2,25Cr‐1Mo  promove  um  aumento  da 

resistência mecânica, o que resultou em grande avanço dessa classe de  aços. Assim, é possível 

operar  reatores  construídos  com  aços  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  em maiores  pressões  parciais  de 

hidrogênio e,  reduzir a espessura da parede do equipamento acarretando numa significativa 

economia de energia em geral, otimizando os custos e tornando‐os mais competitivos.  

Por outro lado, a soldabilidade desses aços continua sendo um grande desafio para as 

indústrias fabricantes de vasos de pressão devido à pequena faixa de variação de parâmetros 

que podem ser utilizadas. Assim, a solda é uma das regiões mais críticas a ser analisada.  Além 

disso,  como os  reatores  trabalham  sob atmosfera de hidrogênio, a possibilidade de ocorrer 

fragilização  na  região  da  solda  é  eminente,  cabendo  ainda  considerar  o  longo  tempo  de 

operação nos quais estes reatores operam.  

O presente trabalho tem como objetivo caraterizar os efeitos do hidrogênio na  junta 

soldada do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. Para tal, foi utilizado um cupom de teste (placa) de amostra 

deste aço, onde foram feitas amostras e usinados corpos de prova para diferentes análises no 

metal  de  base  (MB),  no  metal  de  solda  (MS)  e  na  zona  afetada  pelo  calor  (ZAC)  como: 

composição  química, macrografia, micrografia, microdureza,  difração  de  raios‐x,  permeação 

gasosa, permeação eletroquímica, espectroscopia de dessorção térmica (TDS) e tração. 
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As  micrografias  ótica  e  eletrônica  de  varredura  apresentaram  uma  intensa 

precipitação, distribuída fina e uniformemente em toda microestrutura do aço bainítico.  

A  permeação  gasosa  entre  350  e  500oC  mostrou  a  diferença  microestrutural  e  a 

influência dos aprisionadores de hidrogênio no MB e no MS.  

Com o ensaio de permeação eletroquímica no MB, verificou‐se uma baixa fugacidade 

com  a  solução  eletrolítica  do  0,1M  NaOH  e,  em  contrapartida,  uma  alta  atividade  do 

hidrogênio  utilizando  a  solução  0,1M  H2SO4  +  0,2mg  AS2O3,  também  sendo  comprovado 

através de simulações gráficas de concentração do hidrogênio da superfície até o centro em 

amostra com 6mm de diâmetro.  

O ensaio de TDS a uma taxa de aquecimento de 10oC/min mostrou as diferentes faixas 

de  temperaturas  em  que  ocorrem  a  dessorção  dos  diferentes  sítios  aprisionadores  do 

hidrogênio e, consequentemente, expôs a região entre as três analisadas separadamente, qual 

apresentou a maior quantidade de dessorção e de aprisionadores do hidrogênio.  

O  comportamento  na  tração  foi  dependente  do  tipo  das  soluções  eletrolíticas, 

variações na densidade de corrente (J) e na aplicação ou não da tensão elástica, tamanho dos 

corpos  de  prova,  sendo  que,  as  regiões  da  ZAC, MB  e MS  de  uma mesma  junta  exibem 

diferentes comportamentos e interação com o hidrogênio.  

Através dos ensaios realizados, foi possível notar o efeito degradante da presença do 

hidrogênio na microestrutura desses aços. Diante disso, são utilizados, preferencialmente, os 

aços  inoxidáveis  austeníticos  da  série  300  como  revestimento  interno,  devido  sua 

característica de alta solubilidade do hidrogênio de forma a aumentar a vida útil desses vasos 

de pressão. 

Apesar  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  estar  no mercado  há  cerca  de  20  anos,  há  pouco 

conhecimento  e  poucas  informações  divulgadas  dos  processos  de  soldagem,  tratamento 

térmico  e  o  comportamento  deste  aço  quando  exposto  à  presença  do  hidrogênio  pelos 

fabricantes de tais componentes, por se tratarem de sigilo industrial ou de pesquisa.  

Esta tese de doutorado buscou contribuir para o conhecimento do efeito da difusão do 

hidrogênio nas propriedades mecânicas em  juntas soldadas do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V usadas 

para  a  fabricação  de  reatores  de  hidroprocessamento  em  refinarias  de  petróleo,  visto  que 

esses  equipamentos  são  adquiridos  de  empresas  no  exterior  devido  à  necessidade  de 

modernização e construção de novas refinarias de grande porte no Brasil.  
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Capítulo 2 

Revisão bibliográfica 

2.1 Aços da família Cr‐Mo 

Os aços da  família Cr‐Mo apresentam elevada  tenacidade,  resistência à  fluência e  a 

corrosão quando comparados aos aços‐liga. Com uma excelente combinação de propriedades 

mecânicas, esses aços são amplamente usados nas indústrias de refino e petroquímica, sendo 

operados na faixa de 370oC até 454oC e em certas aplicações com a adição de vanádio até em 

482oC, condições tais que os efeitos da fluência, da grafitização e do ataque pelo hidrogênio se 

tornam críticos para o desempenho do reator a essas condições [1]. 

 

2.1.1 Breve histórico 

Reatores de hidroprocessamento para refinarias são construídos com material de base 

Cr‐Mo  e  Cr‐Mo‐V  com  revestimento  de  solda  interno,  cladding,  de  um  aço  inoxidável 

austenítico (SS321/347). O material de base usado normalmente era o aço 2,25Cr‐1Mo até o 

início  dos  anos  80,  no  entanto,  com  a  possibilidade  de  usar  processos  com  combustíveis 

sintéticos  levou  ao  aumento  da  temperatura  de  operação  e  pressão,  o  qual  demandou  a 

construção  de  reatores  cada  vez  maiores  e  mais  pesados  se  forem  fabricados  do  aço 

convencional 2,25Cr‐1Mo. Estas características por sua vez, demandam reatores mais caros e 

mais difíceis de manusear [2].  

O  desenvolvimento  dos materiais  3Cr‐1Mo‐V‐Ti‐B  e  3Cr‐1Mo‐V‐Nb‐Ca  nos  anos  80 

resolveriam  o  problema  até  um  determinado  ponto  ao  reduzir  a  espessura  de  projeto  da 

parede  e  o  peso  do  reator,  entretanto  a  norma  do  código  American  Society  Mechanical 

Engineers (ASME) restringe o uso destes materiais para a temperatura máxima de projeto até 

454oC.  

No  início da década de 90, uma nova geração dos aços 2,25Cr‐1Mo foi desenvolvida, 

incluindo a adição de vanádio, o que possibilitou a otimização dos parâmetros de aumento da 

resistência mecânica, com a consequente redução de espessura de parede e sua aplicação até 

a  temperatura  de  482oC.  Foi  realizado  um  programa  especial  de  desenvolvimento  com 

procedimentos de qualificação, soldagens e testes de amostras até que finalmente pudesse ser 

fabricado o primeiro  reator utilizando este material na Europa no ano de 2001. A Figura 2.1 

mostra  um  esquema  de  refino  de  petróleo  comumente  usado  pelas  refinarias  e  onde  se 

inserem  os  reatores  de  HCC  e  HDT,  fabricados  em  2,25Cr‐1Mo‐0,25V,  respectivamente  de 
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hidrotratamento no primeiro estágio e hidrocraqueamento no segundo estágio do  refino do 

petróleo. 

Os  principais  fabricantes  que  possuem  experiência,  tecnologia  de  soldagem  e 

fabricação em construir reatores com os aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V são: JSW, Kobe Steel, Belleli, 

ATB,  Nuova  Piogone, Walter  Tosto,  Larsen‐Toubro,  Doosan  [3].  O  Brasil  tem  empresas  de 

grande  potencial,  e  recentemente  teve  a  primeira  empresa  a  iniciar  trabalhos  com  este 

material, a Tenaris‐Confab. Atualmente os  reatores  fabricados  têm espessura de parede em 

torno de 300 mm, peso entre 500‐1500 ton e diâmetro e comprimento na ordem de 6 a 60m, 

respectivamente [4, 5, 6]. 

O aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V foi padronizado de acordo com o Código ASME de Caldeiras e 

Vasos de Pressão Seção VIII Divisão 2 em 1991, permitindo vários graus de adição de Nb, Ca, Ti 

e B, desenvolvido para atender a demanda das  refinarias petroquímicas para  serviços a alta 

temperatura e pressão de hidrogênio. Entretanto, o aço não é aprovado na Seção III do ASME 

para uso em sistemas nucleares [6, 7]. 

 

 

 

 

Figura 2.1. Esquema de refino. Adaptado de [3]. 
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2.1.2 Aços estruturais 2,25Cr‐1Mo‐0,25V 

De acordo com a norma API 941  [8], a adição de 0,25% em peso de vanádio no aço 

2,25Cr‐1Mo  é  o  responsável  por  proteger  o material  do  ataque  pelo  hidrogênio  sob  uma 

pressão parcial de hidrogênio de até 13,8 MPa na temperatura de 482oC. O aço convencional 

2,25Cr‐1Mo  opera  com  pressão  ligeiramente menor  a  essa mesma  temperatura, mas  uma 

espessura de parede bem maior para alcançar a mesma resistência [7]. Este é um importante 

atributo para as  indústrias petroquímicas: a  temperatura de projeto máxima é  limitada pela 

temperatura na qual o aço começa a sofrer ataque pelo hidrogênio [8].  

Os  aços modificados  com  V  são  fornecidos  na  condição  temperada  e  revenida  [9]. 

Nesta condição as chapas devem ter um limite de resistência elevado (>800 MPa) e requerem 

uma  grande  resistência  ao  dobramento  [10].  O  revenimento  é  feito  de  690‐710oC  para 

diminuir  o  nível  de  tensões  residuais  e  aumentar  a  propriedade  de  impacto  dos  aços 

temperados. O processo de revenimento é realizado após o ciclo final de tratamento térmico 

pós‐soldagem (ou tratamento térmico de alívio de tensões, TTAT ou Pos Weld Heat Treatment, 

PWHT) do reator.  

A especificação  técnica para os materiais Cr‐Mo e Cr‐Mo‐V está descrita na  seção  II 

ASME [7.2] e são apresentados na Tabela 2.1.  

 
Tabela 2.1. Especificação técnica do material. Adaptado de [7]. 

Composição Nominal  Tipo/Grau  Especificação  Produto 

2,25Cr‐1Mo 

Grau 22, Cl. 3  SA‐508  Forjado 

Grau 22, Cl. 3  SA‐541  Forjado 

Tipo B, Cl.4  SA‐542  Chapa 

2,25Cr‐1Mo‐0,25V 

Grau F22V  SA‐182  Forjado 

Grau F22V  SA‐336  Forjado 

Grau 22V  SA‐541  Forjado 

Tipo D, Cl.4a  SA‐542  Chapa 

Grau 22V  SA‐832  Chapa 

3Cr‐1Mo‐0,25V‐Ti‐B 

Grau F3V  SA‐182  Forjado 

Grau F3V  SA‐336  Forjado 

Grau 3V  SA‐508  Forjado 

Grau 3V  SA‐541  Forjado 

Tipo C, Cl.4a  SA‐542  Chapa 

Grau 21V SA‐‐832 Chapa 

 

A  composição química do metal de base  SA‐542  Tipo D, Cl.4a, que  é um  aço  típico 

2,25Cr‐1Mo‐0,25V  comumente  usado  na  forma  de  chapa  em  substituição  ao  tradicional 

2,25Cr‐1Mo, está descrita na Tabela 2.2 [7]. 
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Tabela 2.2. Requisito químico para o metal de base SA‐542‐tipo D‐Cl.4a. Adaptado de [7].  
Elemento  C  Mn  P  S  Si  Ni  V  Cr  Nb  Cu  Ti  Mo  B 

(% p)  0,09‐0,18  0,25‐0,66  0,020  0,015  0,13  0,28 0,23‐0,37  1,88‐2,62  0,08 0,23  0,035 
0,85‐
1,15 

0,002

   

  O metal  de  solda  terá  propriedades  e  composição  química  dependendo  do  tipo  de 

processo de  soldagem  empregados, que determina menor ou maior diluição  com metal de 

base e dos tipos de consumíveis utilizados na soldagem. 

   

2.1.3 Propriedades 

A  indústria petroquímica  tem observado que os aços da nova geração, 2,25Cr‐1Mo‐

0,25V, podem  fornecer melhores propriedades mecânicas a  temperatura ambiente e a altas 

temperaturas quando comparado aos outros aços convencionais Cr‐Mo e Cr‐Mo‐V. Entretanto, 

as propriedades em altas temperaturas são resultantes de sucessivos estudos da adequação da 

adição e controle de elementos de  liga e dos tratamentos térmicos pelos quais passam esses 

aços,  com  o  propósito  de  não  só melhorar  suas  propriedades,  como  também  otimizar  os 

custos de forma a deixá‐los competitivos frente aos outros aços que possuem características 

semelhantes. Comparando os aços 2,25Cr‐1Mo e o 2,25Cr‐1Mo‐0,25V é notável que o segundo 

possua [11]: 

 maior resistência mecânica à temperatura ambiente e a temperatura de projeto com, 

consequentemente,  redução  da  espessura  de  parede  de  projeto  de  uma  aplicação 

específica; 

 maior pressão máxima permitida pelo ASME Sec. VIII, Div.2; 

 maior pressão parcial de H2 e temperatura máxima permitidas pela Curva de Nelson; 

À temperatura elevada, possui superior resistência a: 

 Fragilização ao revenido na faixa de temperatura de serviço; 

 Fragilização pelo H2; 

 Ataque pelo H2; 

 Descolamento pelo H2 na zona de fusão da solda de revestimento/cladding; 

Também pode se citar com relação à soldagem que: 

 Há bons consumíveis disponíveis; 

 Possui boa tenacidade quando corretamente feito o tratamento térmico; 

 Pode ter moderada temperatura de tratamento térmico pós‐soldagem. 
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As  propriedades mecânicas  típicas  do metal  de  base  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  são 

resumidas na Tabela 2.3. 

 
Tabela 2.3. Propriedades mecânicas do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. Adaptado de [4, 7, 12].  

 

Limite de resistência 565‐760 MPa

Limite de escoamento 415 MPa, mínimo

Alongamento em 50 mm 18% mínimo

Energia de impacto  54J média
48J, valor mínimo a ‐30oC 

 

A Tabela 2.4 mostra uma comparação dos materiais da classe Cr‐Mo dos reatores de 

hidroprocessamento.  Através  da  mesma  é  possível  verificar  que  a  temperatura  máxima 

permitida é de 482oC para somente dois tipos desta classe de materiais: 2,25Cr‐1Mo e 2,25Cr‐

1Mo‐0,25V.  

Tabela 2.4. Comparação de materiais de reatores de hidroprocessamento da classe Cr‐Mo. 
Adaptado de [2, 4, 13]. 

 

Tipos de ligas 
Convencional 
2,25Cr‐1Mo 

2,25Cr‐1Mo 
Modificado

2,25Cr‐1Mo‐
0,25V

3Cr‐1Mo‐0,25V‐
Ti‐B 

3Cr‐1Mo‐V‐
Cb‐Ca

Especificação 
de material 

ASME 

SA336 F22  SA541 Cl22b  SA336 F22V  SA336 F3V  SA336 F3V 

SA387 Gr22Cl2  SA542 Tp‐B Cl2  SA542 Tp‐D Cl4a  SA542 Tp‐C Cl4a 
SA542 Tp‐C 

Cl4a 

ASME SecVIII Div‐
2 Max temp 

permissível (oC) 
482  454  482  454  454 

Limite de Resist.  
na Temp 

ambiente (Mpa) 
517‐689  585‐760  585‐760  585‐760  585‐760 

Limite de 
escoamento na 
Temp Ambiente 

mín. (MPa) 

310   379  414  414   414 

 Intensidade da 
Tensão de 

projeto (ASME 
Sec VIII, Div‐2) 

(MPa) 

159 a 454oC  164 a 454oC  169 a 454ºC  164 a 454ºC  164 a 454ºC 

117 a 482 oC  NA a 482 oC  163 a 482ºC  NA a 482 oC  NA a 482 oC 

Curva de Nelson 
p/ Temp Max p/ 
serviço em H2 

454 oC – 
PPH2=11,7MPa 

454 oC – 
PPH2=11,7MPa 

510 oC – 
PPH2=12,4MPa 

454 oC – 
PPH2=12,4MPa 

454 oC – 
PPH2=12,4MPa 

482 oC – 
PPH2=13,8MPa 

482oC– 
PPH2=13,8MPa 

‐  ‐  ‐ 

Espessura p/ 
vaso típico 

(ASME VIII, Div‐2 
p/ reatores de 
1000 MT) 

338mm a 454oC  307mm a 454 oC  298mm a 454ºC  307mm a 454ºC 
307mm a 
454ºC 

442mm a 482oC  NA a 482 oC  310mm a 482ºC  NA a 482 oC  NA a 482 oC 

Projeto a 482oC: 
custo típico pelo 
peso do reator 

1359 metros T 
7,39 €x106 

‐ 
953 metros T 
5,72 €x106 

‐  ‐ 
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Os maiores resultados do  limite de resistência e  limite de escoamento à temperatura 

ambiente, tensão de projeto, temperatura máxima para serviço com hidrogênio assim como a 

espessura de parede e custo típico com valores menores comprova a maior eficácia na adição 

de vanádio na classe de aços Cr‐Mo em relação ao típico aço 2,25Cr‐1Mo. 

A  seleção  dos  materiais  da  classe  Cr‐Mo,  utilizados  amplamente  na  indústria 

petroquímica,  se  deve  também  às  excelentes  resistências  à  fluência,  à  corrosão  e  elevada 

tenacidade. 

A maior resistência à fluência dos aços Cr‐Mo, quando comparado ao aço‐carbono, é 

devido  adição  de  Cr  e  Mo  e  a  maior  resistência  à  oxidação  pela  adição  de  Cr.  Alguns 

mecanismos de endurecimento são primordiais no aumento da resistência desses aços, entre 

eles, o refino de grão e endurecimentos por solução sólida e por precipitação de carbonetos 

[14].  Entretanto  a  resistência  à  fluência  dos  aços  Cr‐Mo  é  influenciada  de  forma  mais 

significativa por dois fatores: 

‐ Endurecimento por solução sólida da matriz ferrítica pela combinação do C com Mo e Cr; 

‐ Endurecimento por precipitação de carbonetos. 

Como ilustrados na Figura 2.2, estes fatores competem entre si durante toda a história 

térmica deste material [15, 16]. Nos primeiros estágios de fluência o efeito da solução sólida é 

a maior contribuição para a  resistência à  fluência. Com a evolução do  tempo, esse papel  se 

inverte, e a precipitação de carbonetos (Mo2C no caso dos aços ao Mo) tanto dentro dos grãos 

como  nos  seus  contornos,  contribui  preponderantemente  para  o  aumento  da  resistência  à 

fluência. Quanto mais fina for essa precipitação no interior do grão, melhor será a restrição ao 

movimento de discordâncias, do mesmo modo que quanto mais uniformemente distribuída 

nos contornos de grão, mais eficientes são em restringir a deformação intergranular. O efeito 

dos carbonetos reduz com o seu coalescimento, formando estruturas mais estáveis, apesar de 

menos resistente.  

Os precipitados  influenciam nas propriedades de acordo com sua distribuição, fração 

volumétrica, tamanho, forma, espaçamento e coerência das partículas dos precipitados com a 

matriz. O mecanismo de endurecimento precipitação é a mais efetiva nos aços CrMoV, pois 

devido a grande densidade de carbonetos  finamente dispersos por  toda microestrutura que, 

de forma geral, atuam como barreiras efetivas (obstáculos) para as discordâncias, obstruindo o 

movimento,  e  exigindo  uma maior  energia  para  transpô‐las.  Durante  este movimento,  as 

discordâncias,  não  conseguindo  ultrapassar  os  precipitados,  interagem  e  deixam  ao  redor 
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deles, um anel de discordâncias, dificultando ainda mais o movimento de outras discordâncias, 

conhecido como barreira de Cottrell. 

 

 

                                         (a)                                                                               (b) 

Figura 2.2. Esquema das mudanças na contribuição para resistência à fluência a 50°C, em (a) 
Aço Cr‐Mo normalizado e em (b) Aço Cr‐Mo normalizado e revenido. Adaptado de [15 apud 

17]. 

 

O refino de grão possui um papel secundário no aumento da resistência, pois no caso 

dos aços Cr‐Mo, o controle do tamanho de grão vai permitir uma precipitação mais uniforme 

ao  longo dos  contornos de grão  reduzindo o efeito do  coalescimento dos precipitados para 

longos tempos de exposição. 

Nos aços Cr‐Mo‐V, a fratura por fluência ocorre pela nucleação de vazios nas interfaces 

entre os  carbonetos  interdendríticos e a matriz. A morfologia e o espaçamento entre esses 

carbonetos controlam tanto a nucleação quanto o crescimento e coalescimento de vazios [18]. 

Também  nesses  aços,  há  grande  incidência  de  vazios  de  fluência  e  iniciação  de  trincas  de 

reaquecimento (tipo IV), na região de grãos finos da junta soldada devido ao acúmulo de dano 

por fluência‐fadiga [19]. Estudos elucidando o processo de dano por trinca de reaquecimento 

em soldas de um aço 2,25Cr‐1Mo concluiu que a taxa de formação de vazios e velocidade de 

propagação de trincas estão diretamente relacionadas com a faixa de valores de tenacidade a 

fratura do material. Quanto maior a tenacidade local, menor é a formação de vazios e taxa de 

propagação de trincas [20]. 

O aumento da temperatura será nocivo a fluência,  influenciando na  instabilidade dos 

mecanismos  de  endurecimento.  No  endurecimento  por  solução  sólida,  um  incremento  de 

temperatura  aumenta  a  taxa de difusão dos  átomos do  soluto, pois passam  a dispersar da 

atmosfera  que  bloqueam  as  discordâncias,  tornando  o  seu  movimento  facilitado.  No 
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endurecimento por precipitação, aquecer a liga a uma temperatura excessivamente alta pode 

causar solubilização dos precipitados. Em temperaturas intermediárias, os precipitados podem 

coalescer, provocando o  superenvelhecimento, e  tornarem‐se menos efetivos em  impedir o 

movimento de discordâncias [21].        

  A  Figura  2.3  indica  o  quanto  a  adição  de  vanádio  aumenta  a  vida  de  ruptura  por 

fluência dos aços 2,25%Cr mais fortemente que nos aços com 3%Cr e 5%Cr. Portanto existe um 

ponto ótimo para inserção de Cr nestas ligas. 

 

Figura 2.3. Teor de vanádio x tempo de ruptura por fluência do metal de base dos aços Cr‐Mo‐
V. Adaptado de [13]. 

 

Para  aumentar  a  resistência  à  fluência  desse  tipo  de  liga,  é  necessário  adicionar 

elementos que formem carbonetos mais resistentes ao coalescimento que os de cromo e que 

promovam a formação de morfologias dos carbonetos eutéticos mais favoráveis no sentido de 

restringirem a deformação intergranular. Desta forma, o V é o elemento mais frequentemente 

utilizado  em  ligas  Cr‐Mo  [18].  Nesta  liga  a microestrutura  de  solidificação  se modifica  em 

relação à  liga 2,25Cr‐1Mo. Assim, ocorre preferencialmente a  formação de carbonetos de V, 

em conjunto com a formação de carbonetos de Cr. Os carbonetos eutéticos formados são do 

tipo V3C4, os quais  são mais  resistentes ao coalescimento e  se precipitam dispersamente na 

matriz [2]. 

A microestrutura  resultante  da  soldagem multipasse  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  será 

bastante heterogênea e  isso  influencia o comportamento em fluência, sendo que as diversas 

regiões de uma mesma  junta exibirão diferentes propriedades de  fluência e  fratura. Entre o 

metal  de  base  e  o metal  de  solda,  durante  a  fluência,  a  parte menos  resistente  e  a mais 

resistente  tentam  manter  uma  compatibilidade  na  distribuição  de  tensão  elástica  que 

rapidamente  se  altera. Assim,  a  tensão  irá  se distribuir em  tais  regiões de baixa  resistência 
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escoando para zonas mais fluentes, o que fornece um significativo avanço no entendimento do 

comportamento  da  fluência  da  solda  de  seção  espessa,  mostrando  que  regiões  de  baixa 

resistência redistribuem as tensões para zonas de alta resistência [22].  

O efeito dos  tratamentos  térmicos  sobre a  resistência à  fluência pode  ser  resumido 

como o  somatório dos efeitos da composição química e dos mecanismos de endurecimento 

sobre as propriedades mecânicas destes aços [16]. 

A Figura 2.4 relaciona os valores da dureza Vickers (HV) para o aço CrMo convencional 

e modificado seguido de diversos tratamento térmicos: de desidrogenação a 350oC; alívio de 

tensão intermediário a 620o, 650o e 680oC por 4 horas cada; e o TTAT com 690oC e 705oC por 8 

horas cada.  

 

 

Figura 2.4. Dureza do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo convencional e modificado pelo 
vanádio após vários tratamentos térmicos. Adaptado de [13]. 

 

Pode ser visto que não há um significativo amaciamento quando o tratamento térmico 

de  alívio  de  tensão  intermediário  é  realizado  a  620oC  e  a  650oC. Os  dois  aços  apresentam 

praticamente o mesmo valor de dureza quando o aço padrão é  tratado por 4h a 620oC e o 

modificado  com vanádio é  tratado a 680oC por 4h. Após o  tratamento de TTAT houve uma 

redução  do  nível  de  dureza  a  valores  menores  ou  iguais  ao  máximo  valor  especificado 

permissível de 236HV e 247HV, respectivamente, para os aços CrMo e CrMoV. O valor máximo 

sugerido para a dureza do metal de solda é de 235HV, nas condições que o aço foi tratado. E 

para a microdureza o máximo é de 248HV a 1,5mm da superfície [13, 23]. Este é o requisito 

mínimo após um único TTAT (excluindo os próximos TTAT).  

H
v1
0
kg
 

350 oC/4h  620oC/4h  650 oC/4h 680 oC/4h 690 oC/8h 705 oC/8h
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A perda da resistência/dureza que ocorre comumente na ZAC nos aços Cr‐Mo pode ser 

explicada  com  a  ajuda  dos  ciclos  térmicos,  Figura  2.5.  O mais  próximo  do  limite  da  zona 

fundida, a temperatura atinge seu máximo e o material permanece acima da temperatura de 

recristalização  efetiva,  Tx.  Sob  aquecimento  rápido  durante  a  soldagem,  a  temperatura  de 

recristalização  pode  aumentar.  Isto  porque,  a  recristalização  requer  tempo  para  que  isso 

ocorra. Uma  vez  que  a  resistência  de  um material  endurecido  diminui  com  o  aumento  da 

temperatura e o tempo de recozimento, a resistência ou dureza da ZAC diminui à medida que 

se aproxima o limite da zona fundida [24].  

 

         (c) 

 

 

 

 

 
 
 
 

 

 

 

 

 

Figura 2.5. Amaciamento do material causado pela soldagem (a) ciclo térmico, (b) perfil de 
resistência ou dureza e (c) variação no tamanho de grão da ZAC. Adaptado de [24]. 

 
O  crescimento de grão na ZAC  também pode  ser explicado  com o auxílio dos  ciclos 

térmicos,  como mostrado na Figura 2.5(c): quanto mais próximo do  limite da  zona  fundida, 

maior  o  pico  de  temperatura,  tornando‐o  mais  longo  quanto  mais  tempo  o  material 

permanecer a temperaturas elevadas. Uma vez que há crescimento de grão com o aumento da 

temperatura  de  recozimento  e  com  tempo,  o  tamanho  de  grão  da  ZAC  aumenta  com  a 

aproximação do metal de solda. 

Equipamentos  fabricados em aço Cr‐Mo  sujeitos a  fragilização pelo  revenido ou que 

apresentem controle de impurezas e requisitos de composição química para metais de base e 

consumíveis, possuem o requisito de tenacidade ao impacto e é exigido pela especificação do 

código de projeto obedecer  algum  fator  como de Bruscato  (Fator  X)  e  Fator de Watanable 

(Fator J), Fator K e Fator Komizo/Sugiyama (Fator PE) [12, 25]. 
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Geralmente, a temperatura de transição de 54J do metal de solda e do metal de base 

são 20  a 30oC maiores que do  aço  convencional 2,25Cr‐1Mo. Entretanto,  a  temperatura de 

transição da ZAC é bastante baixa comparada com o do metal de base e metal de solda [2].  

O  tratamento  térmico  é  de  grande  importância,  pois  melhores  tenacidades  serão 

obtidas somente após o mesmo. Na Figura 2.6 indica as curvas de transição para os aços CrMo 

modificado  com  vanádio,  mostrando  o  seu  deslocamento  após  a  solda  ser  tratada 

termicamente  com  alívio  de  tensão  intermediário  (ISR)  por  3  horas  quando  realizada  a 

temperaturas diferentes, de 620 e 660oC e o material na condição "como soldado". Este último 

caso mostra  como  à  temperatura  ambiente  o material  tem  baixa  tenacidade.  No  entanto, 

neste  caso, a  resposta de  tenacidade  após uma  ISR durante 3 horas a 620°C é nitidamente 

superior à indicada anteriormente. Além disso, na sequência de uma ISR de 660°C durante três 

horas,  a  curva  de  resistência  torna‐se  quase  vertical  indicando  significativamente  maior 

resposta de tenacidade. Tal como mostrado nos ensaios de impacto, realizada a 0°C, a energia 

de  impacto como soldada é novamente baixa. Os resultados do teste destes três  fabricantes 

mostram  que  a  resposta  de  resistência  a  um  tratamento  térmico  ISR  pode  ser 

significativamente diferente para cada diferente combinação de fluxo de fio de solda, mas em 

cada  caso  os  metais  de  solda  na  condição  como  recebido  apresentam  baixa  tenacidade. 

Verifica‐se que nesta situação que a tenacidade é muito baixa e isso mostra que qualquer falha 

no metal de solda tem potencial para gerar trincas [13].  

A  recomendação  para  um  tratamento  ISR  para  juntas  deve  fornecer  não  só  uma 

redução de tensões residuais de solda, mas também melhorar a tenacidade do metal de solda 

depositado em  condições ambiente. Um  tempo de espera mínimo de 4 horas a 650°C ou 2 

horas a 680°C é normalmente recomendado. Os tratamentos térmicos serão abordados com 

maior detalhamento no item 2.1.7. 

Estudos realizados por ISHIGURO et al. [26] mostram que a espessura da peça também 

pode  influenciar  as  propriedades  de  tenacidade  Charpy  e  não  influenciar  na  resistência 

mecânica. Eles analisaram vários aços 2,25Cr‐1Mo, com quantidades distintas de V, B e Ti e de 

diversas espessuras. Foi notado que em amostra com menos adição de elementos de  liga (Si, 

Mn, Ni, Al, P, S, N) e elementos residuais (As, Sb e Sn), que a resistência mecânica foi invariável 

independente da espessura analisada, enquanto que a  transição dúctil‐frágil  foi  suavemente 

aumentando quanto mais espessa for a chapa. Também foi analisado numa chapa de aço de 

200 mm de espessura seguido de tratamento de têmpera em água e revenimento que quanto 

maior a  temperatura de austenitização, maiores  são os  limites de  resistência mecânica e de 

escoamento e a temperatura de transição ao impacto. A temperatura de austenitização maior 
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indica  que  haverá  uma  maior  quantidade  de  V  disponível  em  solução  sólida  para  a 

subseqüente precipitação, resultando em maior resistência. 

 

     

Figura 2.6. Transição dúctil‐frágil do ensaio de impacto Charpy no metal de solda do aço 
2,25Cr‐1Mo‐0,25V após tratamento térmico de alívio de tensão intermediário, ISR. Adaptado 

de [13]. 
 

2.1.4 Efeito dos elementos de liga 

A avaliação conjunta dos efeitos dos elementos de liga com a microestrutura dos aços 

mostra a sensibilidade destas duas variáveis uma em relação à outra. Oportunamente poderia 

se avaliar que o controle dos elementos de liga por si só seria preponderante sobre as demais 

propriedades mecânicas  da  liga,  porém  nenhuma  destas  propriedades  é  independente  dos 

tratamentos  térmicos  que  são  realizados  nesta  família  de  aços.  Cada  elemento  deve  ser 

considerado  individualmente.  A  seguir,  na  Tabela  2.5,  é  mostrado  um  resumo  das 

características de cada elemento de liga. 
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Tabela 2.5. Características dos principais elementos de liga. 

Elemento 
Principal 

mecanismo de 
endurecimento 

Principais características 

C 
Formação de 
carbonetos 

‐ Forma carbonetos até 540oC. Após isso, o crescimento de carbonetos limita 
o  endurecimento  por  precipitação  e  empobrece  a  matriz  de  elementos 
substitucionais que se aderem aos carbonetos; 
‐ Reduz a formação de ferrita delta. 
‐ Diminui a soldabilidade. 

Cr 
Formação de 
carbonetos 

‐ Melhorar a resistência à corrosão e à oxidação; 
‐ Alta afinidade pelo C,  formando carbonetos durante o envelhecimento, os 
quais podem se esferoidizar e evoluir quando for alto o teor de Cr. 
‐ Boa, mas é necessário TTPS quando o  teor de Cr é alto para não perder a 
tenacidade 

Mo 

Mecanismo de 
solução sólida a 

baixas temperaturas 
e formação de 

carbonetos a altas 
temperaturas 

‐ Acima de 1% pode formar ferrita delta; 
‐  A  baixas  temperaturas  o  mecanismo  de  solução  sólida  é  o  principal 
responsável pelo endurecimento e a altas  temperaturas é pela  formação de 
carbonetos, devido a alta afinidade pelo C. 
‐ Elementos mais afins pelo C podem ser adicionados, como Ti, Nb e V. 

Nb  Formação de 
carbonetos 

‐ Forma carbonetos muito estáveis a altas temperaturas; 
‐ Esses carbonetos atuam no refino de grão e estabilizam a microestrutura; 
‐ Prejudica a ductilidade e tenacidade nos aços com teor de Cr acima de 5%. 

W  Mecanismo de 
solução sólida 

‐ Ótimo formador de carbonetos, mas a difusão é mais lenta que a do Mo e V, 
permitindo permanecer em solução sólida; 
‐ Aumenta significativamente a resistência à fluência; 
‐ Teores acima de 2% poderá precipitar fase laves, Z e Delta, na qual reduzem 
a tenacidade a altas temperaturas e longos tempos de exposição. 

Ti 
Formação de 
carbonetos 

‐ Forma carbonetos finos e estáveis; 
‐ Aumenta a desoxidação; 
‐ A fração volumétrica está limitada pela quantidade de C, pois quanto menor 
o C, maior a de Ti. 

Ni  Elemento 
gamagênico 

‐ Aumenta a resistência à corrosão; 
‐ Elemento austenitizante; 
‐ Diminui o Cr equivalente; 
‐ Não  favorece  a  formação  de  ferrita  delta  e  evita  os  efeitos  negativos  na 
resistência à fluência e tenacidade; 
‐ Boa  resposta ao  revenimento, exceto a altas  temperaturas de  tratamento 
térmico.

N  Formação de 
nitretos 

‐ Forma nitretos finos e dispersos; 
‐ Aumenta a resistência à fluência; 
‐ Teor acima de 0,1% tende a prejudicar a tenacidade, soldabilidade, favorece 
a formação de fases deletérias e o coalescimento dos precipitados. 

B  Elemento 
gamagênico 

‐ Contribui para reduzir a formação de ferrita‐delta; 
‐ Aumenta a temperabilidade mesmo em pouca quantidade; 
‐ O teor ideal é na faixa de 0,003 a 0,03%, em que há aumento da resistência à 
fluência devido a restrição do coalescimento dos carbonetos; 
‐ Influencia na nucleação e crescimento de partículas MX nas discordâncias. 

 

Particularidades especiais: 

Vanádio: geralmente a adição de V contribui para melhorar a resistência dos aços pela 

precipitação  de  carbonetos  e/ou  nitretos,  isto  é,  finas  partículas MX(V(C, N).  Entretanto,  o 

longo período de  eficiência  e  estabilidade desse mecanismo de  resistência por precipitação 

fornecida pelas  finas partículas de MX  [V(C, N)], não  tem sido muito bem esclarecidas ainda 

[27]. Em regime de fluência, com sua capacidade de formar carbonetos muito estáveis à altas 
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temperaturas,  os mesmos  restringem  o movimento  das  discordâncias  e  reduz  o  efeito  da 

recuperação e da  recristalização, aumentando a  resistência dos aços, evitando a degradação 

microestrutural durante a fluência [28]. Estes mesmos carbonetos também vão atuar no refino 

de grão e estabilizar a microestrutura. 

De  acordo  com  a  termodinâmica,  o  V  forma  carbonetos  ou  nitretos  muito  mais 

facilmente que Cr  com  elevada  estabilidade  a  altas  temperaturas  [27]. O V  também  possui 

maior  afinidade  pelo  C  que  o Mo.  Logo,  o  V  pode  reagir  com  o  C  e  permitir  que  o Mo 

permaneça em solução sólida, fornecendo endurecimento à matriz. Sua adição é  limitada até 

0,25%  em  aços  contendo  até  0,05%  de  C,  resultando  numa  fina  e  estável  dispersão  de 

carbonetos de vanádio, V4C3, cuja morfologia é de granulação fina. Teores maiores aumentam a 

susceptibilidade à formação de trincas durante o reaquecimento. À temperaturas superiores a 

600oC, no entanto, o precipitado coalesce rapidamente. Os aços 2,25Cr‐1Mo modificados com 

V  possuem  em  sua  composição  um  teor  máximo  de  0,35%  deste  elemento,  pois  teores 

superiores prejudicam a sua soldabilidade. 

 

2.1.5 Microestruturas dos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V 

A  microestrutura,  e  consequentemente,  as  propriedades  mecânicas  desejadas  dos 

aços são funções da composição química e do histórico dos tratamentos termomecânicos aos 

quais foram submetidos.  Isto significa que dependendo do nível requerido pelo projeto, será 

selecionado  um  determinado  tratamento  térmico.  Baixas  taxas  de  resfriamento  favorecem 

cineticamente a  formação de  ferrita e perlita, enquanto que  taxas maiores de  resfriamento 

implicam na  formação de bainita e martensita. A microestrutura  típica do aço  temperado e 

revenido apresentam microestruturas de bainita e martensita [1].   

O aço na condição bainítica possui uma resistência elevada à fluência sob condições de 

tensões elevadas atuando por  tempos curtos e, no entanto, se degrada mais  rapidamente a 

temperaturas altas que o mesmo aço com microestrutura ferrítico‐perlítica [29].  

A  Figura  2.7 mostra  o  diagrama  de  resfriamento  contínuo  de  um  aço  Cr‐Mo‐V.  A 

quantidade dos microconstituintes depende da  taxa de  resfriamento. A  correlação  entre  as 

diferentes taxas de resfriamento (oC/s) e a microestrutura obtida é a seguinte [30]. 

‐ 0,1oC/s, a microestrutura consiste de 16% de bainita e 84% de ferrita; 

‐ 0,3oC/s, a microestrutura consiste de 38% de bainita e 68% de ferrita; 

‐ 1oC/s, a microestrutura consiste de 89% de bainita e 11% de ferrita; 

‐ 5 e 10oC/s, a microestrutura é completamente bainítica; 
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‐ 40oC/s, a microestrutura consiste de 79% de bainita e 21% de martensita; 

‐ 150oC/s, a microestrutura consiste de 21% de bainita e 79% de martensita; 

 

Figura 2.7. Diagrama de resfriamento contínuo de aços Cr‐Mo‐V. Adaptado de [30]. 

 

Um tipo de microestrutura composta de bainita e martensita é mostrada por Badeshia 

[31], cujo material é um típico aço médio carbono. A composição bifásica deste aço pode ser 

distinguida  pela  coloração  clara  da  martensita,  que  não  foi  revenida,  a  ausência  de 

precipitados  de  carboneto  em  sua microconstituição.  A  origem  desta martensita  é  da  fase 

austenítica que foi resfriada bruscamente. A Figura 2.8  indica as fases claras como relativas à 

martensita proveniente da austenita.  

Com  relação  à  composição  química,  quando  o  teor  de  Cr  está,  aproximadamente, 

entre  2‐4%  poderá  apresentar  uma microestrutura  bainítica  ou  ferrita‐perlita.  Teores mais 

elevados  de  cromo,  acima  de  5%,  apresentam microestrutura  típica  de martensita  pura  ou 

martensita‐ferrita‐δ, pois com esta composição ocorrerá transformação martensítica [14].  

Indiferente  da microestrutura  inicial  do  aço,  a mesma  será metaestável,  isto  é,  ao 

submetê‐la  a  temperaturas elevadas por  tempos  longos,  se  transformará:  seus precipitados 

possivelmente  coalescerão  e  esferoidizarão,  obtendo‐se  tempos  de  vida  em  serviço  e 

resistências à fluência similares. Conclui‐se que as diferenças microestruturais iniciais, para um 

mesmo  tipo  de  aço,  não  alteram  substancialmente  a  resistência  à  fluência.  Opostamente 
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ocorre  com a  composição química que, modifica  significativamente o  comportamento desta 

propriedade. 

 

 

Figura 2.8. Micrografia obtida por microscopia ótica de uma microestrutura mista das fases 
bainita (αb) e martensita (α’) em um aço médio carbono. Adaptado de [31]. 

 

Na  junta  soldada  a microestrutura  final  será  fortemente  influenciada  por  diversos 

fenômenos físicos que atuam simultaneamente [32]. As propriedades elétricas e térmicas dos 

materiais  variam  com  a  temperatura,  alterando  o  potencial  do  arco.  Alguns  elementos 

químicos  presentes  no  material  de  base  poderão  vaporizar,  em  decorrência  da  alta 

temperatura do arco [33]. 

A  Figura  2.9 mostra  o  perfil  de  temperatura  para  a  soldagem  de  passe  único.  As 

diversas microestruturas da junta soldada são divididas pelas temperaturas de transição como 

a  temperatura  de  fusão,  as  temperaturas  de  transição  de  fases  e  ou  temperaturas  de 

dissolução de precipitados [34].  

‐ entre a temperatura de pico (Tp) e a de fusão (Tf), existe a zona de fusão, ZF; haverá grãos de 

bainita grosseira e fina, correspondente ao contorno de grão da austenita prévia original 

‐ da temperatura de fusão até uma temperatura crítica (Tc) compreende a ZAC. A ZAC, por sua 

vez,  pode  ser  dividida  em  três  regiões  em  função  do  tamanho  de  grãos,  como:  grosseira, 

intermediária e fina. 

‐ adiante o material de base, MB, que não sofre qualquer alteração na microestrutura através 

do calor fornecido. Determina‐se Tc de acordo com as características do metal de base, no qual 

deverá ser a menor entre as temperaturas de transição de fase, temperatura de dissolução de 

precipitados presentes ou outra que altere a microestrutura.  
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Figura 2.9. Representação esquemática de curva de partição de soldagem, suas 
microestruturas e quatro tipos de trincas. Adaptado de [35].  

 

Na  soldagem  multi‐passes  haverá  uma  sobreposição  dos  passes  anteriores,  que  é 

proporcional  ao  calor  fornecido  no  processo  de  soldagem  e  na  temperatura  de  pré‐

aquecimento.  Os  ciclos  térmicos  dos  múltiplos  passes  afetam  proporcionalmente  o 

comprimento da ZAC [36]. A ZAC apresentará bainita com grãos grosseiros, bainita com grãos 

finos e  transformação  intercrítica da  ferrita e bainita. Na ZAC de grãos  finos, mais  longe da 

linha de fusão, o pico de temperatura causa somente uma transformação parcial da austenita 

e, uma vez que o tempo a altas temperaturas  foi  limitado, nenhum significativo crescimento 

de grão ocorrerá [37]. A transformação da ferrita e bainita é possível de acordo com a taxa de 

resfriamento aplicada, como no diagrama apresentado na Figura 2.7.  

Próximo  à  solda,  a  temperatura  atingida  é  maior,  assim  grãos  coalescidos  serão 

desenvolvidos  adjacentes  ao  contorno  da  fusão.  O  tamanho  do  grão  da  austenita  prévia 

diminui distanciando desta  região em proporção com a diminuição da  temperatura de pico. 

Adjacente aos grãos relativamente finos de bainita, a temperatura de pico do ciclo térmico não 

é suficiente para completar a transformação para austenita e o crescimento de grão da mesma 

será  limitado.  Esta  região,  conhecida  como  transformação  intercrítica,  portanto  conterá 
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significativa quantidade de grãos finos, o qual devido à taxa de resfriamento reduzida, forma 

ferrita.  

Os  aços  CrMoV  possuem  grande  susceptibilidade  ao  trincamento  do  tipo  IV,  ou 

também denominadas de  trinca de  reaquecimento. Os  tipos de  trincas que poderão ocorrer 

também estão ilustradas na Figura 2.9 denotadas como tipo I, II, III e IV.  

O tipo I é orientado transversal ou perpendicularmente localizado no metal de solda. O 

tipo II é bem similar ao tipo I, é localizado no metal de solda, porém adjacente a ZAC. O tipo III 

ocorre  na  região  dos  grãos  grosseiros  da  ZAC.  O  tipo  IV  é  localizado  na  região  dos  grãos 

finos/intercrítica da ZAC [35, 38].   

Estas  trincas  estão  ligadas  principalmente  a:  precipitação  intragranular  de  finos 

carbonetos (principalmente V4C3 e Mo2C) que endurecem o grão e precipitação  intergranular 

que induz a depleção de elementos de liga na zona adjacente do contorno de grão. Esta zona é 

susceptível ao acúmulo de deformação [39]. Portanto, a susceptibilidade pode aumentar com 

o  aumento  do  tamanho  de  grão;  taxa  de  deformação  lenta  promoverá  trinca  através  de 

deslizamento  de  contorno  de  grão;  fragilização  do  contorno  de  grão  pode  ser  causada  ou 

promovida pela segregação de impurezas. 

A  soldagem  do  aço  2,25Cr‐1Mo  foi  estudada  por  TSAI  et  al.  [40]  e  observaram 

diferentes  microestruturas  para  aportes  térmicos  de  2kJ/mm,  5kJ/mm  e  8kJ/mm.  As 

microestruturas para cada aporte  térmico concordam com as prováveis microestruturas dos 

processos  industriais, ou seja, martensita para 1,5 kJ/mm e o aparecimento de bainita entre 

2,64 a 7,35 kJ/mm. 

Para  avaliar  a  sensibilidade  à  trinca  de  reaquecimento  dos  materiais  Cr‐Mo‐V, 

BOCQUET et al.  [41]  realizaram estudos para medir a ductilidade da ZAC na  temperatura do 

TTAT. A  área do  grão  coalescido  foi  simulado por  amostras de  tração por uma máquina de 

simulação termomecânica, Gleeble. Os ensaios de tração foram realizados a 650 and 700°C. A 

Figura  2.10  mostra  o  resultado  da  ductilidade  da  ZAC  (RA%)  comparado  para  diferentes 

materiais. 

A baixa  temperatura de  TTAT  (650oC),  a  adição de V  tem um  efeito detrimental na 

ductilidade  da  ZAC  para  ambos  novos  materiais,  comparado  ao  2,25Cr‐1Mo.  À  alta 

temperatura  (700oC),  o  efeito  do  V  não  é  tão  adverso.  Somente  o  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V 

mostrou  uma  significativa  redução  comparado  ao  aço  convencional  2,25C‐1Mo,  mas  a 

ductilidade permanece superior a 20% (RA) o qual é um limite crítico proposto na literatura. A 

ductilidade  do  aço  com  V  aumenta  quando  o  Cr  aumenta  de  2,25  para  3%.  No  mais, 
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considerando que as condições de TTAT na prática (>680oC), a sensibilidade do novo material é 

baixa e nenhuma trinca de reaquecimento é esperada. 

 

(a)      (b) 
Figura 2.10. Avaliação da sensibilidade à trinca de reaquecimento pelo ensaio de tensão a 

temperatura do TTAT em ZAC simulada (a) 650oC e (b) 700oC. Adaptado de [41]. 
 

 
Para  limitar  a  formação  de microestrutura muito  frágil,  a  soldagem  de muitos  aços 

baixa‐liga  inclui  o  pré‐aquecimento.  A  ZAC  típica  de  um  aço  soldado  baixa  liga,  portanto, 

conterá uma faixa de microestruturas [22]. Mesmo em regiões as quais foram completamente 

austenitizadas, para um resfriamento brusco de obtenção de microestrutura bainítica, também 

ocorrerá a formação de austenita retida. 

A  Figura  2.11 mostra  o  reaquecimento  do  passe  anterior  pelo  passe  subseqüente 

numa  solda multipasse do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V. Os passes  subsequentes  devem  refinar  a 

estrutura do passe simples. Com o mínimo de sobreposição, o efeito térmico do segundo passe 

é  limitado  e  a  estrutura  original  remanescente  é  essencialmente  a mesma.  Entretanto,  na 

interseção de dois cordões, o refinamento ocorre de tal forma que o metal de solda colunar é 

recristalizado a grossos e finos grãos equiaxiais, enquanto na ZAC, grãos grosseiros de bainita 

são  refinados  a  uma  granulação  mais  fina.  O  nível  de  refino  produzido  será  maior  se  a 

sobreposição for grande [37].  

Para melhorar as propriedades da ZAC e do metal de  solda previamente depositado 

numa localização específica ou na superfície da solda, em aços com alto teor de carbono e aços 

ligados, pode ser  feita um passe de solda de revenimento,  também conhecido como  temper 

bead welding. Esta técnica é utilizada, particularmente para aços que contém vanádio, devido 

a perda de tenacidade após o TTAT, podendo otimizar as propriedades se desejável, mas não é 

uma prática.  Para um ótimo  resultado,  a  solda de  revenimento deve  cobrir  de  30  a  70%  a 

anterior, conforme mostra a Figura 2.12 [42]. 
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Figura 2.11. Reaquecimento pelo passe subsequente no aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V [43]. 

 

 

Figura 2.12. Efeito de sobreposição dos passes subseqüentes na extensão da ZAC do passe 
previamente depositado. Adaptado de [42]. 

 

A  adição  de  vanádio  proporcionou  uma maior  quantidade  de  carbonetos,  pois  este 

elemento  possui maior  afinidade  pelo  C  que  o Mo,  e  isto  os  tornam mais  estáveis  a  altas 

temperaturas. Estes carbonetos, dependendo dos parâmetros de aquecimento e resfriamento, 

são distribuídos mais regularmente na microestrutura, conferindo ao aço um maior refino dos 

grãos e, consequentemente, maior resistência mecânica. A Figura 2.13 mostra a micrografia de 

uma microestrutura de um aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V, tipo 22V.  

O  carboneto  M2C  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  contém  satisfatória  quantidade  de 

vanádio.  Já o M2C presente no aço 2,25Cr‐1Mo não contém nenhum vanádio. Esta diferença 

química  contribui  para  a  sequência  de  carbonetos  nos  aços  modificados  com  vanádio, 
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obedecendo à previsão termodinâmica. Após TTAT a 600oC por 2.763h, precipitados finos na 

matriz  com  cerca de 20nm podem  coalescer até 50nm. Assim, nos aços  com a presença de 

vanádio, pode‐se encontrar dois tipos de precipitados finos: um rico em vanádio e outro rico 

em molibdênio [44]. 

 

 
                                                  (a)                                                            (b) 
Figura 2.13. Refino de grão do aço tipo 22V: (a) não‐refinado e (b) refinado. Adaptado de [43]. 

 
 
 

2.1.6 Evolução microestrutural nos aços Cr‐Mo e Cr‐Mo‐V 

Os  precipitados  presentes  nos  aços  da  classe  Cr‐Mo‐V  são metaestáveis  e  por  tal 

motivo, provocam alterações microestruturais quando submetidos à alta temperatura durante 

tempos prolongados.  

Dependendo  da  composição  química,  tipo  e  distribuição  desses  carbonetos  e  dos 

tratamentos térmicos aplicados, obter‐se‐á uma determinada microestrutura que se relaciona 

diretamente  com  as  propriedades mecânicas  de  uma  liga,  uma  vez  que  este  é  o  principal 

mecanismo de endurecimento da matriz. 

O processo de fabricação dos aços Cr‐Mo prevê a realização de tratamentos térmicos 

em temperaturas superiores a 500°C de forma a permitir a difusão dos átomos substitucionais 

num  razoável  período  de  tempo,  o  que  promove  o  crescimento  dos  precipitados  [45].  Os 

tratamentos térmicos comumente empregados são de têmpera e revenimento. O tempo e a 

temperatura de revenimento servirão tanto para aliviar as tensões como também para exercer 

Refinado 

Não‐Refinado 
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um  efeito  significativo  sobre  a  estabilidade  da  microestrutura  e  sobre  a  cinética  de 

precipitação. 

Entretanto,  após  um  longo  tempo  em  serviço,  a  resistência  à  fluência  é  devido  a 

presença de carbonetos  finos, que são dependentes apenas da difusão de átomos de C. Tais 

carbonetos  podem  precipitar  em  temperaturas  da  ordem  de  200oC.  Como  conseqüência, 

verifica‐se  a  ocorrência  desta  precipitação  prioritariamente  àquela  oriunda  dos  demais 

carbonetos metálicos como Mo2C, por exemplo. O resultado deste processo é, em um primeiro 

momento,  o  amolecimento  do  aço  a  partir  da  retirada  do  carbono  da  solução  sólida  pelos 

carbonetos  de  ferro.  Porém,  ocorre  um  novo  endurecimento  à  medida  que  os  demais 

carbonetos metálicos  começam  a precipitar  às  expensas dos menos  estáveis  carbonetos de 

ferro. Isto justifica porque, na Figura 2.2(a), o aço possui uma queda significativa na resistência 

total logo no início do tratamento [45].  

A estabilidade desses carbonetos aumenta na  seguinte ordem de elementos de  liga: 

Cr, Mo, V e Nb. A dureza (secundária) produzida por estes carbonetos aumenta com a elevação 

da temperatura de revenimento [6]. 

 
2.1.6.1 Precipitação 

Os  tipos  de  carbonetos  inicialmente  presentes  no  aço  são  dependentes  da  taxa  de 

resfriamento e da composição da liga. Os carbonetos influenciam as propriedades dos aços por 

dois motivos: primeiro, porque após austenitização, eles se dissolvem na matriz e, portanto, 

controlam  as  suas  propriedades,  tal  como  dureza  a  quente;  segundo,  os  carbonetos 

remanescentes  na  matriz  influenciam  diretamente  nas  propriedades  mecânicas, 

particularmente a  resistência mecânica, que  se deve a  sua grande  fração volumétrica e alta 

dureza, pois impedem a movimentação de discordâncias.  

A  eficácia  dos  equipamentos  do  aço  Cr‐Mo‐V  operando  sob  fluência  é  altamente 

dependente do tipo (coerente ou  incoerente com a matriz), composição química, morfologia, 

tamanho e distribuição dos carbonetos primários que estão presentes, como MC, M2C, M3C, 

M7C3, M23C e M6C e que possuem influência decisiva na tenacidade [46, 47]. 

A morfologia, estrutura e composição dos carbonetos têm sido largamente estudadas, 

mas a  influência de diferentes elementos de  liga na morfologia e quantidade de carbonetos 

eutéticos em vários tipos de aço requer muitas investigações. Muitas pesquisas têm investido 

esforços  no  efeito  do  C,  Si, W, Mo  e  Nb.  É  também  conhecido  que  o  tipo  de  carboneto 

formado  durante  a  solidificação  é  altamente  dependente  do  teor  de  V  no  aço,  mas  sua 
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influência não tem sido sistematicamente estudada [46]. Após o trabalho de BAKER e NUTTING 

[48] outros autores têm reportado a identificação de diversos precipitados com características 

comuns de composição química, estrutura cristalina e distribuição. A Tabela 2.6 apresenta os 

tipos de carbonetos e suas descrições principais. 

 
Tabela 2.6. Precipitados presentes no aço Cr‐Mo‐V e suas principais características. 

Carboneto  Elementos químicos  Faixa de temperatura 
Estrutura 
cristalina 

Característica principal 

ε  Ocorre em aços com teor de C 
em torno de 0,2% 

Após o primeiro estágio de 
revenimento à 

temperaturas abaixo de 
2000C. 

 

Hexagonal
 

Não se encontra em aços comerciais 
devido o tratamento térmico 

realizado. 

MC  Encontrados somente em aços 
com adição de V, Nb ou Ti. 

Muito estável numa ampla 
faixa  

Cúbica 

 
Possui reduzido tamanho nos estágios 
iniciais de têmpera, o que dificulta sua 
identificação. O carbeto de V pode 

substituir o de Mo. 
 

M2C 

Carboneto rico em Mo. Alta 
solubilidade de Cr e V. Relação 
V/Mo for alta altas T é instável 
e enriquece de outros elementos 
evoluindo p/ M6C. Relação V/Mo 
é baixa o carbeto é estável, 

inclusive precedendo a 
precipitação do M6C.  

 

Primeiro a se formar 
quando exposto a alta 
temperatura devido a 
grande tendência em 

formar carbonetos de Mo. 

Hexagonal 
Inicialmente nucleia‐se coerente com 
a matriz, mas depois se transforma na 
forma de agulhas planas incoerentes.

M3C  Rico em Fe, ligados 
principalmente com Cr. 

Ocorre para altas 
temperaturas e tempo curto 
ou baixas temperaturas e 

tempos longos. 
Por isso, é instável neste aço 

durante revenimento e 
assim, dissolve‐se 
fornecendo C para 

precipitados mais estáveis. 
 

Ortorrôm‐
bica 

A precipitação ocorre fina e 
dispersamente na martensita 

revenida, produzindo uma dissolução 
rápida e aumentando a cinética do 
endurecimento secundário. Por ser 
mais grosseira na ferrita da bainita, é 
que os carbonetos são mais grossos. 

M7C3  Rico em Cr e alta solubilidade de 
Fe e Mn, mas baixa em Mo e V 

Com o envelhecimento, sua 
formação é precedida do 

M3C, aumentando o teor de 
C na matriz. A alta 
solubilidade tende a 

coalescer o precipitado, mas 
o V estabiliza‐o. 

 

Hexagonal 

Ocorre na interface ou no interior do 
M3C e será de formato acicular na 
matriz e globular no contorno de 

grão. 

M23C6  Rico em Cr e alta solubilidade de 
Fe e Mn. 

Encontra‐se distribuído em 
toda microestrutura, caso a 
condição seja normalizada e 

revenida. 

Cúbica de 
Face 

Centrada 

Na bainita, se forma nas regiões que 
há M7C3, M3C e M2C, nucleando na 

interface dos precipitados rico em Fe 
e vai crescendo as expensas dos 
carbetos se enriquecendo de Cr. 

 

M6C 

Composto de Fe (até 40%), Mo, 
Cr e V, podendo variar entre 
Fe3Mo3C e Fe4Mo2C. Sua 

composição é de acordo com a 
composição do aço. Pode conter 

um teor elevado de Si. 

Ocorre quando exposto a 
longos tempos e a altas 

temperaturas. 

Cúbica de 
Face 

Centrada 

Nucleia nos contornos entre a matriz 
e o carbeto presente ou pela 

transformação do M23C6. Acima de 2% 
de Mo e quantidade apreciável de C, 
pode ocorrer uma transformação 

direta desde o M2C. 
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Em  seus  experimentos, VYROSTKOVA  et.  al  [49]  compararam os  resultados dos  seis 

carbonetos encontrados (exceto carboneto ε) no aço Cr‐Mo‐V, um com composição de 0,34% 

de V e 0,95% de Mo e outro aço com 0,32% de V e 0,70% de Mo. Para isto foi organizada uma 

tabela  com  coordenadas  tempo  x  temperatura,  individualmente  para  cada  carboneto, 

organizando  pontualmente  a  localização  de  seu  equilíbrio  termodinâmico,  como  pode  ser 

visualizado na Figura 2.14. 

Observa‐se que as condições de  revenimento  irão  influenciar  fortemente na área de 

estabilidade dos  carbonetos. A precipitação do M7C3  com  grande quantidade de  cromo é o 

principal  fator  que  contribui  com  a  taxa  de  crescimento  dos  precipitados  após  tempo 

prolongado de revenimento [50]. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
(a)                                               (b) 
 

 
(c) (d) 
 

 
(d) (f) 
 

Figura 2.14. Diagrama experimental tempo x temperatura para carbonetos individuais no aço 
Cr‐Mo‐V: (a) MC; (b) M7C3; (c) M2C; (d) M6C; (e) M3C; (f) M23C6 . Adaptado de [49]. 

LEGENDA: 

   0,34% V e 
    0,95 % Mo; 
    0,32% V e  
    0,70% Mo. 
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2.1.6.2 Evolução dos precipitados  

Em função das altas temperaturas e longo tempo em serviço e dos efeitos da fluência, 

os carbonetos metaestáveis presentes nos aços Cr‐Mo, são objetos de vários estudos a fim de 

compreender  como  a  composição  química,  o  tipo,  a  distribuição,  histórico  térmico, 

temperatura  de  envelhecimento  e  nível  de  tensões  podem  influenciar  na  evolução  dos 

mesmos. As alterações microestruturais ocorrem lentamente podendo ter efeito após 20 anos 

de operação em temperaturas na faixa de 520 a 560°C. 

As  sequências  de  precipitação  de  carbonetos  no  revenimento  foram  estudadas 

sistematicamente por BAKER e NUTTING [48] combinando diversas temperaturas e tempos. A 

sequência proposta para a evolução dos carbonetos no aço normalizado e revenido, tanto para 

precipitados que se formam na perlita ou bainita como na ferrita, foram: 

1) Na perlita ou na bainita: 

 

 

 

 

2) Na ferrita: 

 

 

Nota‐se  que  o M6C  é  o  último  dos  carbonetos  a  se  formar. As  transformações  dos 

carbonetos  também  podem  ser  verificadas  segundo  o  diagrama  isotérmico  da  Figura  2.15. 

Comparando‐se  a  área  de  estabilidade  do  carboneto M2C  com  a  correspondente  área  do 

carboneto M6C é possível observar claramente que há condições simultâneas dos carbonetos 

coexistirem. Esta condição, provavelmente, é possível em estado de não‐equilíbrio, porque o 

M2C  é  um  carboneto  de  não‐equilíbrio  de  acordo  com  cálculos  termodinâmicos  [49]. Há  a 

possibilidade dos precipitados se nuclearem de forma  independente ou de mais de uma rota 

coexistir por algum período de tempo, assim também como um ou mais estágios poderão não 

ocorrer durante a evolução dos precipitados [51]. 

O V não  influencia a estabilidade do M23C6, segundo estudos comparativos com aços 

com  adição de 0,32 e 0,34% de V e outro  com  apenas 0,02% de V.  Entretanto, os  cálculos 

termodinâmicos não condizem, uma vez que também pode ocorrer a baixas temperaturas no 

Carboneto ε 

+ 

       Fe3C 

Fe3C 

 

 
Fe3C 

+ 
M2C 

M23C6 

M6C 

M7C3 

M2C M6C 
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aço  com menor  teor de V.  Indiretamente  isto  confirma que  a  estabilização do M23C6 não é 

somente pelo Mo, mas também pelo V. A influência da composição do aço no comportamento 

dos  carbonetos M6C  e MC  é  plausivelmente  significativa. O  carboneto M6C  precipita  numa 

ampla faixa de temperatura quando o teor de V e Mo é alto, pois estes elementos tornam mais 

rápido o início da precipitação deste carboneto. 

O  início  da  precipitação  do  carboneto  MC  é  influenciado  pela  relação  mútua  da 

composição do aço e o comportamento dos carbonetos M2C e M6C. No aço da Figura 2.15(b), 

graças  a  rápida  precipitação  de  ambos  os  carbonetos,  o  carboneto  MC  é  o  último  a  se 

precipitar devido a  falta de V na matriz. No aço da Figura 2.15(a), com baixo  teor de Mo, a 

precipitação do M2C é prevenida ou significativamente reduzida pela precipitação do M6C. Por 

outro lado, o carboneto MC precede o M6C, onde a taxa de V/Mo é maior, e MC é o carboneto 

conduzido na sequência de precipitação. Ressalta‐se que a taxa V/Mo e o teor absoluto de Mo 

no aço são importantes para a precipitação dos carbonetos MC, M2C e M6C.  

 

 

          (a)                                                                            (b) 
Figura 2.15. Diagramas tempo x temperatura da sequência de formação dos carbonetos nos 

aços: (a) 2,26Cr‐0,70Mo‐0,32V e (b) 2,57Cr‐0,95Mo‐0,34V. Adaptado de [52]. 
 

O teor de Cr na composição química destes aços tem somente uma pequena influência 

para iniciar a precipitação do M7C3. A partícula M23C6, se presente na microestrutura, não tem 

nenhuma influência direta na cinética de precipitação do M7C3 [49]. 

Algumas pesquisas dizem que afinidade do V pelo C é muito maior que a do Cr, W e 

Mo,  devido  a  maior  energia  de  ligação.  Assim,  quando  o  teor  de  V  no  líquido  antes  da 

transformação eutética aumenta  como, por exemplo, durante a  soldagem, a quantidade de 
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carbonetos MC  aumenta.  O  carboneto M2C  é  uma  fase  instável  a  qual  se  decompõe  em 

carbonetos M6C e MC a elevadas temperaturas, portanto existe um equilíbrio na quantidade 

de M6C, M2C e MC: 

M2C + γFe  M6C + MC 

Os  carbonetos eutéticos  consistem exclusivamente de M6C nos aços  livre de V, mas 

com a elevação no teor de V, a quantidade de carbonetos MC também aumenta. Mo favorece 

a  formação de M2C. V  promove  a  formação  de M2C  e MC,  portanto  a  quantidade  total  de 

carbonetos eutéticos aumenta com a elevação do teor de V.  

Na reação de decomposição, as partículas facilmente solúveis desempenham um papel 

importante no  tratamento  térmico, pois  facilitam na  saturação da austenita  com elementos 

requeridos no endurecimento  secundário da matriz. O  tamanho dos  carbonetos eutéticos e 

eutetóides aumentam com o aumento do teor de V, para valores até 4% [46]. O aumento de 

carbonetos ricos em Mo deverão também causar depleção de Mo na matriz bainítica [53].  

No  caso  dos  aços  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  largamente  usados  nos  reatores  de 

hidrocraqueamento  e hidrodessulfurização, os  carbonetos precipitam  geralmente durante o 

tratamento  térmico,  uma  vez  que  possuem  uma  grande  espessura  e  necessitam  de  longos 

tempos numa alta temperatura.  

Os precipitados nos aços  temperados e revenidos do 2,25Cr‐1Mo‐0,25V  foi estudado 

por  YONGTAO  et  al.  [55].  Foi  obtido  a  fração  em  massa  relativa  dos  carbonetos  após 

permanecer a temperatura de 720oC por 2h, 5h e 10h, como mostra a Tabela 2.7.  

 
Tabela 2.7. Evolução da quantidade de carbonetos durante o tratamento térmico de têmpera e 

revenimento. Adaptado de [55]. 

Tempo (h)  Carbonetos 
identificados 

Fração em massa total de 
carbonetos (%) 

Fração em massa de MC 
(%) 

2 

5 

10 

M7C3 + MC + M23C6 

M7C3 + MC + M23C6 

M7C3 + MC + M23C6 

1,10

1,23 

1,48 

0,32 

0,38 

0,10 

 

Finos carbonetos temperados e revenidos são comparados aos carbonetos grosseiros 

do aço 2,25Cr‐1Mo na Figura 2.16. São identificados quatro tipos de carbonetos no aço: M7C3, 

M23C6, MC e M3C, sendo M os metais Fe, Cr, Mo, V entre outros. No tratamento apenas com 

têmpera  encontrou‐se  M7C3  e  houve  dificuldade  de  solubilização  mesmo  a  elevadas 

temperaturas de austenitização. Os carbonetos do tipo M3C se dissolveram rapidamente e os 

M23C6 precipitaram durante o revenimento. Observou‐se um mecanismo de transformação em 
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duas etapas M3C  M23C6 e M23C6  M7C3. A estabilidade termodinâmica dos carbonetos dos 

aços modificados é muito maior que dos precipitados livre de vanádio, dado sua maior energia 

de  ligação.  Através  desta  Tabela  pode‐se  observar  que  a  quantidade  total  de  carbonetos 

aumenta, enquanto a quantidade do carboneto MC regride à medida que se aumenta o tempo 

de revenimento, sendo que MC são carbonetos ricos em V e Mo e M7C3 e M23C6, em Cr e Fe. 

 

 

 

 

 

 

  

 

                       (a)                                                                                 (b) 
Figura 2.16. Imagem por MEV dos carbonetos (a) no aço convencional 2,25Cr‐1Mo e (b) no aço 

modificado 2,25Cr‐1Mo‐0,25V, réplicas de extração de carbono. Adaptado de [2]. 
 

Nos  aços  Cr‐Mo  a  maior  resistência  pode  ser  obtida  com  o  aumento  do  teor  de 

vanádio,  entretanto,  alguns  estudos  experimentais  realizados  por  [27]  mostram  que  V  e 

também o Nb diminuem  a ductilidade e a  tenacidade de aços alto  cromo  (acima de 5%Cr). 

Portanto,  o  teor  desses  elementos  é  reduzido,  porque  pressupõe  que  a  ductilidade  e  a 

tenacidade são importantes para os materiais estruturais sob o ponto de vista da resistência a 

fluência‐fadiga.  

 
2.1.7 Desempenho dos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V nos vasos de pressão 

O  aço  Cr‐Mo‐V  é  comumente  utilizado  como material  na  fabricação  de  plantas  de 

refinamento na indústria do petróleo, especialmente os reatores de hidrotratamento, no qual 

ocorrem principalmente as reações de hidrocraqueamento e hidrodessulfurização.  

Embora a soldabilidade deste material seja comparável a outros Cr‐Mo e Cr‐Mo‐V, o 

aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V é extremamente sensível aos parâmetros de soldagem, calor aportado, 

temperaturas  de  pré‐aquecimento  e  interpasse,  tratamento  de  desidrogenação,  alívio  de 

tensão  intermediário,  tratamento  térmico pós‐soldagem  [4].  Estes  reatores  estão  sujeitos  a 

vários ciclos térmicos. Também é justificada a sua sensibilidade devido a grande espessura de 

parede, alta temperabilidade e às condições severas de serviço, pois operam a relativamente 



 
 

31

alta  temperatura  (na  faixa de 300‐480oC) e  alta pressão parcial de hidrogênio  (15‐200 bar), 

necessitando de precaução e cuidados com o processo [23]. Esta combinação, em particular, 

conduz a muitos problemas e devem ser mantidos sob controle.  

Durante  as  paradas  para  manutenção,  “shutdowns”,  por  exemplo,  pressão  e 

temperatura devem ser reduzidas aos poucos desde a correspondente condição de serviço até 

a temperatura e pressão ambientes. No final da manutenção, o pessoal da operação reinicia a 

unidade aumentando a pressão e a temperatura  interna do vaso, então começando um novo 

ciclo.  Durante  esse  estágio  do  início  do  processo  após  o  shutdown,  deve  ser  dada muita 

atenção à temperatura do metal e a pressão interna para assegurar por um algum tempo que 

a  tenacidade do material do  reator é  suficiente para  resistir ao aumento de pressão.  Isto é 

feito  através  de  um  cauteloso  controle  da  taxa  de  aquecimento  e  pressão,  para  evitar  os 

caminhos que levam as condições que poderiam causar a fratura frágil. Em condição extrema, 

pode  ocorrer  uma  falha  catastrófica  na  parede,  se  a  temperatura  do  aço  ferrítico  não  é 

suficiente  para  alcançar  um  nível  de  tenacidade  à  fratura  suficiente  para  atenuar  a 

instabilidade de uma trinca [56]. 

Esses  aços oferecem  a  conformabilidade  e  a  tenacidade da microestrutura bainítica 

sem a dificuldade de soldagem e tratamento térmico dos materiais martensíticos alto cromo, 

como o P‐91 [6]. 

Para  reduzir  os  problemas  causados  pelo  hidrogênio,  que  ocorrem  comumente  na 

condição de hidroprocessamento, é utilizado um  revestimento  interno no vaso. Comumente 

esse  revestimento  é  de  aço  inoxidável  austenítico  devido  à  alta  solubilidade  e  baixa 

difusividade do hidrogênio para proteger da corrosão e da degradação do ambiente. Deverão 

ser feitos exames de micro, macro, dureza e teste de descolamento para verificar que não há 

descolamento ocorrendo entre o MB e o revestimento. Além disso, no caso, ao utilizar o aço 

inoxidável austenítico para revestir, deve‐se realizar ensaio de corrosão  intergranular no aço 

inox.  Na  qualificação  da  solda  de  revestimento,  a  espessura  do  revestimento,  pré‐

aquecimento, pós‐aquecimento e todos os parâmetros de soldagem deverão ser estritamente 

os  mesmos  que  aqueles  usados  na  fabricação.  A  marca  dos  consumíveis  de  soldagem  é 

considerada variável essencial [7]. Este item será descrito com mais detalhes em 2.2.7. 

A seleção de materiais para reatores de vasos de pressão é um dos  itens críticos. Os 

novos  reatores  terão dimensões de 8‐9m de diâmetro e provavelmente de 200‐300 mm de 

espessura, como pode ser visto na Figura 2.17. Os vasos são maiores que os atuais vasos de Cr‐

Mo [6]. 
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(a) 

 

(b) 
Figura 2.17. Reator de parede grossa fabricado de 2,25Cr‐1Mo‐0,25V: (a) projeto básico de 

processo [3] e (b) transporte do reator [57]. 
 

Para a  fabricação dos  reatores de Cr‐Mo‐V, alguns pontos são determinantes, como: 

desenvolvimento de um específico procedimento de soldagem, seleção de sequência correta 

para o tratamento térmico; uso de um bom sistema de gestão de consumíveis; experiência em 

Ensaios  Não‐Destrutivos  (END);  experiência  em  tratamento  térmico  [58].  As  variáveis 

importantes para  a  soldagem do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  incluem  [43]:  composição do  fluxo, 

eletrodo e metal de solda; pré‐aquecimento;  temperatura de  interpasse  (abaixo do  início da 

formação da martensita); tempo e TTAT; taxa de resfriamento; e refino de grão. 
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Estes  aços  apresentam  boa  soldabilidade  quando  o  teor  de  carbono  é menor  que 

0,15%,  entretanto,  são  sensíveis  à  trinca  induzida  pelo  hidrogênio,  sobretudo  quando  são 

adicionados elementos de liga e/ou na soldagem de chapas grossas.  

A soldagem multipasse, é em geral, realizada com passes retilíneos de baixa espessura, 

visando o revenimento das regiões de grãos grosseiros provenientes dos passes anteriores. É 

recomendado que o ciclo de soldagem não seja interrompido até que toda a soldagem tenha 

sido concluída [25].  

A elevada espessura exige um projeto de junta soldada que reduza o volume de solda 

e,  consequentemente,  a  contração  durante  o  seu  resfriamento  [3].  Por  isso,  o  tipo  de 

configuração  do  chanfro  preferida  para  a  soldagem  é  do  tipo  chanfro  estreito  ou  “narrow 

gap”, Figura 2.18 [59].  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.18. Projeto de junta de chanfro estreito. [59] 

 
As  técnicas  mais  comumente  utilizadas  para  soldagem  dos  reatores  de 

hidroprocessamento de petróleo consistem em usar os seguintes processos de soldagem [3]: 

‐ SMAW “Shielded Metal Arc Welding”, exceto para passe de raiz.  

‐ SAW “Submerged Arc Welding” como passes de enchimento, sobretudo tiver se for 

do tipo “narrow gap” (chanfro reto) [39];  

‐ GTAW “Gas Tungsten Arc Welding”; 

‐ GMAW “Gas Metal Arc Welding  (somente modo de  transferência por  spray para a 

posição plana e, pulsado para todas as posições); 

O  pré‐aquecimento  geralmente  é  necessário  para  reduzir  a  velocidade  de 

resfriamento e favorecer a  liberação do hidrogênio, visto a grande tendência de formar uma 
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microestrutura bainítica e/ou martensítica,  sobretudo devido a grande espessura de parede 

utilizada nestes reatores  [25]. A  temperatura de pré‐aquecimento recomendada deve ser de 

177oC, de  acordo  com  a  espessura  e, durante  todas  as operações de  soldagem,  laminação, 

corte térmico e goivagem [12]. O pré‐aquecimento durante a soldagem deve ser mantido até 

ser realizado o tratamento de alívio de tensão intermediário ou desidrogenação. Todas as ZAC 

provenientes do corte e da goivagem devem ser integralmente removidas antes da soldagem. 

Os materiais Cr‐Mo‐V, necessitam de diferentes tratamentos térmicos, com o objetivo 

dos quais são resumidos a seguir: 

‐  Tratamento  de  desidrogenação  (DHT,  Dehydrogenation  Treatment):  reduz  o  nível  de 

hidrogênio na solda a um nível suficientemente baixo para evitar trincas na solda induzidas por 

este  elemento,  levando  em  conta  os  possíveis  efeitos  prejudiciais  de  ciclos  térmicos 

acumulados no descolamento da  interface revestimento/metal de base, na tenacidade e nas 

propriedades de resistência. É realizado entre 300 a 350oC [25, 23]. 

‐  Tratamento de  alívio de  tensão  intermediário  (ISR,  Intermediate  Stress Relieving):  reduz o 

teor de hidrogênio e a  tensão  residual na  junta soldada. É geralmente  realizada entre 620 a 

650oC  [23].  Para  soldas  sujeitas  a  alta  tensão,  como  bocais  e  de  almofadamento,  o  ISR  é 

mandatório. Além do mais, deverá ser feito imediatamente após o término da soldagem, sem 

resfriamento  da  solda  abaixo  da  temperatura  de  pré‐aquecimento  inicial  [36].  Alguns 

fabricantes  realizam  o  DHT  após  a  soldagem  e  antes  do  ISR  para  minimizar  o  risco  dos 

problemas durante o transporte para o forno [13]. 

‐ Tratamento térmico de alívio de tensões (TTAT): modifica a microestrutura do metal de solda 

e da  zona  afetada pelo  calor  e otimiza  as propriedades mecânicas da  soldagem  [23, 60]. A 

temperatura  do  tratamento  dos  aços modificados  com  vanádio  é  710ºC  ±  5oC,  levemente 

maior que dos aços convencionais, 690oC ±5 oC [58]. A solda do aço modificado com vanádio 

deve  ser  formulada para  satisfazer  vários  requisitos de propriedades baseados na  aplicação 

parede espessas e, portanto, são baseados em 8 horas no mínimo de TTAT, mesmo para os 

componentes mais finos, ainda que isso exceda os requisitos de TTAT. A execução do TTAT por 

sua vez, apesar do seu principal atributo ser no alívio das tensões residuais e na melhoria das 

propriedades mecânicas na ZAC, é evitada muitas vezes em alguns procedimentos para reduzir 

consideravelmente os custos de soldagem devido à complexidade relacionada ao controle das 

temperaturas  de  tratamento,  da  oxidação,  do  tamanho  de  fornos  em  função  do  enorme 

tamanho geométrico dos componentes, tempo de execução em si e logística em geral até para 

movimentação de cargas no galpão fabril.   
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  A  Figura  2.19 mostra  uma  sequência  típica  de  tratamentos  térmicos  utilizados  para 

cada parte específica de um vaso de pressão [58]. 

 

*END = Ensaio Não‐Destrutivo 

Figura 2.19. Sequência típica de tratamento térmico. Adaptado de [58]. 

 
O parâmetro Larson‐Miller  (LMP) determina a vida  residual de materiais quando em 

condições de operação. Os resultados de ensaio de tração ou de impacto são plotados versus 

(LMP),  Figura  2.20  [43].  O  LMP  também  avalia  o  comportamento  de  materiais  quando 

submetidos à fluência a partir de dados obtidos em ensaios de curta duração para mensurar a 

resistência à fluência para longos tempos de exposição [61].  

O  LMP  geralmente  é  usado  na metalurgia  para  expressar  uma  equivalência  entre 

tempo e temperatura [23]: 

 

sendo, “T” a temperatura de tratamento térmico (em Kelvin) e “t” o tempo de espera (h). 
 

De acordo com esta relação, o TTAT indicado é de 705oC por 8h resultando num LMP = 

20.443.  
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Figura 2.20. Gráfico de Energia Charpy versus parâmetro de Larson‐Miller no aço 2,25Cr‐1Mo‐
0,25V a temperatura de 23oC. Adaptado de [43]. 

 
A  Figura  2.21  apresenta  um  gráfico  da  tenacidade  Charpy  versus  temperatura.  A 

temperatura de transição a 55J diminui cerca 31oC quando realizado um TTAT de 705oC/8h. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.21. Diagrama de temperatura de transição do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V soldado pelo 
processo de arco submerso. Adaptado de [59]. 

 

A Tabela 2.8 mostra os  resultados do ensaio de  impacto a 0oC em amostras do aço 

CrMoV  obtidos  na  condição  como  soldado,  após  tratamento  térmico  de  alívio  de  tensão 

intermediário com variação do tempo e da temperatura e após TTAT de  forma que se possa 

medir a evolução da tenacidade em vários estágios durante a fabricação com soldagem a arco 

submerso (SAW) [13].   

 

TTAT 
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Tabela 2.8. Propriedades de tenacidade do aço modificado com vanádio, soldado com 
processo SAW em função da condição do tratamento térmico. Adaptado de [13]. 

 

Condição de 
tratamento 
térmico 

Como 
soldado 

ISR 
650OC 
5h 

ISR 
670OC 
2h 

ISR 
670OC 
5h 

ISR 
690OC 
2h 

ISR 
690OC 
5h 

TTAT 
705oC 
10h 

Ensaio de 
impacto 

 
(Joule a 0oC) 

9, 7, 8  13, 6, 8  14, 9, 15  21, 23, 71  65, 80, 119  80, 147, 82  216, 205, 203 

 

Como  mostrado  na  Figura  2.21  e  pela  Tabela  2.8,  excelentes  tenacidades  são 

realmente esperadas após um TTAT com um tempo de espera de 8 a 10 horas. 

Temperaturas e  tempos  insuficientes no  tratamento de desidrogenação, de alívio de 

tensão  intermediário ou TTAT podem resultar em  insuficiente redução da tensão na solda, o 

que  pode  se  manifestar  em  subsequentes  pontos  de  concentração  de  tensão  e, 

consequentemente, trincas na solda [13]. 

Em seus experimentos FUSARI et. al [62] apresentaram os seguintes resultados obtidos 

em corpos de prova Charpy do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V a temperatura de ‐30OC ensaiados após 

terem  sido  tratados  com  TTAT  a  710OC  por  8h,  Figura  2.22.  A  Figura  2.22(a)  apresenta  os 

resultados  baseados  em  testes  no  consumível  do  fornecedor,  nas  qualificações  de 

procedimento  de  soldagem  e  em  corpos  de  prova  do metal  de  solda.  Verifica‐se  que  em 

média, os  consumíveis possuem maior energia de  impacto,  com valores entre 157 a 165J e 

entre as QPS, os valores ora estão acima de 165J e ora entre 145 a 154J. Os corpos de prova do 

metal  de  solda  possuem  valores  mais  diversificados,  entre  142  a  166J.  A  Figura  2.22(b) 

apresenta o gráfico do ensaio de Charpy na linha de fusão, que tiveram uma grande amplitude 

de resultados, entre 200 a 280J, enquanto que na ZAC, distante a 0,5mm da linha de fusão, os 

valores  se concentram um pouco mais, comparativamente, entre 230 a 270J. Entretanto, os 

resultados apresentados por estes últimos  são bem maiores que os  resultados do metal de 

solda. 

Fabricantes  diferentes  de  um  tipo  de  consumível  e  processos  de  soldagem  podem 

influenciar fortemente os resultados da tenacidade de um material, assim como a temperatura 

de  interpasse excessiva ou  insuficiente, diâmetro do arame/eletrodo, entre outras variáveis. 

Neste contexto, a Figura 2.23 mostra como a deposição dos passes por arco submerso também 

pode  influenciar  na  tenacidade  do  aço  em  estudo.  Passes  espessos  e  menos  trançados 

apresentam valores  inferiores de tenacidade Charpy em relação aos passes mais finos e mais 
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trançados.  Isto é devido a grãos mais  finos e com menor precipitação no contorno de deste 

último [59]. 

 

 

 
                

 
                                   
 
 
 
 
 

(a) 
 
 
 
 

 
 
 

 
 
                    
 
 
 
 

(b)   

Figura 2.22. Resultados do ensaio de impacto Charpy do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V a ‐30OC após 
um TTAT a 710oC por 8h: (a) no metal de solda e (b) na ZAC e na linha de fusão. Adaptado de 

[62]. 

 

As micrografias  de  uma  superfície  de  fratura  e  da  seção  transversal  em  corpos  de 

prova  Charpy  soldados  por  SAW  que  tiveram  um  tratamento  de  TTAT  a  705OC/8h  são 

apresentadas pela Figura 2.24. Os ensaios Charpy foram conduzidos em diferentes condições 

de temperaturas. As micrografias das Figuras 2.24 (a) e (c) mostram uma junta que apresentou 

fratura  frágil devido  intensa precipitação nos contornos de grão e conseqüente  formação de 

trincas  ao  longo  deste.  As  Figuras  2.24  (b)  e  (d)  apresentam  uma  micrografia  com 

características  tipicamente  de  uma  fratura  dúctil  tanto  da  superfície  quanto  da  seção 

transversal, respectivamente mostrando a diferença no tipo de fratura de cada uma.  
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      (a)                                                                                      (b) 
Figura 2.23. Diferentes deposições de cordão de solda no aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V com o 

processo de arco submerso: (a) passes grossos e (b) passes finos e trançados. Adaptado de 
[62]. 
 
 

 

 

 

 

 

 

(a)                                                                                (b) 

 

                                          (c)                                                                                  (d) 

Figura 2.24. Micrografias de fratura do ensaio Charpy do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V soldado pelo 
processo SAW (a) superfície de fratura frágil, (b) superfície de fratura dúctil, (c) seção 
transversal de fratura frágil e (d) seção transversal de fratura dúctil.  Adaptado de [62]. 
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Deve  ser  lembrado  que  a  condução  dos  ensaios  Charpy  sem  o  hidrogênio  tem 

resultados diferentes do ensaio com metais hidrogenados. FASSINA et. al  [63], por exemplo, 

mostram  em  seus  estudos  a  influência  degradante  do  hidrogênio  no  comportamento 

mecânico do aço 2,25Cr‐1Mo, o ASTM A‐182 F22, com resultados do teste de impacto Charpy 

submetido à baixa temperatura, Figura 2.25. A temperatura de ‐40oC e a ‐60oC foram obtidas 

energia absorvida por volta de, respectivamente, 270J e 240J para o aço sem ser hidrogenado. 

Para o aço hidrogenado eletroquimicamente, a uma densidade de corrente de 0,5mA/cm2 por 

20h  em  temperatura  ambiente,  a  temperatura  média  superior  de  energia  absorvida  no 

impacto  é  ligeiramente  diminuída  de  240  para  220J. Um  aspecto  importante  é  o  resultado 

mais disperso para valores de energia de amostras carregados com hidrogênio à medida que a 

temperatura  é  reduzida,  que  são  bem  inferiores,  em  comparação  com  aqueles  não‐

hidrogenados. 

 

 

Figura 2.25. Energia de impacto versus temperatura para um aço F22 carregado e não 
carregado por hidrogênio. Adaptado de [63]. 

 

Como  dito  anteriormente,  os  equipamentos  fabricados  em  aço  Cr‐Mo  possuem  o 

requisito de tenacidade ao impacto, pois são sujeitos à fragilização pelo revenido e necessitam 

de  controle  das  impurezas  e  da  composição  química  para  o  MB,  MS  e  consumíveis.  Na 

especificação do código de projeto os fatores mais comumente usados são [7, 12, 25]: 

‐ Para metal de base e metal de solda ‐ Fator de Bruscato (ou Fator X):  

Fator X = (10P + 5Sb + 4Sn + As) = 15 ppm (elementos em ppm, máx.) 
                                                          100 

‐ Para metal de base e metal de solda ‐ No de Watanable (ou Fator J):  
 

Fator J = (P + Sn) x (Mn + Si) x 104 ≤ 100 ou 150 (elementos em % p, máx.) 
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‐ Para metal de solda – Fator de Komizo/Sugiyama (ou Fator PE): 
 
Fator PE=(C + Mn + Mo + Cr + Si) + 3,5 (10P +5Sb +4Sn+As) ≤ 3,6% (elementos em % p, máx.) 

                                                 3      4 

É considerado que a  resistência à  fragilização ao  revenido dos aços será o suficiente 

quando o Fator X é no máximo 15 e o Fator “J” é limitado a valores menores que 100 por API 

RP 934‐A [12] e N‐133 [25] e menor que 150 por ASME [7]. 

Por isso é importante estudar o mecanismo de deterioração Fragilização ao Revenido, 

pois  todos  os  materiais  Cr‐Mo  e  Cr‐Mo‐V  com  Cr  acima  de  2%,  são  susceptíveis  a  este 

fenômeno  de  degradação  quando  em  serviço,  que  se  caracteriza  pela  perda  de  tenacidade 

quando aquecido entre 320 e 580oC por longos períodos de tempo [4]. As impurezas como P, 

Sb, As e Sn migram para os contornos de grão da austenita prévia e da ferrita, resultando na 

sua  fragilização  [64]. É  apontado por  alguns  autores que há uma  redução da  resistência da 

ligação nesses contornos e que reduzem a energia coesiva do contorno de grão que, por sua 

vez,  diminuem  o  nível  de  tensão  localizada  necessário  para  acelerar  a  propagação  da 

microtrinca,  Figura 2.26  [3].  Se os  grãos  são  insuficientemente  revenidos, o  efeito  é maior. 

Estabelecidos  que  esses  reatores  operam  em  elevadas  temperatura  e  pressão,  e  que  sua 

parede  irá  atingir  elevadas  espessuras.  Para  isso,  são  necessários  tratamentos  térmicos  de 

longa  duração  que  promovem  um  revenido  no  aço,  e  pode  reduzir  suas  propriedades 

mecânicas. 

 

 

Figura 2.26. Fragilização ao revenido. Adaptado de [65]. 
 

Em muitos  casos,  a  dureza  e  a  resistência  à  tração  dos materiais  não  apresentam 

modificações como resultado da fragilização, mas a temperatura de transição do aço pode cair 

em mais de 100oC para a condição do aço fragilizado pelo tratamento [66]. O mecanismo de 

Trinca intergranular 



 
 

42

fratura se torna cada vez mais  intergranular e ocorre em temperaturas cada vez mais altas, à 

medida que o nível de segregação das impurezas nos contornos aumenta.  

A estabilidade do carboneto é de grande importância. A adição de mais elementos de 

liga no  aço  resulta  em  composições mais  complexas de  carbonetos,  geralmente  com maior 

estabilidade. Um atraso na dissolução das partículas leva a um atraso no amolecimento do aço. 

Entretanto,  mais  complexo  o  aço,  mais  complicado  o  diagrama  constitucional  e  possíveis 

reações de carbonetos [49]. Desta forma, a presença de carbonetos estáveis ricos em V é de 

grande importância. Geralmente, a susceptibilidade à fragilização pelo revenido de aços Cr‐Mo 

modificados com V é menor comparada ao aço convencional Cr‐Mo. 

Para avaliar a  sensibilidade a  fragilização pelo  revenido dos aços baixa  liga, pode  se 

optar  por  fazer  uma  simulação  do  tratamento  térmico,  conhecido  por  tratamento  de 

resfriamento por passos (Step Cooling), que foi desenvolvido para acelerar a fragilização. Este 

é um tratamento que consiste de um conjunto de patamares de temperaturas alternados com 

taxas de resfriamentos, onde cada patamar de temperatura/taxa de resfriamento faz com que 

tenha uma produção de um carboneto possível no aço Cr‐Mo [66]. Assim, com um método de 

baixo  custo,  ele  fornece  relativamente  rápido,  como  é  o  comportamento  fragilizante  que 

ocorre após longo tempo a exposição isotérmica. Embora se tenha muitas variáveis, um ensaio 

típico demora aproximadamente duas semanas no total [56].  

A fragilização ao revenido é um tratamento que promove uma reação no estado sólido 

com baixa cinética. Assim, ela  leva um  tempo para aparecer, e somente ocorre em  reatores 

antigos  que,  depois  de  muitos  anos,  são  afetados  por  este  fenômeno,  ao  contrário  da 

fragilização  pelo  H  que  ocorre  em  questão  de  poucos  dias.  Logo  no  primeiro  ciclo  de 

resfriamento do reator após um ciclo de produção, o risco da falha frágil devido à fragilização 

pelo H é real. Para reatores construídos mais recentemente, este ensaio tem sido dispensado, 

uma vez que o controle da composição química tem sido desde o metal de base [67]. 

A faixa ótima das possibilidades de parâmetros a serem utilizados para o aço 2,25Cr‐

1Mo‐0,25V,  como  por  exemplo,  amperagem,  pré‐aquecimento,  temperatura  de  interpasse, 

qualificações, TTAT, soldador é pequena se comparado aos outros materiais, o que pode ser 

interpretado por um aço de difícil soldabilidade [59]. Assim, foram resumidos na Tabela 2.9, os 

principais desafios do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V, relacionados por segmento.  

Os  ensaios  de  inspeção  não‐destrutivos  a  serem  realizados  comumente  no 

equipamento  são:  ensaio  radiográfico,  ultrassom,  partícula  magnética,  líquido  penetrante, 
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análise  química  “in  situ”, medidas  de microdureza.  Finalmente,  deverá  ser  feito  um  ensaio 

hidrostático [25]. 

 

Tabela 2.9. Principais desafios dos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 

 

Em  relação aos custos, a Figura 2.27 apresenta uma comparação entre os aços Cr‐Mo 

baixa‐liga em relação aos austeníticos,  limitando se a faixa de operação utilizada comumente 

para os equipamentos usados na construção dos reatores modernos. 

Os aços Cr‐Mo baixa liga estão entre os materiais que possuem menor custo relativo no 

mercado ficando acima apenas do aço‐C e abaixo de todos os outros aços alto Cr, Cr‐Ni e aço 

austenítico alto Cr. 

A  adição  de  vanádio  nos  aços  da  classe  Cr‐Mo  pode  significar  um  aumento  bastante 

representativo no custo da  fabricação: há um aumento no valor tensão de projeto de 12% a 

454oC e 39% a 482oC [13]. Cálculos simples mostram uma redução de aproximadamente 30% 

na espessura de um equipamento construído com adição de V em  relação ao convencional.  

1 

Metalurgia 

física da 

soldagem 

‐ Susceptibilidade a trinca a frio;
‐ Susceptibilidade a trinca de reaquecimento; 
‐ Exposição à alta temperatura e tensão pode levar ao amolecimento; 
‐ Baixa difusibilidade do H; 
‐ A ZAC possuem baixa tenacidade; 
 

2  Metal de base 

‐ Fabricado somente no exterior;
‐ Necessário em grande quantidade para fazer a QPS; 
‐ Grande espessura; 
 

3  Consumíveis 

‐ Só há no mercado externo;
‐ Alto custo; 
‐ Necessário em grande quantidade para fazer a QPS; 
‐ Não homologado pela FBTS; 
 

4  Soldagem 

‐ Parâmetros de soldagem muito restritos;
‐ QPS grande, exigente e complexa; 
‐ Aquisição de equipamentos e máquinas de soldagem de alto custo; 
 

5 
Tratamento 

térmico 

‐ Necessário pré‐aquecimento, interpasse, pós‐aquecimento, alívio de tensão, desidrogenação; 
‐ Pequena janela para revenimento; 
‐ Necessário fazer resfriamento por passos (Step cooling) para qualificar o procedimento de soldagem. 
 

6  Inspeção 
‐ Equipamentos caros; 
‐ Exigência de muitos ensaios destrutivos e não‐destrutivos; 
 

7 

Operação 

do 

equipamento 

‐ Material exige procedimento de partida com patamares de pressão e temperatura; 
‐ Equipamento mais crítico e mais caro da unidade da refinaria; 
‐ Equipamento mais pesado e de maior espessura; 
‐ Demanda muita logística e cuidado para o transporte; 
 

8  Experiência 

‐ Uma série de demandas especiais colocadas em 22V por API 934 e ASME;
‐ Poucas empresas no mundo tem experiência. No Brasil a fabricação iniciou recentemente; 
‐ Pouco se conhece sobre o comportamento e a soldagem de reparos em condições de 
envelhecimento. 
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Isso  significa  que  num  vaso  típico  de  1000 MT  haverá  uma  redução  no  peso  do  reator  de 

aproximadamente 290 MT. Também há um aumento na resistência à ruptura por fluência e na 

resistência ao ataque pelo hidrogênio. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.27. Relação entre temperatura permissível a 49 MPa versus custo relativo do material. 
Adaptado de [68]. 

A  Figura  2.28 mostra  um  gráfico  com  uma  visão  geral  do  aumento  percentual  dos 

reatores de parede grossa que são fabricados em Cr‐Mo e Cr‐Mo‐V no mundo desde o início da 

década de 90 num total de 265 reatores. 

 

 

 

 

 

 

 

                                       (a)                                                                              (b) 
 

Figura 2.28. Reatores de parede espessa de 2,25Cr‐1Mo‐0,25V x 2,25Cr‐1Mo fabricados no 
mundo: a) percentual de reatores fabricados e b) comparação chapa x forjado em função da 

espessura. Adaptado de [7]. 
 
 

Ainda  que  o  elemento  vanádio  represente  uma  elevação  no  custo,  a  sua  adição  é 

compensada  financeiramente devido à redução de material total que deverá ser usado, uma 
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vez que a espessura do reator será menor. Em suma, a economia de energia do processo será 

muito relevante. 

 

2.2 Hidrogênio nos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V e seus fenômenos de degradação 

  O  hidrogênio,  por  possuir  um  raio  atômico  muito  pequeno,  se  dissolve  na  rede 

cristalina  do metal  ocupando  os  seus  interstícios. Mesmo  com  uma  pequena massa  e  raio 

atômico menor que todos os outros átomos, o hidrogênio  interage com a rede cristalina dos 

metais e  ligas  facilmente, ao  ser adsorvido e absorvido na  superfície do metal e  causa uma 

dilatação na  rede. Na  ferrita  se difunde  relativamente  rápido. O modelo mais utilizado para 

explicar a difusão do H na rede cristalina admite que ele está sob a forma atômica e se localiza 

em sítios tetraédricos da ferrita e em sítios octaédricos da austenita, cuja estrutura cristalina é 

ccc e cfc, respectivamente. A teoria mais aceita para justificar o estado protônico do H é o fato 

do ferro, um metal de transição, tem a sua camada eletrônica “3d” incompleta que é capaz de 

absorver o elétron da camada “1s” do hidrogênio atômico [69].  

Sua  presença  é  bastante  indesejável,  pois  é  extremamente  deletério  aos  aços, 

trazendo diversos problemas, tais como, a diminuição da resistência e da tenacidade devido ao 

ataque pelo hidrogênio, além da fragilização. Além desses fenômenos que são mais freqüentes 

nos aços, pode‐se ainda citar a formação de lacunas induzida pelo hidrogênio em alta pressão 

e a formação de hidretos que se manifesta em vários metais e ligas metálicas, embora não seja 

observado no ferro e no aço em pressões menores que 3GPa [70]. 

  A  presença  do  H  em metais  de  estrutura  cúbica  de  face  centrada,  cfc,  gera  uma 

distorção elástica local da rede de 4%, enquanto que nos metais que possuem estrutura cúbica 

de  corpo  centrado,  ccc,  é  de  13%.  Nota‐se  a  partir  da  Figura  2.29  que  os  interstícios 

tetraédricos do ccc são ligeiramente maiores que do cfc mas, em compensação, os interstícios 

octaédricos da estrutura cfc são bem maiores que do ccc. Isto resulta na maior solubilidade do 

hidrogênio na austenita em comparação a solubilidade deste na ferrita. 

O  seu  coeficiente de difusão  é  elevado devido o  seu pequeno  tamanho,  superando 

significativamente  a  dos  outros  elementos  químicos. Assim,  sua  energia  de  ativação  para  a 

difusão é pequena, possibilitando difusão no interior do metal podendo reagir quimicamente, 

ser aprisionado por discordâncias, lacunas e outras imperfeições, promover transformações de 

fase,  tais  como  amorfitização,  transformação martensítica,  formação  de  hidretos,  etc.  Sua 

difusão  se dá por meio dos  sítios  intersticiais da matriz,  segundo pode  ser evidenciado pela 

expansão do metal com a dissolução do hidrogênio [70]. Na ferrita que é ccc a difusão ocorre 
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nos sítios tetraédricos e na austenita que é cfc, ocorre nos sítios octaédricos. No cfc um sítio 

octaédrico  tem o  tamanho de 0,414Å  e no ccc é 0,155Å e no sítio  tetraédrico o cfc  tem um 

tamanho de 0,255Å  e no ccc de 0,291Å . Dado que o sítio cfc octaédrico é maior que o ccc, 

justifica porque a solubilidade na austenita é maior que na ferrita [71].  

 

   

Figura 2.29. Sítios intersticiais octaédricos e tetraédricos ocupados pelo hidrogênio nas 
estruturas cristalinas cúbica de corpo centrado e cúbica de face centrada [51]. 

 

Na pressão e temperatura ambientes o hidrogênio puro se apresenta na forma de gás 

diatômico. Entretanto esta molécula não se difunde nas ligas metálicas devido a sua dimensão. 

Para isso ocorrer é necessário que tenha decomposição do hidrogênio na superfície do aço até 

a etapa final na forma protônica (H+). A fenomenologia da dissolução do hidrogênio gasoso nos 

metais  abrange  quatro  etapas:  adsorção  física  (ou  fisiossorção),  adsorção  química  (ou 

quimiossorção), penetração através da superfície (absorção) e difusão [70]. A cinética de cada 

etapa  está  relacionada  com  a  rugosidade  superficial  e  com  a quantidade  e distribuição das 

impurezas [72, 73]. Cada etapa da reação é equacionada conforme Tabela 2.10.  
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Tabela 2.10. Etapas da dissolução do hidrogênio. Adaptado de [70]. 

Etapas de dissolução  Equação  Localização 

Adsorção física 

(Equação 1) 

 

H2 (g)         H2 (ads) 

Na superfície do metal, no qual através 
de fracas forças de Van Der Waals, 
tornam‐se ligadas à superfície 

fracamente. 

Adsorção química 

(Equação 2) 

 

H2 (ads)         2H (ads) 

Há reação química entre os átomos da 
molécula fisicamente adsorvida e os 
átomos da superfície metálica. Ocorre 
uma dissociação da molécula em dois 

átomos na superfície do metal. 

Penetração/absorção 

(Equação 3) 

 

H (ads)        H (abs) 

A penetração através da superfície 
envolve a passagem de um átomo de gás 
de um estado de quimissorção para o de 

solução intersticial ao superar uma 
barreira de potencial. 

Difusão 

(Equação 4) 

 

H (abs)         H (Me) 

Difusão para o interior do metal, no qual 
o H dissolve‐se no solvente no estado 

sólido. 

   

A reação global é dada por:  

                                                                      H2 (g)         2H (Me)                                        (Eq. 5) 

 

A Figura 2.30 mostra o esquema das quatro etapas de dissolução que ocorrem entre o 

gás hidrogênio e o metal. 

 

 
Figura 2.30. Etapas de dissolução do H2 no metal. Adaptado de [74]. 
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Os  mecanismos  de  evolução  de  hidrogênio  catódicos  de  eletrólitos  aquosos  são 

conhecidos por vários estágios sucessivos que ocorre na superfície metálica [73]. Dependendo 

do eletrólito, a reação de evolução do hidrogênio (REH) global pode ser descrita: 

                           2H3O+ + 2e‐  H2 + 2H2O (solução ácida)                        (Eq. 6) 

                          2H2O+ + 2e‐  H2 + 2OH‐ (solução alcalina)                     (Eq. 7) 

 

  São geralmente aceitos os dois sucessivos passos e são essenciais para o mecanismo 

global REH ocorrer. O primeiro passo, o qual é comum para todos, é a reação que ocorre na 

superfície  metálica,  que  contribui  para  a  penetração  do  hidrogênio  na  dessorção 

eletroquímica: 

‐ consiste no descarregamento do próton hidratado (na solução ácida): 

                                          H3O+ + M + e‐  MHads + H2O                             (Eq. 8)       

                                                                

‐ ou eletrólise da água (na solução alcalina), representada pela equação de Volmer: 

                                            H2O+ + M + e‐  MHads + OH‐                            (Eq. 9) 

 

MHads corresponde à formação do hidrogênio atômico, que é adsorvido na superfície 

do metal [75]. As reações representadas pela equação de Tafel correspondem à transformação 

do  hidrogênio  adsorvido  em  hidrogênio molecular  e  diminuem  a  eficiência  da  adsorção  do 

hidrogênio na superfície do metal: 

                                                       η = a – b log ic                                                 (Eq. 10) 

 

onde: “a” e “b” são constantes independentes de ic.  

Há diferentes mecanismos envolvendo muitos diferentes REH, geralmente envolvendo 

as medidas de mais parâmetros eletroquímicos como a cobertura de H, mudança na densidade 

de corrente, coeficiente de transferência, o número estequiométrico e o calor da adsorção. A 

inclusão de muitos  fatores  influencia bastante e os  resultados geralmente  são  inconclusivos 

[73]. 

  A Figura 2.31 mostra o esquema do mecanismo de entrada do  íon de hidrogênio (H+) 

em um material metálico a partir de soluções eletrolíticas e a formação de gás hidrogênio na 

superfície metálica.  

Pode se notar que na etapa 3 há recombinação do hidrogênio e formação de bolhas. 

Assim,  esta  etapa  corresponde  à  perda  de  átomos  de  hidrogênio  que  foram  gerados  na 
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superfície  metálica  e  que  se  recombinam  formando  gás  hidrogênio,  que  evolui  para  a 

atmosfera. 

 

 

 

 

 

Figura 2.31. Etapas da dissolução de hidrogênio nos metais a partir de uma solução eletrolítica 
e a formação de gás hidrogênio na superfície metálica. Adaptado de [74]. 

   

2.2.1 Fragilização pelo hidrogênio 

A  fragilização  pelo  hidrogênio  é  caracterizada  pela  perda  de  ductilidade  devido  à 

absorção de hidrogênio, ocorrendo em ambientes onde há produção de hidrogênio como em 

equipamentos  de  hidrotratamento.  Este  fenômeno  ocorre  devido  à  plasticidade  local 

ocasionada pelo hidrogênio e possui duas consequências: perda de endurecimento da matriz e 

alteração  na  distribuição  do  mesmo  entre  os  diferentes  sítios  aprisionadores.  Uma 

consequência  da  alta  concentração  de  hidrogênio  nos  contornos  de  grão  é  que  a  força  de 

coesão  é  reduzida  de  tal modo  que  inicie  e  propague  uma  trinca  ao  longo  do  contorno  e 

formam  microcavidades  coalescidas  na  matriz  endurecida,  como  será  mostrado 

posteriormente. 

O  fenômeno da  fragilização pelo hidrogênio ocorre a  temperaturas de  ‐33 a 150oC e 

pressões  relativamente  baixas,  de  0,1  a  16  MPa,  limites  inferiores  aos  de  ataque  pelo 

hidrogênio [76]. Para que ocorra a fragilização pelo hidrogênio deve haver uma atmosfera rica 

em hidrogênio e um determinado potencial químico na superfície, possibilitando sua difusão 

pelo aço e sua segregação em defeitos e na rede, como já discutido. 

A  absorção  do  hidrogênio  na  superfície  do  material  pode  formar  bolhas  e 

empolamento na região superficial. Isto ocorre devido à baixa solubilidade do hidrogênio nos 

aços  ferríticos em contraste com a elevada difusibilidade. Por essa  razão há um acúmulo de 

hidrogênio  nas  camadas  subsuperficiais  que,  quando  se  recombinam  e  formam  bolhas  nos 

aços. Nos aços austeníticos, diferentemente, há uma alta  solubilidade do hidrogênio e uma 

baixa difusividade, e por isto são selecionados para revestir os aços Cr‐Mo‐V. 
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Dependendo  da  microestrutura,  há  maior  perda  de  ductilidade  e  diminuição  da 

resistência mecânica e, com  isso, há mudança no modo de fratura do material de dúctil para 

frágil. Os aços de maior resistência  têm maior susceptibilidade à  fragilização pelo hidrogênio 

[77].  Não  é  necessário  atingir  o  limite  de  solubilidade  para  que  ocorra  o  fenômeno  de 

fragilização. A degradação das propriedades é grande a baixas concentrações de hidrogênio. A 

fratura pode ocorrer muito abaixo do  limite de escoamento do material, ainda que o mesmo 

seja bastante dúctil. Portanto, os aços de alta resistência, expostos em ambientes de serviço 

com hidrogênio, são susceptíveis a falhar prematuramente. 

Um modo de se evitar a fragilização pelo hidrogênio é fazer um tratamento em forno a 

altas  temperaturas,  a  fim  de  que  o  hidrogênio  saia  do material  para  atmosfera. Há  que  se 

considerar que a difusão do hidrogênio aumenta de forma exponencial com a temperatura. O 

tempo para diminuir a concentração de hidrogênio aumenta com o quadrado da espessura, 

tornando  assim  difícil  a  sua  redução  em  grandes  componentes,  pois  necessitaria  de  longos 

tempos de permanência no forno para o tratamento térmico [76, 77]. 

Para os  fabricantes  e  operadores  de  reatores  resistentes  ao  calor,  o mecanismo  de 

fragilização pelo hidrogênio é um assunto interessante para entender, principalmente durante 

as  condições  de  shutdown  (parada  para manutenção,  por  exemplo).  Para  a  temperatura  e 

pressão  parcial  de  hidrogênio  típicas  do  hidroprocessamento,  o  hidrogênio  se  difunde 

facilmente através da parede do  reator, e a concentração do hidrogênio atinge cerca de 6‐7 

ppm  no máximo.  Quando  o  reator  é  resfriado  rapidamente,  uma  parte  do  hidrogênio  se 

difunde para fora do aço e outra parte fica retida em uma “armadilha”. Esse H retido poderá 

ocasionar uma trinca retardada. A fragilização ocorre geralmente abaixo de 150oC. 

 
  2.2.2 Difusividade  

A  mobilidade  de  uma  espécie  atômica  num  meio  isotrópico  é  descrita  por  um 

parâmetro  denominado  coeficiente  de  difusão,  que  pode  ser mensurável  através  do  fluxo 

resultante  das  espécies  difundentes  e  o  gradiente  de  potencial  químico.    Entre  as  quatro 

etapas, a difusão é a etapa controladora da  reação. Assim é necessário conhecer o perfil de 

concentração dos  átomos de  gás dissolvidos no metal  e  sua dependência  com o  tempo  de 

reação [78]. Na prática estas grandezas podem ser encontradas resolvendo‐se as equações de 

Fick para a difusão e, são dependentes das condições iniciais (distribuição uniforme ou não da 

concentração e da geometria do sólido).  
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Na matemática  da  difusão  ao  longo  de  uma  única  dimensão,  x,  a  relação  entre  o 

gradiente  de  concentração  e  o  fluxo  resultante  das  espécies  difundentes  (ou  fluxo  de 

hidrogênio), J, é definida pela 1a lei de Fick, Equação 11. 

‐ Primeira Lei: 

                                                                                                                                                (Eq. 11) 

(estado estacionário, hipótese que o  fluxo não varia  com  temperatura e o  tempo; o  sinal é 

negativo porque o fluxo de átomos se dá em direção contrária ao gradiente de concentração). 

Nestas  equações  “J”  é  o  fluxo  de  átomos  de  hidrogênio  (mol.m‐2.s‐1),  “D”  é  o 

coeficiente de difusão  (m2.s‐1), “x” é a distância em metros entre a superfície do metal a um 

ponto qualquer em seu interior. 

A  maioria  das  situações  práticas  que  envolvem  difusão  ocorre  em  estado  não‐

estacionário (estado transiente), onde o fluxo de difusão e o gradiente de concentração em um 

ponto  específico  no  interior  de  um  sólido  variam  ao  longo  do  tempo  numa  determinada 

espessura.  O  perfil  de  concentração,  em  função  do  tempo  e  da  posição,  para  o  estado 

transiente pode ser previsto pela 2a Lei de Fick, equação 12, considerando D independente da 

concentração [79]: 

‐ Segunda Lei:                                                                                                                            (Eq. 12) 

 

Esta equação é  resolvida  com o estabelecimento de  condições  inicial e de  contorno 

usando métodos analíticos ou métodos numéricos. 

T = 0     C0 = 0 e CL = 0 
T ˃ 0      C0 = C1 e CL = 0 

Portanto,  usando  a  série  de  Fourier,  a  solução  da  segunda  lei  de  Fick  fornece  a 

equação 13: 

 

 

 (Eq. 13) 

onde:  

c1: teor máximo de H atingido na superfície catódica de carregamento com H do material; 

n: número de termos da série de potências  

D: coeficiente de difusão do hidrogênio.  
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t: tempo  

A evolução do  fluxo de hidrogênio  JL, com o  tempo  (t) exibe uma  relação  sigmoidal. 

Assumindo que a difusividade do hidrogênio não varia com o aumento na concentração, este 

fluxo pode ser expresso pela equação 14: 

                                                (Eq. 14) 

onde:  

J : o fluxo de hidrogênio; 

n: 1, 2, 3...;  

D: difusividade do hidrogênio em m2/s;  

L: espessura em metros e t o tempo em segundos.   

O  fluxo  de  hidrogênio  pode  ser  também  calculado  em  função  da  corrente  anódica, 

dado pela lei de Faraday, como a seguir na Equação 15 [80]: 

                                                                                                                 (Eq. 15)  

onde:  

z: número de elétrons  

F: constante de Faraday (96484,56 Coulomb/mol) 

A: área da superfície da amostra 

 
  A capacidade de um material metálico sólido conter o hidrogênio em solução sólida e a 

mobilidade  deste  elemento  no  interior  da  estrutura metálica  pode  ser  avaliada  através  da 

determinação da cinética de permeação do hidrogênio e assim obter as propriedades físicas de 

permeabilidade, solubilidade e difusibilidade do hidrogênio na amostra metálica [81]. 

O coeficiente de difusão D varia exponencialmente com a temperatura, obedecendo a 

equação de Arrhenius, como pode ser visto na equação 16 para metais e ligas metálicas: 

                                                                                                   (Eq. 16) 

onde: 

Do: o coeficiente de difusão intrínseco da rede cristalina; 

EA: energia de ativação para a difusão; 

R: constante dos gases; 
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T: temperatura absoluta. 

Em condições ideais de temperatura e pressão, o gradiente de potencial químico do H 

em  relação  à matriz  é  a  força motriz  para  o  processo  de  difusão.  Além  disto,  o  potencial 

elétrico, a temperatura, a tensão e forças centrífugas podem influenciar na força motriz para a 

difusão. 

2.2.3 Solubilidade e Permeabilidade 

O  limite de  solubilidade  (S) é a quantidade em moles necessária para  saturar com o 

soluto um volume padrão de um solvente (1m3) em determinadas condições de temperatura 

[82]. Neste caso define‐se como a concentração do hidrogênio dissolvido no metal.  

Esta operação permite determinar a quantidade de hidrogênio inicial, Co, o qual é uma 

função de parâmetros de carregamento,  isto é, temperatura e pressão (P). Cada combinação 

de  temperatura e pressão é reproduzida  tantas outras vezes, para determinar a solubilidade 

que pode ser calculada usando a lei de Sievert, dada pela equação 17: 

Co = S(T)x P1/2                                                  (Eq. 17) 

onde: “S” é o parâmetro de Sievert. 

Então, a lei da solubilidade foi montada usando para cada coeficiente isotérmica (S) e 

pela clássica lei de Arrhenius dada pela equação 18: 

                                                           S(T) = So.e‐ΔH/RT                                                (Eq. 18) 

onde:  

So: parâmetro de ajuste em mol/m3.Pa1/2  

ΔH: entalpia de dissolução em J/mol.  

Os  resultados  obtidos  estão  na  Tabela  2.11  e  são  plotados  na  Figura  37,  o  qual 

apresenta  uma  comparação  dos  valores  de  difusividade  (D0),  entalpia  de  migração  (E), 

solubilidade  (So)  e  entalpia  de  dissolução  (ΔH)  entre  alguns  aços  Cr‐Mo  e  aços  inoxidável 

austenítico. Os resultados são obtidos através das equações 16, 17 e 20 [83]. 

Considerando  a  reação  de  dissolução  do  hidrogênio  no  metal  como  descrita  pela 

equação  5,  é  possível  escrever  a  atividade  termodinâmica  do  hidrogênio  dissolvido  (a),  em 

termos da constante de equilíbrio da reação (K) e da fugacidade (f) [71, 84]. 

                                                           a = (K) x (f1/2)                                              (Eq. 19) 
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A permeabilidade  (P) é o produto da solubilidade pela difusibilidade e esta grandeza 

exprime a facilidade com que o hidrogênio atravessa uma camada padrão de um material sob 

determinadas condições de temperatura e pressão. A unidade é dada em mol/m.s. 

Quando o parâmetro de permeabilidade torna‐se constante e independente do tempo 

(quando  o  estado  estacionário  é  atingido),  a  concentração  passa  a  representar  o  limite  de 

solubilidade (S) e o parâmetro de permeabilidade passa a ser chamado de permeabilidade (P) 

do hidrogênio no material, podendo ser representada pela equação 21 [84]: 

                                                                            P = D x S                                                          (Eq. 20) 

  A unidade é dada em mol/m Pa1/2. 

 

Tabela 2.11. Comparação da difusividade, entalpia de migração, solubilidade e entalpia de 
dissolução para alguns aços. Adaptado de [83]. 

 

  A Figura 2.32 representa a capacidade de difusão e de solubilidade do hidrogênio para 

vários  tipos de aço Cr‐Mo usados nas plantas de  refinaria. Comparando  se os  resultados da 

difusibilidade na Figura 38(a), observa‐se na  figura que o aço 2,25Cr‐1Mo‐V possui a menor 

difusão em relação ao outros aços Cr‐Mo, cerca de uma ordem magnitude menor, perdendo 

apenas  para  o  aço  inoxidável  austenítico.  Isto  significa  que  o  hidrogênio  precisará  de mais 

tempo para difundir através da parede do reator para fora do material.   

O teor de hidrogênio, para as mesmas condições de operação, é maior no caso do aço 

2,25Cr‐1Mo‐V devido à maior  solubilidade. O  comportamento é  também muito próximo do 

aço 3Cr‐1Mo‐V. À temperatura de serviço, 450oC, os aços Cr‐Mo‐V se comportam com alguma 

similaridade.  Entretanto,  à  baixas  temperaturas  o  aço  2,25Cr‐1Mo‐V  é  capaz  de  aprisionar 

muito maior quantidade de hidrogênio na matriz. E o aço  inoxidável possui um desempenho 

ainda melhor. Do ponto de vista da engenharia,  isto  significa que  somente uma quantidade 

muito pequena de hidrogênio pode difundir na parte  interna da parede para a  interface do 

revestimento  do  reator.  Isto  pode  limitar  criticamente  o  fenômeno  do  descolamento  do 

revestimento [83, 85]. Este assunto será abordado com mais detalhe ao final deste capítulo. 
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Adicionalmente os resultados conflitantes também podem ser gerados quando estuda 

a absorção/dessorção de hidrogênio considerando vários materiais: a microestrutura é difícil 

de caracterizar devido a várias fases ou gradientes de composição. 

 

 
(a) 
 

 
 

(b) 
 

Figura 2.32. Comparação da (a) difusibilidade e (b) solubilidade do hidrogênio da temperatura 
ambiente (1,000/T =3,36) e a 650oC (1,000/T=1,08) para vários tipos de aços Cr‐Mo usados em 

plantas de refinaria. Adaptado de [83, 85]. 
 

2.2.4 Aprisionadores do hidrogênio no aço 

O átomo de hidrogênio, após ser adsorvido, superficialmente, é absorvido e se difunde 

rapidamente na  rede  cristalina  (em  temperaturas próximas  à  ambiente),  em  função do  seu 

pequeno diâmetro e grande mobilidade, através de difusão no estado sólido. 

A  interação do hidrogênio  com as heterogeneidades da  rede  cristalina de um metal 

influencia  na  susceptibilidade  à  fragilização  [86]. As  heterogeneidades  estruturais  são  sítios 

aprisionadores  em  potencial  para  o  hidrogênio  difusivo,  e  a  natureza  da  interação  do 

hidrogênio  com  estes  sítios  afeta  a  resistência  do  metal  à  fragilização  por  hidrogênio. 
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Interações  locais na microestrutura entre hidrogênio e heterogeneidades podem  iniciar uma 

série  de  eventos  que  levam  à  fratura  e,  por  isso,  há  necessidade  do  conhecimento  dessas 

interações.  O  acúmulo  de  hidrogênio  em  partículas  de  segunda  fase  e  precipitados  é, 

geralmente, considerado por promover a iniciação de microtrincas via fratura das partículas ou 

no enfraquecimento das interações precipitado‐matriz.  

O  hidrogênio  solubiliza‐se  no  metal  sólido  em  sítios  intersticiais  através  da 

movimentação por difusão no estado  sólido. Além disso, os  átomos de hidrogênio  também 

podem encontrar‐se aprisionados em armadilhas da microestrutura, devido a maior energia de 

ligação do H. A ocupação dos sítios aprisionadores é determinada pela concentração e energia 

de ligação dos átomos de hidrogênio ao redor destes sítios da rede. 

O transporte de hidrogênio é influenciado fortemente pela presença de aprisionadores 

de  hidrogênio,  tais  como:  contornos  de  grão,  discordâncias,  carbonetos  e  partículas  não 

metálicas  [87].  Estes  sítios  podem  agir  como  aprisionadores  de  hidrogênio,  devido  à 

probabilidade  finita de  salto do hidrogênio para estes  aprisionadores e porque o  tempo de 

residência do hidrogênio nestes  locais é mais  longo do que num sítio normal de difusão, pois 

estes locais possuem uma probabilidade finita de salto de H [88].  

A conseqüência do aprisionamento do hidrogênio é a diminuição da taxa de transporte 

deste  átomo  através  do  metal  uma  vez  que  esses  locais  de  aprisionamento  agem 

essencialmente como fontes ou sumidouros de átomos de hidrogênio. Então, a 2a Lei de Fick 

não  é mais  válida.  Efeito  semelhante  de  alteração  da  taxa  de  transporte  de  hidrogênio  no 

material ocorre quando aprisionadores de hidrogênio estão acumulados em uma camada na 

superfície do material. 

Os aprisionadores com alta energia de ligação e alta saturabilidade específica (máximo 

número de átomos de hidrogênio que podem ser aprisionados por defeito) são aqueles que 

têm a maior ocupação, em razão da alta taxa de captura e baixa taxa de liberação de átomos 

de  hidrogênio,  e  são  tidos  como  os  que  devem  mais  contribuir  para  a  fragilização  por 

hidrogênio.  Em  contraste,  metais  contendo  uma  alta  densidade  de  aprisionadores  bem 

distribuídos  (alta  energia  de  ligação)  e  que  têm  uma  baixa  saturabilidade  específica  devem 

exibir  pequena  susceptibilidade  à  fratura.  Portanto,  identificar  os  tipos  dominantes  de 

aprisionadores  é  importante  para  a  determinação  da  susceptibilidade  à  fragilização.  Um 

aprisionador de hidrogênio é bem caracterizado se são conhecidos: a energia de ativação, Eat, 

para  o  escape  do  hidrogênio,  a  energia  de  ligação  do  hidrogênio,  EL,  a  densidade  do 

aprisionador e a  fração de ocupação do aprisionador. Também, o conhecimento dos  fatores 
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que determinam a solubilidade e as propriedades de  transporte do hidrogênio é  importante 

para o  entendimento do mecanismo de  fragilização. Os diferentes  sítios  aprisionadores  são 

apresentados na Figura 2.33. 

Nas  estruturas  ccc,  a  energia  de  ativação  da  difusão  do  H  é  baixíssima,  porém,  a 

energia  de  ligação  com  as  armadilhas  é  elevada.  Defeitos  desse  tipo  são  chamados  de 

armadilhas profundas, deeptraps, e neste caso  leva a um aumento na energia de ativação da 

difusão aparente. Quando a estruturas  são do  tipo  cfc, a energia de ativação da difusão do 

hidrogênio é maior, entretanto a energia de  ligação entre o H e os defeitos é menor. Neste 

caso, os defeitos são chamados de shallowtraps, armadilhas  rasas, e não  tem efeito sobre o 

hidrogênio [89].  

 

 

Figura 2.33. Apresentação esquemática dos tipos de defeitos e de acúmulo de átomos de 
hidrogênio ao longo da rede de uma matriz convencional: (a) sítios interticiais, (b) adsorvido, 
(c) difundido, (d) contorno de grão, (e) discordâncias, (f) lacunas, (g) interfaces de precipitados 

Adaptado de [73 apud 90].  
 

Uma possível configuração para a distribuição de energia potencial da rede cristalina 

não‐perfeita  com  o  hidrogênio  pode  ser  observada  na  Figura  2.34.  Observa‐se  que  o 

hidrogênio  não  está  distribuído  de maneira  uniforme  na microestrutura  do  aço,  durante  a 

difusão. O hidrogênio se movimenta de um sítio intersticial a outro aleatoriamente e também 

pode  ser  aprisionado  ou  retardado  por  várias  imperfeições  e  interfaces  internas  da  rede 

cristalina,  como  contornos  de  grão,  interfaces  precipitado  x matriz,  discordâncias,  lacunas, 

vazios, etc  [51, 71]. Assim, a Figura 2.34 mostra a energia de ativação que se  requer para o 

hidrogênio  se difundir  e  se  aprisionar, mostrando que  a possibilidade do H  ser  aprisionado 

depende da probabilidade de  saltos nesses  sítios,  a qual  está  relacionada  com  a densidade 

numérica destes  sítios. Como há uma barreira de potencial que deve vencer, o átomo de H 
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poderá  ser  aprisionado  [84].  Para  que  ele  escape  desse  aprisionador  é  necessário  fornecer 

energia ao metal. 

Certamente  que  o  coeficiente  de  difusão  e,  portanto,  o  transporte  de  hidrogênio  é 

fortemente  infuenciado pelo seu aprisionamento. Por  isto, é necessário entender como uma 

microestrutura  complexa  de  uma  liga  interage  com  o  hidrogênio,  para  compreender  o 

mecanismo de aprisionamento destas armadilhas [91]. 

 

Figura 2.34. Diagrama esquemático representando os níveis de energia em torno de um sítio 
aprisionador. Adaptado de [93]. 

 
Sabe‐se  que  a  reação  de  evolução  do  hidrogênio  dos  sítios  aprisionadores  é  um 

processo  termicamente ativado e a derivada da  taxa de evolução do hidrogênio é dada pela 

equação 21 abaixo [92, 93]: 

dx  =  A (1 ‐ x) exp (‐Eat/RT) 

                                                     dt                                                                     (Eq. 21) 

onde:                                                                                               

                x = No – N 
                          No 

N0: quantidade de hidrogênio em um sítio aprisionador em t = 0; 

N: quantidade de hidrogênio em um sítio aprisionador em t ≠ 0; 

T: temperatura (K); 

R: constante dos gases (8,31 J/mol.K);  

A: constante da reação; 

No  termo  “1  –  x”  expressa  a  quantidade  de  hidrogênio  remanescente  no  sítio 

aprisionador e o  termo “exp(‐ EaT/RT)”  representa a probabilidade do hidrogênio escapar do 

sítio aprisionador para um sítio normal.  

Sn: sítio normal da rede 
cristalina 
SA: sítio aprisionador 
EaD: energia de ativação para 
difusão do H na rede cristalina 
Es: energia do ponto da sela 
EL: energia de ligação do 
átomo difusível com o sítio 
aprisionador 
EaT: energia de ativação do sítio 
aprisionador 
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Quando  uma  amostra  carregada  com  hidrogênio  é  aquecida  a  uma  taxa  de 

aquecimento  constante,  a  taxa  de  evolução  do  hidrogênio  irá  aumentar  de  acordo  com  a 

temperatura,  uma  vez  que  esta  evolução  de  hidrogênio  dos  sítios  aprisionadores  é  um 

processo  termicamente  ativado  e  são  diretamente  proporcionais  à  força  do  aprisionador. 

Entretanto,  a  quantidade  de  hidrogênio  ainda  presente  nos  sítios  aprisionadores  decresce 

depois de ser atingido um valor máximo. Neste momento, a primeira derivada da equação 21 é 

zero. Traça‐se um gráfico da taxa de evolução do hidrogênio versus temperatura. Este gráfico 

formará um ou mais picos, relacionados a cada tipo de sítio aprisionador existente no material.  

Quando  classificamos  um  aprisionador  segundo  a  sua  reversibilidade,  então  é 

considerado a energia de  ligação dos aprisionadores de H, a uma dada temperatura,  isto é, a 

capacidade ou não que o H escapa de um sítio aprisionador e consegue retornar para a rede 

cristalina. Se um aprisionador é reversível, é que a ativação térmica é suficiente para vencer a 

energia  de  ligação  com  o  aprisionador,  liberando  o  átomo  de  hidrogênio  para  difundir‐se 

(servem  de  fontes  de  hidrogênio),  ou  também  poderíamos  denominar  de  um  aprisionador 

fraco. Se esse aprisionador é classificado como do tipo  irreversível, então considera que esse 

sítio  aprisionador  consegue  aprisionar o hidrogênio num  tempo de  residência na  armadilha 

que excede em muito o tempo de difusão, atuando como um sumidouro, situação esta em que 

o átomo de H deixa praticamente de contribuir para o processo difusivo  [51]. A este tipo de 

sítio denominamos de forte aprisionador. Há também os sítios aprisionadores intermediários, 

os quais possuem valores de energia de  ligação com o H de caráter  intermediário entre um 

aprisionador fraco e forte. 

O  aprisionamento  forma  um  campo  de  elevadas  tensões  de  estado  triaxial  ou 

microvazios  formados na vizinhança das  inclusões durante o processamento  térmico do aço 

são  suposições  que  representam  uma  grande  concentração  de  hidrogênio  e  subsequente 

trincamento. Entretanto, há controvérsias quanto à energia de  ligação  [94]. Segundo ORIANI 

[78],  a  energia  potencial  envolvida  no  aprisionamento  de  hidrogênio  varia  em  uma  grande 

faixa de valores (de 0,1 a 1,0 eV, pelo menos). São exemplos de aprisionadores reversíveis em 

ferro,  à  temperatura  ambiente:  solutos  intersticiais  (C, N),  átomos de  titânio,  contornos de 

baixo  ângulo, discordâncias,  campos de  tensão  elásticos, maclas. No  entanto,  contornos de 

alto ângulo,  lacunas, poros, microtrincas,  interfaces de AlN, TiC, MnS, Al203, TiN e a  interface 

entre  plaquetas  de martensita,  são  exemplos  de  aprisionadores  irreversíveis  [93].  Além  da 

composição  química,  uma  grande  variedade  de  parâmetros  metalúrgicos  pode  influenciar 

também como:  tipo,  tamanho e distribuição de partículas de  segundas  fases, o  tamanho de 

grão do aço [95], e o grau de trabalho a frio [96]. 
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Para  iniciar uma microtrinca, é necessário um valor crítico de acúmulo de hidrogênio 

aprisionado  irreversivelmente.  A  nucleação  de  uma microtrinca  depende  da  capacidade  de 

acúmulo  de  hidrogênio  em  um  aprisionador  irreversível,  da  concentração  crítica  e  da 

quantidade de hidrogênio aprisionado durante a exposição de um material a atmosferas ricas 

neste átomo [87]. 

A  Figura  2.35  mostra  um  exemplo  de  transporte  de  hidrogênio  através  de 

discordâncias, no interior de um material com uma trinca pré‐existente no seu volume. Em (a) 

as discordâncias nucleadas na  superfície do material  transportam átomos de hidrogênio em 

direção  a  uma  falha.  Em  (b),  ao  passar  por  um  aprisionador  irreversível,  IH,  uma  parte  dos 

átomos  de  hidrogênio  fica  retida.  Em  (c)  uma  outra  parte  dos  átomos  fica  retida  em  um 

aprisionador de hidrogênio reversível, RH. Em (d) os átomos de hidrogênio já estão distribuídos 

pelos aprisionadores e outro ciclo de transporte destes átomos pelas discordâncias é  iniciado 

[97]. 

 

Figura 2.35. Transporte de hidrogênio através de discordâncias. 
 

YOKOTA e SHIRAGA [98] avaliaram o teor de hidrogênio aprisionado pelos precipitados 

de vanádio num aço martensítico com a mesma composição, mas com as seguintes condições 

de tratamento térmico: aço A  têmpera a partir de 930oC; aço B  têmpera a partir de 1050 

oC; aço C  têmpera a partir de 930oC e revenimento para obter 1500 MPa; aço D  têmpera 

a partir de 930oC e revenimento para obter 800 MPa de resistência. Seus resultados relatam 

que  o  efeito  do  aprisionamento  pelos  precipitados  de  vanádio  foi  muito  forte  e  que  o 
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aprisionamento  pode  ser  irreversível.  Quando  se  fez  com maior  temperatura  e  tempo  de 

revenimento,  condição do aço D,  foram obtidos precipitados  com mais  finos  carbonetos de 

vanádio,  o  que  melhora  o  aprisionamento  de  H,  pois  carbonetos  ultra  finos  de  vanádio 

possuem coerência com a matriz e é natural que a energia de ativação para a  liberação seja 

diferente para carbonetos de vanádio que possuem tamanho maior. Também foi revelado que 

a maior parte do H  (mais que 90%)  foi aprisionado nos carbonetos de V, entre os aços que 

foram revenidos, C e D, como podem ser visto na Figura 2.36.  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 2.36. Teor de Hidrogênio decomposto das amostras de um aço martensítico. Adaptado 

de [98]. 
 

Pode‐se  concluir  desta  forma,  que  o  V  contribui  significativamente  para  reduzir  o 

efeito  fragilizante que o H ocasiona em muitos equipamentos, sendo que este é responsável 

anualmente por enormes prejuízos econômicos às  indústrias. Este avanço com a adição de V 

em  aços  Cr‐Mo  pode  ser  atribuído  ao  aprisionamento  pelos  carbonetos  de  V,  que  são 

comumente formados nestes materiais, uma vez que o H deixa de ser um elemento difusível e 

passa a ser um elemento fortemente aprisionado. 

Entretanto, há um nível ótimo de quantidade de vanádio que pode inserido no aço. A 

Figura 2.37 mostra o efeito da proporção da adição de V no aço 2,25Cr‐1Mo na  redução de 

área numa amostra tensionada sem e com carregamento de hidrogênio.  

Como pode ser visto, a perda de ductilidade diminui com um aumento do teor de V e 

os  aços  que  contém mais  que  0,2%  em  peso  de  V  têm  alta  resistência  à  fragilização  pelo 

hidrogênio [2]. 

O aprisionamento do H pode acarretar as seguintes consequências em metais e  ligas: 

(1) aumento da solubilidade aparente do H na matriz; (2) diminuição da difusividade aparente, 

aumentando  o  tempo  de  difusão;  (3)  promove  a  segregação  do  H  e  a  conseguinte 
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concentração local, aumentando a fragilidade; (4) possível alteração na cinética da penetração 

em consequência das mudanças na atividade do H na superfície [51]. 

 

Figura 2.37. Efeito da adição de V na perda de ductilidade relacionada com a fragilização pelo 
H. Adaptado de [2, 99].  

 

Em seus estudos PILLOT [83] sobre difusão e solubilidade do hidrogênio mostrou que 

um reator construido com o aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V é capaz de reter uma porção de hidrogênio 

na  sua microestrutura mesmo  após  um  longo  tempo  de  desgaseificação  e medido  ainda  a 

temperatura  de  200oC,  diferentemente  do  aço  convencional.  Isto  corresponde  ao 

aprisionamento do hidrogênio.  À temperatura ambiente, a quantidade de hidrogênio retidos é 

cerca de 5 ppm no aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V, Figura 2.38. O teor de hidrogênio aprisionado pode 

ser descrito conforme a seguinte equação 22:  

Ct (T) = max           0 

                                                                                        5,2 ‐ 0,0167 T                  (Eq. 22) 

onde, “T” é a temperatura em oC e “Ct” é a concentração de H aprisionado em ppm. 

Pode  ser  observado  que  o  teor  de  hidrogênio  diminui  linearmente  da  temperatura 

ambiente até atingir 300oC no aço com adição de vanádio. 

Os carbonetos finos e ricos em V distribuídos dispersamente aprisionam o hidrogênio 

difusível  no  aço.  Como  resultado,  os  aços  Cr‐Mo  modificados  pelo  V  possuem  menor 

coeficiente  de  difusão  de  hidrogênio  que  o  aço  Cr‐Mo  convencional,  uma  vez  que  os 

carbonetos de vanádio são capazes de aprisioná‐los e assim  tornar o aço CrMoV com maior 

capacidade de solubilizar o H [2]. A menor difusividade do hidrogênio melhora a resistência à 

fragilização pelo hidrogênio porque a concentração do mesmo na ponta da trinca é reduzida. 

 

Vanádio (%peso)

Hidrogênio (ppm)

Legenda: 
RO: Redução de área da 
amostra livre de H;  
RH: Redução de área da 
amostra carregada com H.  
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Figura 2.38. Quantidade de hidrogênio aprisionado nos aços 2,25Cr‐1Mo e 2,25Cr‐1Mo‐V. 
Adaptado de [83]. 

 
Foi  realizado um estudo  sobre aprisionamento de hidrogênio nos aços Fe‐Mo‐C alta 

resistência com adição de 0,215% V, através do método de dispersão de nêutrons. Com este 

estudo foi possível detectar uma interação significativa do hidrogênio com os carbonetos VC e 

com os defeitos estruturais,  introduzidos pela deformação plástica. O efeito dos defeitos da 

rede  foi  investigado  comparando  às  amostras  submetidas  à  laminação  a  frio,  com  50%  de 

redução. A amostra foi recristalizada e recozida, contendo 60% de precipitado de V disponível 

na  forma  esférica  VC,  Figura  2.39.  Diferentes  ciclos  de  carregamento  de  hidrogênio  foram 

aplicados nesta microestrutura [100]. 

 

 

Figura 2.39. Microscopia eletrônica de transmissão a) precipitado VC numa estrutura de grãos 
parcialmente recristalizados e b) precipitados VC. Adaptado de [100]. 

 

Foi  possível  evidenciar  uma  significativa  interação  entre  hidrogênio  e  defeitos 

estruturais ocasionados pela deformação plástica. A  intensidade de dispersão dos nêutrons, 

relacionado com os defeitos estruturais diminuiu com a inserção de hidrogênio nas amostras. 

Isto  foi  possível,  devido  à  redução  na  área  da  deformação  parcial  das  discordâncias  com  a 
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segregação de hidrogênio. Com a desgaseificação a 150°C, este efeito  foi reversível devido a 

forte saída de gás de hidrogênio aprisionado fracamente nos defeitos cristalinos.  

A  interação  entre  o  hidrogênio  e  o  precipitado  de  VC  teve  um  comportamento 

diferente:  foi  possível  verificar  um  aumento  da  intensidade  de  dispersão  de  nêutrons  ao 

carregar as amostras com hidrogênio devido ao aprisionamento homogêneo de hidrogênio no 

interior dos precipitados em vez da interface precipitado/matriz. Nestas condições mostrou‐se 

que cerca de 5 ppm de hidrogênio podem ficar aprisionados na microestrutura, mesmo após a 

amostra  ter  sido  submetida a 150oC, o que mostra que os carbonetos do  tipo VC,  são sítios 

aprisionadores fortes de hidrogênio. Estudos similares realizados por LEMUS [101] comprovam 

que os carbonetos tipo VC são fortes aprisionadores de hidrogênio. A  ligação de carbono em 

carbonetos do tipo VC, retarda a precipitação de carbonetos de outros tipos que contenham 

molibdênio, por isso que o MC prevalece e é um forte aprisionador [51 apud 102]. 

 
2.2.5 Efeito da tensão elástica  

A  distinção  entre  o  hidrogênio  aprisionado  e  o  hidrogênio  difusível  (na  rede)  é 

especialmente importante, bem como, o metal que está sujeito à aplicação de uma tensão na 

rede.  Em  particular,  quando  é  aplicada  uma  tensão  de  tração,  pode‐se  produzir  uma 

deformação plástica e, consequentemente, a quantidade de discordâncias, que são resultantes 

das existentes, e de outros defeitos estruturais, aumentam significativamente [103]. 

Contudo, os reatores de hidroprocessamento e hidrocraqueamento, devido ao próprio 

processo de refino de petróleo, estão sujeitos a esforços mecânicos dentro do regime do limite 

de escoamento elástico do aço, associados a uma alta pressão de hidrogênio. Em síntese, os 

mecanismos propostos para a  fragilização do hidrogênio no aço sugerem que este elemento 

diminui  as  forças  de  ligação  entre  os  átomos  da  matriz  facilitando  a  fratura  frágil  ou  o 

hidrogênio pode aumentar a  tensão  requerida para emitir uma discordância necessária para 

uma  fratura  dúctil.  A  Figura  2.40  apresenta  o modelo  atômico  com  a  aplicação  de  tensão 

elástica. Contudo o processo é muito complexo e estão envolvidas muitas variáveis.  
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Figura 2.40.  Figura esquemática com o modelo atômico com a aplicação de tensão elástica. 
Adaptado de [76]. 

 

O  emprego  da  tensão  elástica  provoca  um  aumento  no  volume  molar  parcial  de 

hidrogênio no metal. Este aumento é retratado pela equação 23:  

                                                                                               (Eq. 23) 

onde: 

CH, σH: concentração de hidrogênio sob tensão; 

CH,0: concentração de hidrogênio sem tensão; 

VH: volume molar parcial; 

R: constante dos gases; 

T: temperatura. 

A  aplicação  de  uma  tensão  elástica  no  material  aumenta  a  permeabilidade  de 

hidrogênio,  chegando  a  concentração  total  do mesmo  até  valores  duplicados  e  triplicados, 

como mostra a Figura 2.41 [104]. Já para tensões compressivas a concentração de hidrogênio 

tende a cair aproximadamente de 50%.  
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Figura 2.41. Influência da corrente de permeação do hidrogênio e na tensão versus 

deformação elástica na rede do ferro. Adaptado de [104]. 

 

A difusividade, no entanto, não é afetada, mas aumenta a solubilidade do hidrogênio 

na rede, conforme a 1ª Lei de Fick (equação 11). Entretanto, HADAM e ZAKROCZYMSKI [103] 

sugerem que o aumento da tensão elástica causa um acréscimo na solubilidade do hidrogênio, 

mas este acréscimo é situado nos sítios de aprisionadores irreversíveis, como interfaces, o qual 

propõe que o mecanismo atuante é o de energia de superfície.   Desta forma, a concentração 

de  hidrogênio  aprisionado  irreversivelmente  é  constante  no  regime  elástico  e  no  regime 

plástico aumenta, pois há o aumento da densidade de discordâncias e consequentemente, há 

a diminuição no coeficiente de difusão, como apresentada pela Figura 2.42  [104]. Nos  sítios 

reversíveis,  ao  reduzir  a  temperatura,  o  hidrogênio  pode  ser  liberado,  difundindo‐se  pelo 

material e produzindo um aumento local na concentração, podendo ocasionar a aceleração do 

processo de degradação do material [105]. 

 

Figura 2.42. Comportamento da difusibilidade do hidrogênio com a deformação elástica e 
plástica do ferro. Adaptado de [100]. 
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O  fluxo  de  hidrogênio  (J)  também  é  dependente  do  nível  de  tensão  elástica  (σe) 

aplicada, como mostram FRAPPART [106] nos seus estudos para um aço martensítico, Figura 

2.43 a seguir: 

 

Figura 2.43. Curva de permeabilidade para diferentes níveis em percentagem de tensão 
elástica. Adaptado de [106]. 

 

A quantidade de  fluxo  se determina  a partir da quantidade de  hidrogênio  (QH) que 

passa através da  superfície da área  (A) por um determinado  tempo  (t). Com a aplicação de 

uma  tensão  elástica  o  fluxo  de  hidrogênio  se  direciona  para  uma  determinada  ocupação 

preferencial da  rede cristalina. A partir daí pode  se observar uma  relação entre difusividade 

versus  tensão  elástica.  Nos  sítios  reversíveis,  a  concentração  de  hidrogênio  aprisionado 

aumenta  com  a  tensão  elástica  em  decorrência  da  distorção  da  rede  na  interface 

matriz/precipitado. Uma diminuição da difusividade é notada à medida que se excede o limite 

de escoamento.  Isto pode  ser atribuído à geração de defeitos permanentes, principalmente 

discordâncias, característica do  regime plástico, nas quais  tendem a aprisionar  fortemente o 

hidrogênio difusível. Porém, a difusão permanece constante, pois estes  sítios aprisionadores 

não afetam a difusividade do material. Foi demonstrado que a aplicação da tensão elástica 

neste  aço  aumentou  a  solubilidade  aparente  do  hidrogênio  e  que  isto  representou  um 

aumento de cerca de 60% de inserção de hidrogênio na microestrutura [106].  

Havendo uma atmosfera rica em hidrogênio e um determinado potencial químico na 

superfície do material, a rede cristalina se expande em  função do deslocamento dos átomos 

para  sítios  regulares,  resultando numa distorção e  aumenta  a deformação  global dentro da 

rede cristalina. Aumentando a tensão aplicada, as  ligações atômicas do metal começam a se 
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romper, caracterizando a entrada no regime plástico, e a capacidade do material em acomodar 

deformação plástica é reduzida, ocorrendo o efeito HELP, ocasionando perda de ductilidade.  

Uma das  teorias mostra que, os elementos  intersticiais  se difundem para  regiões de 

alta  triaxialidade  de  tensões  a  frente  das  pontas  das  trincas,  levando  uma  a  uma  alta 

concentração de hidrogênio, atingindo o limite de solubilidade da região e reduzindo as forças 

de ligação que podem resultar na nucleação de uma trinca frágil. Como mostra a Figura 2.44, 

os processos que poderiam  conduzir à  fratura  induzida pelo hidrogênio  são explicados pelo 

enfoque ALPH (aumento  local da plasticidade pelo hidrogênio  ‐ ou HELP, hydrogen enhanced 

localized plasticity) [107, 108, 109]:  

1)  após  a  iniciação  de  um microvazio  e  com  a  aplicação  de  tensões  externas,  é  produzida 

localmente uma concentração de esforços de tração na sua vizinhança. Começa a formar uma 

microtrinca; 2) Esta distribuição de tensões atrai o hidrogênio, que prefere os sítios intersticiais 

ligeiramente  alongados,  devido  a  alta  triaxialidade  de  tensão;  3) Os  átomos  de  hidrogênio 

segregados na ponta da  trinca agem  impedindo a mobilidade das discordâncias e  inibindo o 

crescimento da trinca e produz um endurecimento localizado, o que pode ser entendido como 

um aumento  local da plasticidade. Mas com o aumento da tensão, podem facilitar a geração 

de  discordâncias  e  aumentar  a  mobilidade  das  mesmas,  o  que  gera  deformacão  plástica 

extensiva na frente da trinca e  junto com a  localização do deslizamento devido à  inibição do 

deslizamento  cruzado.  Isto  permite  a  propagação  da  trinca  em  níveis  de  tensão menores, 

prévio ao escoamento geral, longe da ponta da trinca, levando o metal a fraturar por clivagem, 

isto  é,  com menor  ductilidade.  Este  tipo  de  fragilização  é  um  problema  grave,  pois  poderá 

restringir severamente certas condições de serviço devido à rápida difusão deste elemento. 

Outras observações feitas por BIRNBAUM e SOFRONIS [108] e por NAGUMO [110] com 

microscopia  eletrônica  de  varredura  e  transmissão,  respectivamente,  comprovaram  um 

aumento na mobilidade das discordâncias produzidas pelo acúmulo de hidrogênio. Resultados 

obtidos  por  FERREIRA  et.  al  [111]  com  microscopia  eletrônica  de  transmissão  in  situ 

experimentalmente  mostram  claramente  que  o  hidrogênio  em  solução  sólida  diminui  as 

interações elásticas entre as discordâncias e outros obstáculos que impedem seu movimento, 

concordando também com os resultados obtidos por [84]. 

Pesquisas  realizadas  por MARTINEZ‐MADRID  [112]  evidenciaram  os mecanismos  de 

quasi‐clivagem, superfície plana de fratura e fratura intergranular no Ni‐201, e concluiram que 

a deformação plástica é acelerada pela presença do hidrogênio.  Elevados níveis de hidrogênio 
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para  locais específicos desempenha um papel  fundamental, pois endurece a matriz e  leva o 

metal à fragilização pelo hidrogênio.  

 

 

 

 

 

                                                                                                                                        (a) 

 

 
 
 
 

                                                                                                                                        (b) 
 

Figura 2.44. Esquema que mostra a evolução de uma microtrinca pré‐existente durante 
carregamento: (a) ausência de H, com trinca com ponta atenuada e sem nenhuma propagação 
e (b) na presença de H, onde há acúmulo de H próximo à ponta da trinca que inibe a emissão e 

absorção, levando a fratura por clivagem. Adaptado de [107]. 
 

Na  termodinâmica,  o  potencial  químico  μ  dos  elementos  intersticiais  (o  hidrogênio, 

neste caso), é expresso pela equação 24: 

                                                                          (Eq. 24) 

 

Relacionando o potencial químico com a energia de formação de defeitos, através da 

equação                         , obtém‐se o gráfico da Figura 2.45. Observa que o metal sem a presença 

do  hidrogênio  tende  a  ter  uma  energia  interfacial  maior,  γo.  Quanto  mais  átomos  de 

hidrogênio  são  absorvidos  e os mesmos  se difundem  e  segregam  em uma  interface,  sejam 

contornos de grão ou contornos entre as fases, haverá um aumento de μ. Em consequência, a 

energia  interfacial diminui. Se for ultrapassado um valor de potencial químico μi
o, a partir do 

qual, a probabilidade de  formação de uma nova  interface é grande, esta  redução  será mais 

abrupta (entre μi
o
 e μcr). Isso ocorre, por exemplo, quando inicia uma trinca no material [113]. 
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Figura 2.45. Gráfico esquemático relacionando a energia de formação de defeitos com o 

potencial químico à medida que vai saturando com hidrogênio. Adaptado de [113]. 
 

A aplicação de uma tensão elástica altera o potencial químico [114].  Isto agrega mais 

um componente na equação 25, da seguinte maneira: 

                                                                                                                       (Eq. 25) 

 
onde:  

µo: potencial de H sem tensão elástica; 

CHo: concentração de H sem tensão; 

σm: tensão hidrostática; 

VH: volume molar parcial de H. 

 
Assim, é deduzida a equação 26 que relaciona a CHo, σm e o VH: 

                                                                                                                                    (Eq. 26) 

 

O aumento da tensão elástica é embasado nas teorias das equações 25 e 26, em que 

há um aumento da concentração de hidrogênio e esta por sua vez diminui a energia interfacial 

para a formação de novas superfícies, o que se  infere na perda de ductilidade observada em 

corpos  de  prova  hidrogenados  sob  tensão.  Entretanto,  isso  pode  variar  caso  a  caso 

dependendo do eletrólito, da densidade de corrente, da fugacidade e que mudam a dessorção 

e a permeação do hidrogênio na microestrutura do metal [115].  

A Figura 2.46 mostra o estudo realizado por BRASS e CHÊNE [105] no aprisionamento 

do hidrogênio no aço 2,25Cr‐1Mo hidrogenadas previamente ao ensaio de tração. A corrente 

catódica  influencia  fortemente  na  permeação,  resultante  de  carregamento  com  hidrogênio 

proveniente  de  diferentes  soluções  eletrolíticas,  uma  básica  e  outra  ácida,  pois  dela  está 

LEGENDA
Гi: amostra sem H; 
Гsat: amostra/defeito saturado com H     
durante a segregação. 
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relacionada  a  atividade  do  hidrogênio,  Figura  2.46(a).  A  taxa  de  deformação  empregada 

durante  o  ensaio  também  exerce  uma  relação  com  a  quantidade  de  solubilidade  na  rede 

cristalina: menores taxas aumentam a solubilidade do hidrogênio na rede.  

      

                                       (a)                                                                                  (b) 

Figura 2.46. Influência do hidrogênio num ensaio em corpos de prova de tração do aço 2,25Cr‐
1Mo previamente carregados: (a) corrente de carregamento com solução de 0,1M NaOH e 

0,1M H2SO4 e (b) taxa de deformação de 10‐4 e 10‐6s‐1. Adaptado de [105]. 

 

FLITT e BROCKRIS [116] também sugerem que é possível um mecanismo de corrosão 

de  trincas  sob  tensão  (quando  se  tem grande quantidade de hidrogênio absorvido), quanto 

maior for o pH da solução eletroquímica, pois haverá uma descontinuidade do crescimento da 

trinca em ambientes aquosos e sob condições de carregamento eletroquímico.  

                                                                                       
2.2.6 Ataque pelo hidrogênio 

À  temperatura  ambiente,  o  gás  de  hidrogênio  não  permea  no  aço, mesmo  a  altas 

pressões. Por  isso, aços carbono comuns são materiais comumente usados para cilindros que 

transportam hidrogênio a pressão de até 14MPa. Entretanto, em condições de alta pressão de 

hidrogênio  e  temperaturas moderadas,  pode  ocorrer  a  fragilização  pelo  hidrogênio  [8].  Em 

altas  temperaturas,  o  hidrogênio  molecular  se  dissocia  na  forma  atômica,  o  qual  pode 

facilmente  penetrar,  se  acumulando  em  poros  e microporos,  associados  com  inclusões  no 

contorno  de  grão  e  outros  defeitos  microestruturais.  Sob  estas  condições,  a  difusão  do 

hidrogênio é mais rápida. Assim, o hidrogênio pode reagir com carbono do aço, provocando a 

dissolução  de  diferentes  tipos  de  carbonetos  e  causar  uma  descarburização.  Esta  forma  de 

fragilização é chamada de ataque pelo hidrogênio à alta temperatura e pode ser representada 

pela da seguinte forma [117]: 
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                                                       C + 2H2  CH4                                                                         (Eq. 27) 

acoplado com a reação de decomposição da cementita: 

                                                       Fe3C = 3Fe + C                                               (Eq. 28) 

O processo de hidrogenação geralmente requer padrões e materiais que não podem 

ser garantidas por outras operações na  indústria do petróleo, no qual num estágio avançado 

pode se tornar  inadequado para uma operação segura. Os aços que contém Cr e Mo podem 

ser usados sob estas condições. 

A efetiva resistência dos aços que operam com hidrogênio a elevadas temperaturas e 

pressões  resultam  em  alta  tensão,  tratamento  térmico,  composição  química  e  além  de 

revestimento.  

A  Figura  2.47  ilustra  a  resistência  dos  aços  ao  ataque  pelo  hidrogênio  a  elevadas 

temperaturas e pressões de hidrogênio. Através deste gráfico, conhecido por Curva de Nelson, 

é possível verificar as condições de operação no qual a descarburização pode ocorrer, de modo 

que  fornecem o  limite de utilização dos aços  sob atmosfera de hidrogênio. Abaixo da curva 

estão  as  performances  satisfatórias  para  o  aço  ser  utilizado  [1]. Os  aços  2,25Cr‐1Mo‐0,25V 

podem ser considerados semelhantes ao 3Cr‐0,5Mo [8]. 

À alta temperatura, o hidrogênio pode atacar o aço por dois caminhos: 

‐ Descarburização superficial: Não produz  fissura. Os efeitos na superfície são  leves, redução 

localizada na resistência e dureza e um aumento na ductilidade. A explicação mais aceita para 

este fenômeno é baseado na migração de carbono da superfície onde um composto gasoso de 

carbono  é  formado,  tornando  o  aço  menos  rico  em  carbono.  A  zona  aumenta  com  a 

profundidade em  função da difusão dos átomos de  carbono em direção a  superfície, Figura 

2.48  [8]. Carbonetos mais estáveis  liberam carbono mais  lentamente em  temperaturas mais 

altas [118]. 

‐  Descarburização  interna  e  fissura:  Esta  descarburização  e  fissura  são  precedidas  por  um 

período de incubação que depende da temperatura e pressão parcial de hidrogênio. Também 

causado pela permeação do hidrogênio no aço,  reagindo e  formando CH4, que  consiste em 

uma molécula grande. O metano formado não pode se difundir para fora do aço e, se acumula 

nos vazios e nos contornos de grão. O H continua se difundindo formando mais CH4. A pressão 

deste gás aumenta e resulta em alta tensão localizada. Assim esses vazios crescem e começam 

a  se  ligar,  a qual  leva  a  formação de  fissuras e  trincas no  aço, e  consequentemente  a uma 

deterioração substancial das propriedades mecânicas conforme ilustrado na Figura 2.49 [119]. 
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Figura 2.47. Curva de Nelson definindo o limite de operação para várias ligas. Adaptado de [8]. 
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Figura 2.48. Superfície descarburizada (aumento 500x) [118]. 

 

 

Figura 2.49. Diagrama esquemático do fenômeno de ataque pelo hidrogênio [119]. 
 

A  combinação  de  alta  temperatura  e  baixa  pressão  parcial  favorece  a  superfície  de 

descarburização sem que ocorra o segundo. A combinação de baixa temperatura (mas acima 

de 2210C) e alta pressão parcial de hidrogênio favorece a descaburização  interna. A presença 

de inclusões não‐metálicas tende a aumentar a extensão dos danos por bolhas. Quando o aço 

possui impurezas segregadas, o acúmulo de hidrogênio nessas áreas pode causar bolhas [8]. 

A  adição  de  elementos  estabilizadores  de  carbono  no  aço  reduz  a  tendência  de 

fissuração  interna.  Elementos  como  Cr, Mo, W,  V,  Ti  e  Nb  reduz  o  número  de  sítios  de 

nucleação  pela  formação  de  carbonetos  mais  estáveis  o  qual  resistem  à  reação  com  o 

hidrogênio e, portanto, diminuem a propensão em formar metano. 
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A adição de V nos aços Cr‐Mo  contribui para a alta estabilidade  termodinâmica dos 

carbonetos, resultando na redução da pressão de metano, suprimindo a influência do H [2]. Os 

aços em  cuja composição há V,  se  caracterizam por possuir alta  resistência à  fluência e  são 

menos susceptíveis ao ataque pelo H. Essa característica é promovida pelos precipitados de V 

aprisionarem  o H,  diminuindo  a  difusibilidade  do mesmo  no  aço  [10].  Essa  característica  é 

promovida pelos precipitados de V aprisionarem o H, diminuindo a difusibilidade do mesmo no 

aço. 

 
2.2.7 Descolamento induzido pelo hidrogênio em solda de revestimento 

Uma conseqüência da difusão e o acúmulo de H no aço é o descolamento da solda de 

revestimento. Nas  condições de hidroprocessamento, o aço deve  ser protegido da  corrosão 

por sulfetos, causados pelos sulfetos de hidrogênio presentes no fluxo do processo. A proteção 

é  fornecida normalmente pela  solda de  revestimento ou  “welding‐overlay  cladding” de  aço 

inoxidável  austenítico  sobre  o metal  de  base  2,25Cr‐1Mo‐0,25V,  embora  este  trabalho  não 

abordar este tema.  Entretanto, os reatores podem geralmente desenvolver um descolamento 

durante as paradas de produção devido à concentração de hidrogênio na  interface de ambos 

os aços [2]. A tendência do descolamento pode aumentar com o aumento da pressão parcial 

de hidrogênio, aumentando a temperatura de operação e com a rápida taxa de resfriamento 

da temperatura de operação, pois o hidrogênio aprisionado  induz a formação de trinca a frio 

que é um problema potencial na soldagem dos aços convencionais Cr‐Mo.  

A escolha do aço inoxidável austenítico da série 300, em geral, com uma espessura que 

não  deverá  exceder  10  mm  no  total,  para  o  revestimento  interno  dos  reatores  de 

hidroprocessamento  é  atribuído  a  suas  características  de  baixa  difusibilidade  e  alta 

solubilidade  do  hidrogênio,  mesmo  quando  submetido  a  altas  temperaturas  e  pressões. 

Durante  o  serviço,  a  distribuição  de  hidrogênio  através  da  parede  do  reator  consiste  num 

gradiente linear no revestimento do aço inoxidável e no aço Cr‐Mo(V). O teor de hidrogênio é 

maior no revestimento que no aço baixa  liga porque a solubilidade do hidrogênio é maior no 

primeiro. Na parada de produção do reator, por exemplo, o aumento do teor de hidrogênio na 

interface durante e após o resfriamento é devido à variação da difusividade e solubilidade do 

hidrogênio com a temperatura. 

PILLOT et. al [83] realizaram um conjunto de simulações para determinar a distribuição 

de  hidrogênio  na  parede  de  um  reator  com  revestimento  de  5mm  de  espessura  de  aço 

inoxidável austenítico nos metais de base 2,25Cr‐Mo e 2,25Cr‐1Mo‐0,25V com espessura de 

227mm numa operação de 170 bar de pressão a 425oC. Antes da parada, um ciclo de 2.000h 
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de carregamento foi simulado para alcançar uma condição estável no reator. A quantidade de 

hidrogênio máxima na  interface  foi  estimada no  final da  seqüência de  resfriamento,  isto  é, 

1000h e após  longo  tempo de desgaseificação  (3.000h) para promover a  supersaturação na 

interface.  É  observada  uma  drástica  redução  da  quantidade  de  hidrogênio,  no  caso  do  aço 

2,25Cr‐1Mo‐V,  sendo que este possuiu uma quantidade 15 vezes menor que o 2,25Cr‐1Mo. 

Isto  se  deve  a menor  quantidade  de  hidrogênio  à  baixa  temperatura  o  qual  implica  numa 

menor migração de hidrogênio do metal de base para o aço inoxidável (revestimento) durante 

o resfriamento do reator que habilidade de aprisionamento de hidrogênio com a diminuição 

da temperatura do reator.   

 

2.3 Métodos de análise da interação do hidrogênio com a microestrutura 

A  quantificação  e  a  avaliação  da  interação  entre  os  sítios  aprisionadores  são 

importantes para entender os mecanismos de falha pelo hidrogênio. Estas falhas são causadas 

pela  adsorção  superficial  do  hidrogênio,  seguida  pela  absorção  e  os  fenômenos  de 

difusão/aprisionamento,  como  descrito  pela  Tabela  2.10.  Por  isso  que  quantificar  a 

concentração de hidrogênio e assegurar a interação dos diversos sítios aprisionadores com os 

átomos de hidrogênio são  fundamentais para melhorar o desempenho de um equipamento. 

Uma microestrutura é difícil caracterizar devido os vários gradientes de  fase ou composição, 

sobretudo numa junta soldada e num aço com grande propensão em formar carbonetos [106].  

Para  assegurar  informações  confiáveis  sobre  a  solubilidade,  a  interação  com  a 

microestrutura,  a  formação  de  hidretos,  a  difusividade,  a movimentação  e  a  localização  do 

hidrogênio, podem ser utilizadas algumas metodologias e técnicas [120]. As três técnicas que 

serão abordadas neste trabalho são:  

1) Espectroscopia de Dessorção Térmica (TDS – Temperature Desorption Spectroscopy): é um 

conveniente método para determinação da quantidade de hidrogênio absorvido nos metais e 

sua  interação  com  a matriz metálica  é pela medida  eletroquímica da  taxa de dessorção do 

hidrogênio. Com este método pode ser mensurada a quantidade de hidrogênio aprisionado na 

matriz e a energia de dissociação do hidrogênio dos sítios aprisionadores através da energia de 

ativação da dessorção ∆ET, a energia de ligação Es, a densidade de sítios e a fração de ocupação 

dos  sítios  [121,  122;  123].  Assim,  é  possível  fazer  a medida  da  dessorção  que  permite  a 

determinação  da  quantidade  de  hidrogênio  que  escapa  desses  sítios.  A  presença  dessas 

imperfeições microestruturais,  como  contorno de grão,  lacunas, discordâncias, partículas de 

segunda fase, geralmente aumenta a energia de ativação para dessorção [122, 128]. 
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2) Permeação eletroquímica: é possível determinar o teor de H aprisionado irreversivelmente 

e, assim, a permeabilidade, a difusividade aparente e a solubilidade aparente [79];  

3) Permeação gasosa:  também é utilizada para determinar a permeabilidade, a difusividade 

aparente  e  a  solubilidade  aparente  do  hidrogênio  desde  a  temperatura  ambiente  até  o 

aquecimento a 500oC com uma pressão de H. Consiste no mesmo princípio que a permeação 

eletroquímica. 

Um importante método que pode ser utilizado para calcular a difusividade aparente, é 

o da interseção da tangente do ponto de inflexão, com o nível inicial com fluxo (JL) igual a 0, o 

qual  fornece o  tempo  (tb), para determinar  a difusividade,  solubilidade e  a permeabilidade, 

cujas fórmulas estão na Tabela 2.12, determinada pelas equações  29, 30 e 31.  

 
Tabela 2.12. Método usado para calcular a difusividade, solubilidade e permeabilidade.  

Tempo  Metodologia 
Difusividade D 

[m2/s] 
Solubilidade S 

[mol.H/m3.Pa1/2] 
Permeabilidade ф 
[mol.H/m.s.Pa1/2] 

Inflexão 
(tb) 

Interseção da 
tangente ao ponto 
de inflexão e J=0 

D = 0,76 L2 
       π2 tb 

 
 

 

/   

 

(Eq. 29)  (Eq. 30)  (Eq. 31) 

 

Observa‐se que o  tempo para ocorrer à difusão do hidrogênio, ou  seja, para que os 

átomos  atravessem  a  espessura  da  amostra,  diminui  com  o  aumento  da  temperatura, 

enquanto  que  o  fluxo  que  permeia  aumenta  também  apresenta  a  mesma  variação.  A 

solubilidade do hidrogênio portanto, pode ser obtida através da integral do fluxo como mostra 

a Equação 32 a seguir: 

               Sap = 2         Jl(t) dt                          (Eq. 32) 
                                                    L 

 
Onde: L = espessura e Jl(t) = fluxo. 
 

O ensaio de permeação gasosa e o ensaio de permeação eletroquímica são realizados 

pelo mesmo princípio, mas diferença básica é que no primeiro o hidrogênio é  fornecido por 

um cilindro de gás pressurizado deste elemento. Desta forma, a metodologia para encontrar a 

difusividade, solubilidade e permeabilidade é a mesma para a permeação gasosa, utilizando tb, 

podendo utilizar a Tabela 2.12 como parâmetro. Entretanto, na permeação eletroquímica não 

precisa considerar nos cálculos a pressão de hidrogênio. 
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CAPÍTULO 3 

Materiais e Métodos 

3.1 Materiais 

Foram utilizados  corpos de provas  confeccionados a partir de uma  chapa de aço de 

2,25Cr‐1Mo‐0,25V  com  uma  junta  soldada  cedida  ao  PEMM/COPPE‐UFRJ  pela  empresa 

Exterran Belleli Energy CPE através da Petrobras1. O documento técnico que foi utilizado para a 

qualificação do procedimento de  soldagem  (QPS)  foi entregue  junto com a chapa. Neste,  se 

descreve  os  parâmetros  e  consumíveis  de  soldagem,  mas  não  o  passo‐a‐passo,  com 

temperaturas exatas dos passes, soldadores, contrassolda e todos os detalhes utilizados para a 

fabricação  da  junta.  Esses  dados  são  descritos  no  documento  Registro  Qualificação  de 

soldagem  (RQP),  que  são  know‐how  de  soldagem  da  chapa  e  de  propriedade  restrita  da 

empresa fabricante.  

O metal  de  base  utilizado  para  soldar  esta  chapa  foi  o  ASTM  A‐542  tipo  D‐Cl.4a, 

segundo consta na QPS. A chapa foi temperada e revenida [7]. 

A  solda  foi  realizada  com os processos de  soldagem de arco  submerso  simples e de 

múltiplos arames com multipasse. Os parâmetros de soldagem e os consumíveis utilizados são 

apresentados na Tabela 3.1. 

 
Tabela 3.1. Parâmetros de soldagem e consumíveis utilizados no processo de soldagem 

[adaptado da Qualificação de procedimento de Soldagem, anexo 1]. 
 

Parâmetros  Arame simples  Múltiplos arames (Tandem) 

Processo  SAW  Líder  Secundário 

Arame sólido  S1 Cr‐Mo‐2V  S1 Cr‐Mo‐2V 

Diâmetro do eletrodo   4 mm  4 mm 

no SFA  5.23  5.23 

Classificação AWS  EGR  EGR 

F. no / A. no  6 / NA  6 / NA 

Velocidade de soldagem   40‐45 cm/min  78‐ 83 cm/min 

Corrente  alternada  alternada 

Amperes  490‐500  490‐500 

Voltagem   29‐30  29‐30    32‐33 V 

Aporte térmico   22,50 KJ/cm  24,23 KJ/cm 

Eletrodo  simples  múltiplo 

Tipo de fluxo   UV 430 TTRW  UV 430 TTRW 

 

 

_________ 

1. Petrobras SA (CENPES) ‐ Av. Horácio de Macedo, 950 Cidade Universitária, Ilha do Fundão, Rio de Janeiro/RJ. CEP: 21941598. 
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3.2 Plano de corte da chapa 

A  chapa  soldada  foi  recebida  e  encaminhada  para  a  empresa  NUCLEP2  para  ser 

cortada, conforme a Figura 3.1. Foi utilizada uma máquina automática com disco de corte.   Os  

blocos  III,  B1,  B2,  B3  e B4  foram  utilizados  para  o  presente  trabalho.  Posteriormente,  este 

bloco foi fatiado com espessuras menores, de 15 a 20 mm. 

 

 
 

(a) 
 
 
 

 

                                                                                     
 
 
 
 
 

 
(b) 

  
 

Figura 3.1. Chapa soldada do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V: (a) 1o plano de corte, (b) dimensões 
aproximadas dos blocos III, B1, B2, B3 e B4 utilizados na pesquisa e (c) 2o plano de corte nos 
blocos que foram fatiados e que seguiram para tratamento térmico de alívio de tensão e 

posterior usinagem das amostras e dos corpos de prova dos ensaios. 
 

‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐‐ 
 
2. Nuclebras Equipamentos Pesados S.A. – FÁBRICA – CNPJ: 42.515.882/0001-78 / Av. Gal. Euclydes de Oliveira Figueiredo, 200 Brisamar ‐ Itaguaí/RJ ‐ Cep. 
23825‐410. 
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3.3 Tratamentos térmicos 

A  chapa  soldada  foi  recebida  pela  COPPE/UFRJ  com  os  tratamentos  térmicos 

apresentados na Tabela 3.2.  

 

Tabela 3.2. Tratamentos realizados pela Exterran Belleli Energy antes da entrega da chapa, 
conforme consta na qualificação do procedimento de soldagem (QPS). 

 

Pré‐aquecimento  Temperatura de interpasse  Desidrogenação (DHT) 

177°C  177 a 230°C  350°C (±10) por 4 h 

 

Pré‐aquecimento e interpasse 

O aquecimento na chapa antes da soldagem foi utilizado para diminuir o gradiente de 

calor,  possibilitando  uma  velocidade  de  soldagem mais  lenta,  sobretudo  por  ser  esta  uma 

chapa  grossa  e  favorecer  a  liberação  de  hidrogênio  para minimizar  o  risco  de  trincas  de 

hidrogênio, e a minimizar os problemas devido à baixa tenacidade, uma vez que é  inevitável 

em alguns casos a formação de estrutura martensítica e/ou bainítica [25]. 

O metal de base deve ser aquecido até um mínimo de 177°C antes e durante todas as 

operações  de  soldagem,  laminação,  corte  térmico  e  goivagem,  exceto  durante  a  solda  de 

sobreposição  [12]. Desta  forma,  a  temperatura  de  pré‐aquecimento  que  consta  na QPS  do 

fabricante, foi de 177oC.  

 
Desidrogenação (DHT) 

Não é recomendável que o ciclo de soldagem nos aços Cr‐Mo seja interrompido até a 

conclusão  completa  da  soldagem  [25].  Durante  a  soldagem,  a  temperatura  de  pré‐

aquecimento  deve  ser  mantida  até  o  tratamento  de  alívio  de  tensão  intermediário, 

desidrogenação ou TTAT. Por este motivo a temperatura de interpasse foi entre 177oC a 230oC, 

segundo a QPS do fabricante.  

Embora  um  DHT  remova  hidrogênio,  não  serão  suficientes  para  recuperar  a 

resistência.  Assim,  foi  realizado  um  DHT  conduzido  a  350oC  por  4h,  pelo  fabricante,  como 

descrito na QPS. 

Tratamento Térmico de Alívio de Tensão (TTAT) 

Este  tratamento  é necessário para previnir que  a dureza  exceda  valores  excessivos. 

Outra razão é porque, como dito anteriormente, um equipamento fica muito frágil para a sua 
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manipulação e é necessário tratá‐lo para remover as tensões residuais devido a soldagem. Os 

aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V devem  ser  tratados  a 705°C  (± 14  °C) por 8 horas, no mínimo  [12]. 

Assim, os blocos cortados foram para o TTAT, condição no qual denominaremos a partir daqui 

como  material  na  “condição  como‐recebido”  e  foi  conduzido  para  tratamento  nesta 

temperatura  e  tempo  nas  dependências  do  laboratório  TERMIC‐PEMM,  em  fornos  mufla 

modelo Carbolite 201.  

 
3.4 Preparação das amostras e corpos de prova 

As tiras da chapa da Figura 3.1(c) foram usinadas para confecção de corpos de prova 

para diferentes  análises,  como:  composição química, macrografia, micrografia, microdureza, 

difração de raios‐x, permeação gasosa, permeação eletroquímica e TDS e tração. Os corpos de 

provas  foram  retirados  aleatoriamente  dos  blocos  e,  dependendo  do  tipo  do  ensaio  a  ser 

analisado, na mesma posição ao longo do comprimento de 180mm. 

 
3.5 Composição química 

Para determinar a  composição química do metal de base  (MB) e do metal de  solda 

(MS)  utilizou‐se  de  lixas  de  granulometria  100  a  1200  mesh  e  polimento  com  pasta  de 

diamante  de  6,  3  e  1μm  e  foram  enviadas  para  o  Laboratório  da  empresa  Tecmetal3.  Foi 

utilizada a técnica de Espectrometria por emissão óptica, no equipamento Analítico SPECTRO 

MAXx LMF04, potência de 400VA.  

Os  fatores  utilizados  para  verificar  a  susceptibilidade  à  fragilização  pelo  revenido, 

embasados  em  técnicas  empíricas, mais  usados  na  especificação  técnica  do  projeto,  para 

avaliar o teor das  impurezas em função da composição químicas dos elementos do metal de 

solda e/ou do metal de base são: 

‐ Watanable (Fator J) = [(P + Sn) x (Mn + Si)] x 104 (%p) 

‐ Bruscato (Fator X) = (10P + 5Sb + 4Sn + As) / 100 (ppm) 

‐ Komizo/Sugiyama (Fator PE) = (C + Mn + Mo + Cr/3 + Si/4) + 3,5 (10P + 5Sb + 4Sn+ As) (%p) 

  
3.6 Caracterização microestrutural da junta soldada  

A  caracterização  microestrutural  do  aço  e  sua  junta  soldada  na  condição  como 

recebido  foram  realizadas utilizando macrografia, microscopia óptica, microscopia eletrônica 

de varredura e difração de raios‐X.  

________ 

3. Tecmetal Soluções Tecnológicas em Materiais LTDA ‐ CNPJ 40.280.141/0001‐20 ‐ Estrada dos Bandeirantes, 28000 ‐ Vargem Grande ‐ Rio de Janeiro/ RJ ‐ CEP 
22785‐092 
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Para comparar a microestrutura e a microdureza,  foram analisadas  regiões distintas: 

uma próxima ao topo da solda (região 1), uma mais abaixo (região 2) e uma terceira (região 3), 

conforme indica a Figura 3.2.  

 

3.6.1 Macrografia 

As etapas comuns de preparação da superfície com  lixas com granulometrias a partir 

de 100 até 1200 mesh, polimento com pasta diamante até 1 μm e ataque com 8% de Nital por 

2 minutos foram realizadas pela NUCLEP. 

 
 

 

Figura 3.2. Identificação das regiões que serão estudadas da junta soldada do aço 2,25Cr‐1Mo‐
0,25V por micrografias óptica, eletrônica de varredura e microdureza. 

 
3.6.2 Microscopia Ótica (MO) 

A primeira  técnica aplicada para avaliar e acompanhar a microestrutura nas diversas 

condições estabelecidas neste trabalho. A microscopia ótica permitiu uma avaliação geral da 

microestrutura,  além  de  permitir  caracterizar  as  regiões  afetadas  pelo  procedimento  de 

soldagem. Assim, as amostras foram preparadas para análise metalográfica na seqüência usual 

de  preparo  da  superfície:  com  lixamento  de  granulometria  de  100,  220,  400,  600  e  1200, 

seguido de polimento com pasta de diamante de 6μm, 3μm e 1μm e ataque químico com Nital 

2%  por  2 minutos  para  revelar  a microestrutura  [124].  Foi  utilizado  o microscópio  óptico 

Olympus BX 60M. 

3.6.3 Microscopia Eletrônica de Varredura (MEV) 

O MEV utilizado foi o JEOL JSM 6460 com o qual também foi realizada uma observação 

mais  detalhada  da microestrutura,  sobretudo  dos  carbonetos  e  sua  distribuição  na  bainita, 

após  soldagem.  A  preparação  metalográfica  das  amostras  foi  similar  à  aplicada  para 

observação no microscópio óptico. 
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3.6.4 Fractografia 

As superfícies de fratura das amostras ensaiadas em tração uniaxial, contendo ou não 

hidrogênio, também foram investigadas por MEV. Desta forma, foi possível avaliar as diversas 

regiões obtidas e assimilar juntamente com as micrografias obtidas por MEV. 

 
3.6.5 Composição química por EDS 

A  Espectrometria  de  Energia  Dispersiva  de  raios‐x  (EDS  ‐  Energy  Dispersive  x‐ray 

Detector)  é  uma  ferramenta  do  MEV  que  foi  algumas  vezes  utilizada  para  análise  semi‐

quantitativa dos elementos presentes das regiões da matriz e dos precipitados no aço. 

 
3.6.6 Difração de Raios‐X (DRX) 

A superfície da amostra foi preparada utilizando  lixas com granulometrias a partir de 

100 até 1200, seguido de polimento com pasta diamante até 1 μm. A finalidade deste ensaio é 

verificar a presença da martensita nas amostras das regiões do MB, MS e ZAC. 

A difração de  raios‐X das amostras  foi  realizada no Difratômetro Bruker Discover D8 

pertencente a COPPE/UFRJ. Os parâmetros utilizados foram: varredura 2θ = 30 a 140O; passo 

de 0,204o; tempo de 5s; com radiação de fonte de cobre com λ = 1,5483 Å.  

 
3.6.7 Medidas de microdureza  

Para uma  a  avaliação do  comportamento mecânico  ao  longo da  junta  soldada  após 

TTAT  e  determinação  da  dureza  de  constituintes  individuais  da  microestrutura,  foram 

realizados  ensaios  de  microdureza  Vickers  com  carga  de  1kgf  utilizando  microdurômetro 

marca Zwick/Roell, modelo  Indentec ZHµ‐MkII‐M em corpos de prova preparados de acordo 

com a norma ASTM E384. 

Foi estabelecido um perfil de dureza a partir de 18  identações espaçadas em 0,5 e 1 

mm, dependendo da região, que  interceptam ao  longo MB, ZAC e MS, conforme  indicado na 

Figura  3.3.  Para  a  obtenção  das  indentações  foram  realizados  tempos  de  ensaio  de  30 

segundos em uma  linha horizontal a partir do centro da solda até alcançar o metal de base. 

Foram  feitas  três  linhas  para  traçar  o  perfil:  uma  linha  a  10  mm  do  topo  da  solda 

representando a região 1, a 30mm do topo representando a região 2 e finalizando com mais 

18 indentações a 50 mm do topo da solda representando a região 3, sendo identificados pelas 

letras de “a” a “s”. Desta forma, calculou‐se a média para o MS, MB e ZAC. 
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Figura 3.3. Identações para o perfil de microdureza do centro para o metal de base nas linhas 
1, 2 e 3 da junta soldada do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 

 

3.7 Técnicas de caracterização das propriedades mecânicas do MS, MB e ZAC  

  Existem  várias metodologias  e  técnicas  experimentais  para  caracterizar  a  interação 

hidrogênio‐microestrutura.  Entre  as  técnicas  disponíveis,  as  utilizadas  no  presente  trabalho 

serão descritas a seguir: 

 

3.7.1 Hidrogenação Eletrolítica 

  O  processo  de  introdução  de  hidrogênio  em  um  material,  assim  como  o  tempo 

necessário para que todo o volume do corpo de prova esteja saturado, com uma distribuição 

uniforme de hidrogênio, pode ser obtido empregando‐se a 2ª Lei de Fick (equação 12). 

Desprezando‐se qualquer perda ou ganho pelas laterais do corpo de prova e supondo 

o coeficiente de Difusão (D) independente da concentração, a solução da 2ª Lei de Fick, pode 

ser expressa utilizando a série de Fourier, equação 13, e o fluxo de hidrogênio JL, representada 

pela equação 14. 

A  representação  gráfica  desta  função  é  a  evolução  com  o  tempo  do  perfil  de 

concentração de hidrogênio através do corpo de prova. Considerando L e Co, respectivamente, 

como a espessura e a solubilidade do hidrogênio do corpo de prova a ser hidrogenado, pode‐

se prever o tempo necessário para uma hidrogenação homogênea. 
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As  condições,  inicial  e  de  contorno  da  2a  Lei  de  Fick,  dão  origem  a  um  perfil  de 

concentração do hidrogênio, C(x, t), com a espessura “L” da amostra, que evolui em função do 

tempo, até atingir um perfil linear no estado estacionário. 

A  densidade  de  corrente  (J)  ou  o  fluxo  de  hidrogênio  foi  selecionado  a  partir  da 

equação  de  Faraday  (Equação  15).  Foram  utilizados  J=10mA/cm2  e,  posteriormente, 

J=22mA/cm2. 

A solução eletrolítica utilizada nos testes de permeação de hidrogênio foi: 

‐ solução aquosa de NaOH 0,1 M, preparada a partir da diluição de 4g de NaOH em 1litro de 

água destilada e deionizada (maior parte dos ensaios).  

O tempo de eletrólise (t) foi calculado deve ser calculado de acordo com a Equação 32: 

                                                            t =__L²__                                        (Eq. 32) 
            2 Dap 

 

onde, L a espessura da amostra e D o coeficiente de difusão. 

Simultaneamente  a  pesquisa  realizada  por  Guerra  [125]  e  Franco  [126],  que 

considerava o Dapp=5,1x10‐12 m2/s com solução de 0,1M NaOH e o tempo para 7 dias para os 

corpos de prova de tração [127] para que todos os sítios fossem completamente saturados, o 

presente  trabalho  evoluiu,  aprimorou‐se  e  alterou‐se  alguns  parâmetros.    Assim,  foram 

realizadas combinações de densidade de corrente, tempo e inserida outra solução eletrolítica: 

‐ solução de 0,1M H2SO4 + 2 mg/l As2O3, sendo a solução 0,1M H2SO4 a geradora de hidrogênio 

e 2 mg/l As2O3 foi utilizado como catalisador para aumentar a fugacidade de hidrogênio.  

Foi utilizada  uma  fonte de  corrente,  conectada  a um  fio de platina, no qual o pólo 

negativo é  conectado  ao  corpo de prova e o pólo positivo  (anodo) um eletrodo de platina, 

submerso  em  solução,  Figura  3.4.  Desta  forma  é  gerado  hidrogênio  para  ser  reduzido  na 

superfície da amostra. 

A  hidrogenação  foi  realizada  nas  seguintes  amostras:  corpos  de  prova  de 

espectroscopia de dessorção térmica (TDS) e corpos de prova de tração.  
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Figura 3.4. Ensaio de hidrogenação eletrolítica do corpo de prova de tração. 
 

3.7.2 Permeação eletroquímica 

Os ensaios de permeação eletroquímica de hidrogênio foram realizados no Laboratório 

de Propriedades Mecânicas, COPPE/UFRJ. Foram utilizadas amostras do metal de base com as 

com diâmetro e espessura mostrada na Figura 3.5, e com acabamento metalográfico de  lixas 

na sequência 100 a 1200 e polidas com pasta de diamante de granulometrias de 6, 3 e 1 μm, 

em  ambos  os  lados,  a  fim  de  garantir  que  imperfeições  superficiais  não  interferissem  a 

adsorção do hidrogênio. 

Os  ensaios  foram  conduzidos  no modo  galvanostático‐potenciostático  e  uma  célula 

eletroquímica, que consiste de dois compartimentos: um para geração e outro para a detecção 

de hidrogênio. A amostra foi inserida entre os dois compartimentos, como mostra a Figura 3.6. 

Foram  usados  contra‐eletrodos  (CE)  de  platina;  calomelano  saturado  como  eletrodo  de 

referência (ER) e o eletrodo de trabalho era a amostra a ser permeada (ET). 

Em  um  dos  lados  do  compartimento,  o  galvanostático,  há  geração  de  hidrogênio 

(reação: 2H+ + 2e‐ → H2) aplicando uma corrente catódica constante de 10mA na solução do 

eletrólito de NaOH 0,1M e 1mA 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3. Posteriormente, o hidrogênio  foi 

adsorvido à superfície e, em seguida, absorvido e difundido no aço. No outro lado da célula, o 

potenciostático, foi aplicado um potencial fracamente anódico e constante, para garantir que 

todo hidrogênio que chega nesta superfície seja oxidado e, consequentemente, um perfil de 

concentração linear ao longo do material, no estado de equilíbrio. 

‐ 
+ 

Corpo de prova 

Platina 
Eletrólito  
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(a) 

                              LEGENDA: 
CE: Contra Eletrodo de platina; 

ET: Eletrodo de trabalho; 
TE: Termômetro;  

ER: Eletrodo de Referência de 
 calomelano saturado: 

 

 
 
 
 
 
                                                                                                                  
 

(b) 
 

Figura 3.5. Permeação eletroquímica de hidrogênio: (a) Esquema de uma célula [51] e (b) 
célula em funcionamento com amostra (ET). 

 
Foram realizados dois ensaios, usando os seguintes eletrólitos: 

1) na célula de geração: solução H2SO4 0,1M + As2O3 2 mg/l; na célula de detecção: solução de 

0,1M NaOH; 

2) na célula de geração e de detecção: a solução de 0,1M NaOH. 

 
3.7.3 Permeação gasosa  

Para a determinação da difusividade, permeabilidade e solubilidade do hidrogênio nas 

amostras na condição como recebido com TTAT, foi cortado um cilindro para retirar amostras 

do MB e MS. As dimensões estão descritas na Figura 3.6. O corte do cilindro foi realizado na 

Nuclep e o corte das amostras para realização da permeação gasosa  foi realizado através de 

eletroerosão na empresa EROMILL4.  

________________ 

 

4. Eromill Serviços de Ferramentaria – R. Pesqueira, 158 – Bonsucesso, Rio de Janeiro/RJ – CEP: 21041 
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                                                                                     (a)                    (b)                        (c) 

Figura 3.6. Esquema de extração das amostras e dimensões para ensaios de: (a) permeação 
gasosa, (b) permeação eletroquímica e (c) TDS. 

 

 

Ambos  os  lados  foram  preparados  através  de  lixamento  e  polimento  com  pasta 

diamante  até  1  μm.  Em  seguida,  suas  bordas  foram  lixadas  para  remoção  das  rebarbas 

provenientes  do  corte.  As  etapas  seguintes  consistiram  de  lixamento  em  lixas  de 

granulometria  de  220  até  1200 mesh  e  polimento  em  pasta  de  diamante  de  6  μm,  Figura 

3.6(a). 

Cada uma das amostras foi fixada e colocada em um porta‐amostra no equipamento 

de  permeação,  foi  realizada  a  verificação  de  vazamentos  de  gás  antes  de  iniciar  o  teste. 

Constatada a estanqueidade, as câmaras de entrada e saída foram submetidas a processos de 

purga  com  argônio  e  evacuadas  por  tempo  suficiente  à  obtenção  de  leitura  estável  no 

fluxímetro. A  temperatura  foi  elevada  até o  valor definido para o  ensaio,  com o  tempo  de 

início sendo registrado no momento que a câmara de entrada é preenchida com H2. A pressão 

de hidrogênio foi de 10 bar de pressão. A temperatura foi controlada através de termopares. O 

teste foi conduzido a uma pressão constante de modo que o hidrogênio permeasse a amostra 

numa  dada  temperatura.  Após  atingir  o  estado  estacionário,  a  fonte  de  hidrogênio  era 

evacuada  e  a  amostra  desgaseificada.  Quando  o  fluxo  estava  em  zero,  aumentava‐se  a 

temperatura  e  novamente  fornecia‐se  hidrogênio  a  10  bar  de  pressão.  Então,  uma  nova 

permeação era  feita. Desta  forma, várias  curvas  foram obtidas em diferentes  temperaturas. 

Através  da  curva  obtida, pode‐se  determinar  o  fluxo  no  estado  estacionário  (J),  o  qual  é o 

interessante  para  os  cálculos  a  serem  realizados  e  os  diferentes  tempos  de  cada  etapa  do 

ensaio.  

As amostras foram submetidas a ensaios de permeação em temperaturas entre 350 e 

500oC.  Como  o  ensaio  foi  conduzido  no MB  e  no MS.  O  tempo  de  permeação  deve  ser 
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suficiente para que o fluxo atinja o estado estacionário seja atingido em toda a espessura da 

amostra.  

Dependendo das  condições  iniciais e de  contorno, o ensaio de permeação pode  ser 

realizado  de  diversos  modos.  No  presente  trabalho  foi  utilizado  o  modo  galvanostático‐

potenciostático, no qual à aplicação de uma corrente catódica constante no  lado de geração 

de  hidrogênio,  lado  catódico,  e  aplicação  de  um  potencial  também  constante,  levemente 

anódico no lado de detecção, lado anódico. 

Após a realização das permeações para as diferentes temperaturas, os coeficientes de 

difusão  foram  determinados  para  cada  temperatura  permeada  e  a  difusividade  pode  ser 

determinada, assim como a permeabilidade e solubilidade. A presença de aprisionadores de 

hidrogênio absorve uma determinada quantidade de hidrogênio provocando uma defasagem 

no tempo de subida da curva de permeação de hidrogênio.  

 
3.7.4 Espectroscopia de Dessorção Térmica (TDS)  

  Para preparar  as  amostras  é necessário  cortar uma  chapa do MB, do MS  e  da  ZAC 

(após  TTAT)  com  5  mm  de  largura  máximo  para  que  caiba  no  reator  do  TDS,  conforme 

mostrado  na  Figura  3.6(c).  Em  seguida  a  superfície  de  cada  amostra  foi  preparada 

metalograficamente utilizando a sequência de lixamento de granulometria a partir de 100 até 

1200 mesh,  seguido  de  polimento  com  pasta  diamante  até  1  μm  em  ambos  os  lados  da 

amostra. Posteriormente, as amostras foram hidrogenadas num eletrólito de 0,1M NaOH com 

corrente de 0,06A por 3 dias. 

            Para utilizar o reator de quartzo em forma de U, deve‐se  lavá‐lo devidamente. Após o 

encaixe e a adequada vedação,  foi  feita uma purga de 20 minutos com gás hélio. Após  isso 

cada amostra por vez foi submetida a um fluxo contínuo de argônio de alta pureza, que atua 

como  gás  de  arraste,  aquecidas  a  uma  taxa  de  aquecimento  de  10oC/min  partindo  da 

temperatura  ambiente  até  atingir  500oC,  em  média.  Os  gases  são  conduzidos  até  um 

espectômetro de massa, utilizando uma bomba de vácuo turbomolecular, no qual o hidrogênio 

é identificado. A Figura 3.7 mostra o equipamento de TDS utilizado. 

Ao  aquecer  a  uma  taxa  constante  durante  o  TDS,  haverá  formação  de  um  ou mais 

picos que ocorrem em determinadas temperaturas e que estão relacionados a algum tipo de 

sítio aprisionador existente no metal, como apresentado na Figura 2.34, mostrando os níveis 

de energia relacionados ao aprisionamento e a dessorção do átomo de hidrogênio. A equação 

22 descreveu a dessorção termicamente ativada. 
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Figura 3.7. Equipamento para o ensaio de Espectroscopia de Dessorção Térmica (TDS). 
 

Assim,  é  possível  traçar  um  gráfico  da  taxa  do  fluxo  de  hidrogênio  versus 

tempo/temperatura.  Isto  é,  a  temperatura  do  pico  é  relacionada  com  a  energia  de  um 

determinado  sítio  aprisionador  e  pela  taxa  de  aquecimento.  A  altura  do  pico  depende  da 

quantidade  de  hidrogênio  aprisionada  dentro  do  sítio  aprisionador. Esse  gráfico  é  traçado 

utilizando  o  programa  Origin,  do  fluxo  de  átomos  H2  versus  temperatura  e  calcula‐se  a 

inclinação da reta  ln(ϕ/Tc2) versus (1/Tc), obtida pela medição da variação da temperatura de 

pico  com  a  taxa  de  aquecimento  e  encontrar‐se‐á  a  energia  de  ativação  necessária  para  o 

hidrogênio  dessorver.  Algumas  vezes  poderá  aparecer  um  pico  da  taxa  de  evolução  de 

hidrogênio  relacionado  com a difusão através da amostra, quando a energia de ativação da 

difusão for muito elevada comparativamente a energia de ativação da dessorção. 

A  posição  de  um  pico  associado  a  um  determinado  sítio  aprisionador  poderia  ser 

comparada  com  a  posição  deste  pico  em  diferentes  taxas  de  aquecimento.  A  energia  de 

dissociação do hidrogênio de um determinado sítio aprisionador é obtida da  relação entre a 

taxa de aquecimento e a temperatura máxima do pico Tp. 

 
3.7.5 Ensaios de tração uniaxial  

Os ensaios de tração uniaxial foram realizados com o propósito de avaliar as alterações 

nas  propriedades  de  resistência  mecânica  da  junta  soldada  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  à 

temperatura  ambiente.  A  finalidade  é  observar  o  efeito  produzido  pela  influência  do 

hidrogênio após hidrogenação e hidrogenação sob  tensão elástica com o  intuito de avaliar e 

comparar  os  valores  obtidos  com  os  ensaios  com  várias  correntes  e  eletrólitos  na 
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microestrutura do aço no  limite de escoamento, na  tensão máxima e no alongamento, com 

base nas curvas de tensão versus deformação.  

Inicialmente  os  ensaios  foram  realizados  em  corpos  de  prova  de  tração  após  TTAT, 

com as dimensões apresentadas na Figura 3.8, denominado tipo CP1 [127]. O comprimento e 

diâmetro da área útil são de 90,0 mm e 9,0 mm, respectivamente, e o passe da rosca é 1,5. 

Estes corpos de prova foram fabricados na Nuclep. Todos os corpos de provas tinham solda, de 

forma que a mesma  ficasse centralizada no comprimento útil. O  tamanho da  solda varia de 

aproximadamente 22 a 25 mm, de acordo com a região que foi retirado o corpo de prova. 

Os corpos de prova cilíndricos de tração uniaxial foram ensaiados em três condições: 

‐ como recebido; 

‐ após hidrogenação eletrolítica; 

‐ com hidrogenação eletrolítica e sob tensão elástica.  

Nesta  última  condição  desejou‐se  avaliar  os  efeitos  da  tensão  elástica  durante  a 

hidrogenação. Para  tal,  fabricou‐se uma  célula de  vidro  com  tampas de  teflon e dispositivo 

com  isolamento elétrico, dentro da qual foi  inserido o corpo de prova através de uma garra, 

Figura 3.9. O anodo de platina e as garras que possuem a função de conectar o corpo de prova 

à máquina  de  tração, uma  vez que  esta  célula  foi  fabricada para  ser  conduzido  ensaio  sob 

tensão  elástica  no  equipamento  EMIC.  Depois  de  fixada  a  célula  à máquina  de  tração,  foi 

introduzida a solução 0,1M NaOH e aplicada uma densidade de corrente de 10 e 22 mA/cm², 

por  168h,  assim  como  uma  força  constante,  equivalente  a  50%  da  tensão  limite  de 

escoamento do material. 

 

Figura 3.8. Dimensões do corpo de prova de tração, onde do= 9 mm, d2= 10,8 mm e d1= 14 mm 
com passe de rosca de 1,5. Adaptado de [127].  
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                   (a)                                                                    (b) 
Figura 3.9. Hidrogenação eletrolítica sob tensão elástica (a) corte esquemático de uma célula 

[76] e (b) ensaio em corpo de prova do tipo CP1 na máquina EMIC [127]. 
 

O  tempo  foi  calculado de modo  a  atingir uma  concentração de hidrogênio em uma 

parte  significativa  da  espessura  do  corpo  de  prova.  Transcorrido  o  tempo  necessário  para 

atingir o limite de solubilidade de hidrogênio no material, o ensaio foi interrompido e um teste 

de tração uniaxial sem a célula de vidro e com a devida garra foi realizado na EMIC, com uma 

velocidade do  travessão de  0,5 mm/min. O  equipamento  EMIC pertence  ao  Laboratório de 

Propriedades Mecânicas (PEMM/COPPE/UFRJ). 

Também  foram usinados  corpos de prova para ensaio de  tração uniaxial que  foram 

tratados previamente com TTAT, com dimensões inferiores ao corpo de prova anterior, Figura 

3.10. A estes denominamos tipo CP2, para diferenciar com relação ao tamanho geométrico do 

corpo de prova. Foram duas seleções para usinagem dos corpos de prova: somente do metal 

de base e com solda centralizada no comprimento útil.  

Os corpos de prova de tração foram ensaiados nas seguintes condições: 

‐ no metal de base e solda como recebido; 

‐ no metal de base após hidrogenação eletrolítica sob tensão elástica; 

‐ no metal de solda após hidrogenação eletrolítica;  

‐ no metal de solda com hidrogenação eletrolítica sob tensão elástica. 
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  O  limite  de  escoamento  elástico  considerado  neste  ensaio  é  o  correspondente  ao 

metal de base determinado pela Norma ASME [7]. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.10. Dimensões do corpo de prova de tração, onde do= 6,0mm e lo= 40mm com passe 
de rosca de M9 x1,5. Adaptado de [128].  

 
O ensaio de hidrogenação sob tensão elástica, como no anterior, consistiu na aplicação 

de  uma  tensão  constante  de  50%  do  limite  de  escoamento  do  material  durante  a 

hidrogenação eletrolítica do corpo de prova. No entanto, foi utilizada uma célula de vidro com 

um anel metálico acoplado padronizado, conforme mostra a Figura 3.11 [129].    

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.11. Hidrogenação sob tensão elástica em célula padronizada. 

 
Para  a  verificação do  comprimento  e diâmetro úteis médios de  todos os  corpos de 

prova de tração foi utilizado o medidor de perfil da marca Nikon Modelo 6C com um aumento 

de 10x.  
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Nesta  célula  foi  imerso  um  corpo  de  prova,  devidamente  preparado,  com  uma  das 

soluções eletrolíticas, juntamente com um fio de platina com a função de anodo e uma fonte 

aplicando  uma  corrente.  Este  ensaio  teve  o  objetivo  de  averiguar  os  danos  causados  pelo 

hidrogênio durante o constante tracionamento, fazendo várias combinações de densidade de 

corrente  (10  e  22m  A/cm2),  duração  do  ensaio  (3,  5  e  7  dias)  e  eletrólitos  (NaOH  e 

H2SO4+AS2O3), nas propriedades mecânicas. Transcorrido o tempo planejado de hidrogenação 

sob  tensão,  a  fonte  era  desligada  e  retirava‐se  da  célula  o  corpo  de  prova  que  era 

imediatamente submetido ao ensaio de tração uniaxial, realizado no equipamento EMIC, com 

uma  velocidade  do  travessão  de  0,25 mm/min  (para manter  o mesmo  padrão  de  taxa  de 

deformação que o corpo de prova CP1, aproximadamente 10‐4). 

As soluções eletrolíticas utilizadas foram citadas no item 3.5.1. 

Posteriormente,  foram  selecionados  corpos  de  prova  de  cada  condição  para  a 

realização de estudos da fractografia no MEV. Foram realizados ataques em alguns corpos de 

prova que tinham o metal de solda no centro para melhor identificar a região do rompimento. 
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O  fluxograma  a  seguir  sumariza  os  procedimentos  de  testes  realizados  no  presente 

trabalho: 

 

1º Corte (dimensões: 160x130x116 mm)

Chapa 2,25Cr‐1Mo‐0,25V
Soldada com processo SAW/SAW TANDEM 

(dimensões: 935 X 395 X 115 mm) 

2º Corte (dimensões: 160x130x16 mm) 

Usinagem  

Tratamento térmico ‐ TTAT (705°C/8h)

Caracterização Microestrutural  Caracterização das propriedades 
mecânicas

DRX 

Macrografia

Perfil de 

microdureza 

MO 

MEV 

Região 1 

Região 2 

Região 3 

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB 

Região 1 

Região 2 

Região 3 

Região 1

Região 2

Região 3

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB 

ZAC, MS e MB

TDS (10oC/min)  ZAC, MS e MB 

Permeação 
gasosa (10 bar)

MS e MB 

Permeação 
eletroquímica

MB 
NaOH 

H2SO4 

Tração (c/ MS)
Dim.: 90 x Ф=9 mm 

Como recebido  

Hidrog. Eletroquímica    
10mA/c m2‐NaOH 

Hidrog. Eletroquímica 
sob‐tensão 50%LE 
10mA/cm2‐NaOH 

Hidrog. Eletroquímica 
sob‐tensão 50%LE 
22mA/cm2‐NaOH 

Tração          
Dim.: 40 x Ф=6 mm 

Hidrog. Eletroquímica  
sob tensão ‐ 50%LE  
NaOH (MB e MS) 

Hidrog. Eletroquímica 
sob tensão ‐ 50%LE 

H2SO4(MS) 

Hidrog. Eletroquímica     
H2SO4 (MS) 

Como recebido 
 (MB e MS) 

Composição 
química

ZAC, MS e MB 
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Capítulo 4 

Resultados e Discussão 

4.1 Caracterização da junta soldada 

4.1.1 Composição química 

O  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  utilizado  neste  trabalho  e  apresentam  as  seguintes 

composições químicas para o metal de base e metal de solda, conforme mostra a Tabela 4.1. 

As análises foram realizadas na Tecmetal. A relação da composição química com os efeitos na 

soldabilidade, aplicação de tratamentos térmicos pós‐soldagem e propriedades mecânicas são 

melhores  avaliados  e  interpretados  após  uma  análise  detalhada  com  os  elementos 

encontrados no metal de base (MB) e no metal de solda (MS). 

 

Tabela 4.1. Composição química do metal de base e do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐
0,25V (% em peso). 

Elementos  Metal de Solda (% p)  Metal de Base (% p) 
Sec.II‐A‐ASME 2015 [7] 

(para o metal de base em %) 

C  0,090  0,190  0,09‐0,18 

Si  0,10  0,0870  0,13 

Mn  1,16  0,570  0,25‐0,66 

P  0,0057  0,0099  0,020 

S  0,0072  0,0070  0,015 

Cr  2,92  2,48  1,88‐2,62 

Ni  0,05  0,120  0,28 

Mo  1,07  1,01  0,85‐1,15 

Al  0,0098  0,126  ‐‐‐ 

V  0,237  0,318  0,23‐0,37 

Cu  0,067  0,114  0,23 

Ti  0,0034  0,0065  0,035 

Nb  0,007  0,0330  0,08 

B  <0,0005   0,0022  0,002 

Sn  0,0014  0,0086  ‐‐‐ 

 

 

O  aço designado na QPS  é  SA‐542/Tipo D, Cl.4a  e  “P number”  é  5C  e  grau  no1. Os 

elementos químicos do metal de base analisados foram comparados aos do metal de base da 

Tabela 2.2 [7]. Os teores dos elementos químicos estão dentro dos requisitos, exceto, o teor 

de carbono, que está ligeiramente com um valor maior, o que aumenta a temperabilidade [7];. 

É uma  tendência dos  fabricantes da  família de  aços Cr‐Mo,  reduzir os  teores de  carbono  e 

nitrogênio, para garantir melhor soldabilidade e maior simplicidade nos tratamentos térmicos 

pós‐soldagem [130].  
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A  adição  de  V  no  aço  (0,278%  em  peso)  está  dentro  da  faixa  de  0,23‐0,37%p  e 

contribui  para  a  formação  de  carbonetos  e  carbonitretos  mais  finos  e  uniformemente 

distribuídos, muito estáveis a altas  temperaturas,  com papel  relevante  sobre o aumento da 

resistência mecânica, atuando nas propriedades de endurecimento da liga. 

Os elementos químicos do metal de solda foram analisados também e são mostrados 

na Tabela 3.1. Estes elementos foram comparados aos dados da QPS do fabricante, em que há 

informações do arame e do fluxo utilizados para a soldagem e a referência usada por ele para 

se ter uma composição química adequada do metal de solda. A Tabela 4.2 apresenta os teores 

dos elementos químicos quando é selecionado o arco submerso como processo de soldagem 

[7]. O ASME [7] possui requisitos adicionais que restrigem bastante a composição química do 

metal de solda. 

Tabela 4.2. Requisitos de composição química para o metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V 
(%p). Adaptado de [7, 131]. 

Processo 
 

C  Mn  Si Cr Mo P S V  Nb

SAW  0,005‐0,15  0,5‐1,30  0,05‐0,35  2,00‐2,60  0,90‐1,20  0,015  0,015  0,20‐0,40  0,010‐0,040 

 

A partir da comparação dos elementos obtidos no MS da Tabela 4.1 e os da Tabela 4.2 

da  norma  ASME,  verifica‐se  que  a maioria  dos  elementos  estão  dentro  dos  requisitos  da 

norma, exceto o cromo com um valor acima e o nióbio com um valor  ligeiramente abaixo do 

mínimo. 

Para  estes  aços  é  importante  ter  um  controle  rigoroso  dos  elementos  químicos, 

inclusive  os  presentes  nos  consumíveis  de  soldagem.  O  uso  do  arame  SFA  5.23  com 

classificação “EGR”, apresentado na Tabela 3.1, significa composição química não especificada 

e o  sufixo “R”  indica o controle dos elementos S, P, Cu, As, Sn e Sb, e devem  ter um  limite 

residual  controlado,  necessário  para  não  ter  elementos  de  impureza  no  MS,  devido  à 

tendência em se formar trincas de reaquecimento [7]. 

Em  soldagem multipasses,  a  combinação  de  cada  passe  do metal  de  solda  com  o 

arame e o fluxo de soldagem é fundamental. O fluxo usado foi um F9 P2 EGR‐GR que tem 900 

a  1040MPa,  810  MPa  e  14%,  de  tensão  máxima,  limite  de  escoamento  e  alongamento, 

respectivamente [7].  

Os  equipamentos  fabricados  em  aço  Cr‐Mo‐V  possuem  requisito  de  tenacidade  ao 

impacto devido à  susceptibilidade à  fragilização pelo  revenido,  como ora dito. Para  isto,  foi 

calculado  utilizando  os  elementos  químicos  da  Tabela  4.1  e  os  resultados  obtidos  são 

apresentados na Tabela 4.3, a seguir: 
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Tabela 4.3. Análise da composição química através dos fatores J, X e PE. 

Análise  Material  Resultado 

Watanable (Fator J) 
MB  121,5 (%p) 

MS  89,5 (%p) 

Bruscato (Fator X) 
MB  13,4 ppm 

MS  6,36 ppm 

Komizo/Sugiyama (Fator PE)  MS  3,54 (%p)   

 
De acordo com os resultados obtidos, pode se considerar: 

 Fator J: o limite máximo estabelecido pelas normas API 934A [12] e N‐133[25] deve ser 

≤ 100%p para o MB e MS. De acordo com estas duas referências, não há tendência de ocorrer 

à  fragilização  ao  revenido  no MS, mas  o mesmo  não  se  observa  no MB.  Pelos  requisitos 

suplementares do ASME [7.2]  item 62.1., considera o valor máximo ≤ 150 %p e, desta forma, 

os valores obtidos no MB e MS estão dentro do  limite  tolerável para uma boa  resistência à 

fragilização. 

 Fator X: o  limite máximo estipulado pelas normas API 934A  [12] e N‐133  [15] e nos 

requisitos suplementares do ASME [7.2] item 62.1.4, não deve exceder 15ppm. Então, não há 

tendência de ocorrer  à  fragilização  ao  revenido no MS  e MB. Além do mais, os  teores Cu≤ 

0,20%  e  Ni≤  0,30%  são  obedecidos.  O MB  possui  um  valor  relativamente  alto  neste  fator 

devido a grande quantidade de  fósforo, através da  fórmula proposta, e que contribui com o 

aumento da tendência à fragilização ao revenido. 

 Fator  PE:  a  Norma  N‐133  estabelece  que  a  quantidade  dos  elementos  de  liga 

analisados não pode ultrapassar 3,6%p no total no metal de solda. Esse fator é atendido pelo 

MS. 

 

4.1.2 Macrografia 

Para  a  avaliação  macrográfica  foi  selecionada  uma  amostra  referente  ao  corte 

transversal do cordão de solda, conforme indicado pela Figura 4.1.  

 
Regiões da junta soldada 

Na amostra atacada quimicamente com solução de Nital,  foi possível  identificar com 

clareza  as  três principais  regiões da  junta  soldada: metal base  (MB), metal de  solda  (MS) e 

zona afetada pelo calor  (ZAC), esta última com uma  região bastante estreita, cerca de 2mm 

pelas imagens macroscópicas.  

O  processo  de  soldagem  desta  família  de  aços  geralmente  segue  um  roteiro  bem 

definido, no qual deve ser rigorosamente cumprido a fim de atender os requisitos mínimos de 
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resistência mecânica e defeitos de soldagem como porosidade,  falta de penetração,  falta de 

fusão e corrosão.  

Mesmo  com  as  complexas mudanças  no  ciclo  térmico,  próprio  da  soldagem,  com 

aquecimento e  resfriamento, em quase 1m de  comprimento, numa  inspeção  visual, não  foi 

observado nenhum defeito, desalinhamento, falta de penetração ou deformação que afeta ou 

compromete a  junta soldada no  topo ou na raiz  . Exceto a  inspeção visual, não  foi realizado 

nenhum ensaio não‐destrutivo (END) na junta soldada. 

 
Geometria da junta 

A Figura 4.1 mostra a solda produzida por multipasses, devido a grande espessura da 

chapa, de 150 mm. A escala de aumento é de 10:12. A soldagem multipasse é realizada com 

passes  retilíneos de baixa espessura, visando o  revenimento das  regiões de grãos grosseiros 

proveniente  dos passes  anteriores. Na  soldagem de  chapas  grossas, há maior  tendência de 

trincamento induzido pelo hidrogênio [25]. O máximo de espessura permitido para cada passe 

é de 13 mm, conforme QPS. O chanfro é estreito  (narrow gap) apresentando dois graus em 

cada  lado  do  bisel.  Com  isso,  a  variação  do  comprimento  do  cordão  de  solda  ao  longo  da 

espessura da amostra é muito pequena, sendo de aproximadamente 20 mm perto na raiz e de 

25,4 mm no topo da solda. 

Foram  identificadas  duas  pequenas  descontinuidades  no  passe  de  revenimento  no 

topo do metal depositado, conforme hachurado na Figura 4.1. No entanto, de acordo com o 

indicado pela norma ASME [7.3], estas descontinuidades possuem tamanho menor que 3 mm, 

sendo portanto aceitáveis e, aprovada na análise macrográfica, pois não configuram potencial 

risco para as juntas soldadas.  

Observa‐se  que  a  soldagem  foi  feita  com  sessenta  e  três  passes,  sendo  dois  de 

acabamento  para  revenir  (temper  bead  welding),  os  passes  identificados  como  61  e  62, 

conforme também indicado na QPS e mais alguns passes de contrassolda.  
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Figura 4.1. Macrografia da junta soldada do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V: dimensões dos passes, da 
ZAC, do ângulo do chanfro, abertura da raiz, da contrassolda e do passe de revenimento. 

 

Aporte de calor e velocidade de resfriamento   

Em  se  tratando  de  uma  chapa  de  espessura  grossa,  a  dissipação  de  calor  é  tri‐

dimensional e, portanto, mais rápida.  Quanto mais rápida a dissipação de calor, mais elevada 

é a velocidade de  resfriamento, por  isso  formou‐se uma  zona afetada pelo calor pequena e 

tende a um gradiente de temperatura elevado. Um pré‐aquecimento durante o procedimento 

de  soldagem  foi  realizado  para  permitir  um menor  gradiente  de  temperatura.  Também  é 

importante salientar que deve haver um equilíbrio na velocidade de  resfriamento, e quando 

esta é  rápida, há uma  tendência em  ter menor  tamanho de grão, e assim, um aumento no 

limite de escoamento [132].  

 

4.1.3 Análise metalográfica 

A análise por microscopia ótica foi realizada para identificar as alterações sofridas pela 

microestrutura após o TTAT, sobretudo em relação à microestrutura proveniente da soldagem 

nas adjacências do cordão de solda e a formação do gradiente microestrutural que se estende 

do metal de solda em direção ao metal base. 
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Em conjunto, foi realizada a análise por microscopia eletrônica de varredura (MEV) que 

permitiu  uma  avaliação mais  clara  das  alterações microestruturais  durante  o  processo  de 

soldagem, principalmente em relação à distribuição e tamanho dos precipitados presentes.   

Através da análise da microestrutura, as  juntas soldadas podem ser divididas em três 

partes: MB, MS  e  ZAC  que  foram  analisadas  em  três  regiões  separadamente  ao  longo  da 

espessura,  representada pelas  regiões 1, 2 e 3,  iniciando pelo  topo. A partir da  análise das 

imagens foi possível verificar a distribuição dos precipitados na  junta soldada e as alterações 

na  microestrutura  (sobretudo  na  ZAC),  além  de  uma  análise  qualitativa  da  composição 

química. 

Cabe  ressaltar que para  chapas  grossas pode  se  ter uma  variação das propriedades 

mecânicas  e  de microestrutura  ao  longo  da  espessura.  Por  essa  razão,  as  análises  foram 

realizadas  em  função  da  espessura  da  chapa.  No  entanto,  se  tratando  de  um  processo 

automatizado e uma chapa com comprimento  relativamente pequeno, este efeito pode não 

ser tão pronunciado. 

 

4.1.3.1 Metal de base 

O  diagrama  de  resfriamento  contínuo  de  aços  Cr‐Mo‐V,  Figura  7,  mostra  que  a 

microestrutura resultante é relacionada à taxa de resfriamento (oC/s) empregada. Neste caso, 

após têmpera e revenimento, é observado que a microestrutura obtida é uma matriz bainítica, 

mas com uma quantidade de martensita  revenida não muito bem  revelada. Há uma  intensa 

precipitação distribuída em toda microestrutura da amostra.  

O comportamento do metal base, Figura 4.2, frente ao processo de soldagem não foi 

diferente  do  esperado,  tanto  em  relação  à  precipitação  no  interior  dos  grãos  quanto  nos 

contornos  de  grão,  não  havendo  nenhuma  alteração  aparente  analisada  por  microscopia 

óptica,  desde  a  região  1  até  a  região  3. Observa‐se  que  a microestrutura  da  chapa  após  o 

revenimento  a  705OC  por  8h,  é  composta  de  uma  intensa  precipitação  de  carbonetos.  Há 

precipitados nos contornos da bainita e no interior dos grãos bainíticos. 
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                                                                                                                (c) 

Figura 4.2. Microscopia ótica do metal de base como recebido do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V: (a) 
Região 1, (b) Região 2 e (c) Região 3. 
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A  Figura  4.3  apresenta  duas micrografias  do metal  de  base  feitas  com microscópio 

ótico. No aumento nominal de 100x são observadas algumas regiões lineares escuras alinhadas 

horizontalmente no metal de base, na mesma direção de  laminação, que é muito comum e 

denomina‐se de bandas de  segregação. No aumento de 1000x observa‐se que  representam 

uma zona com a presença densa de carbonetos alinhados. 

 

 (a) 

 (b) 

Figura 4.3. Microscopia óptica do metal de base com uma zona de carbonetos alinhados. 
Aumento nominal (a) 100x e (b)1000x. 

 

A microestrutura da amostra do metal de base do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V  com TTAT 

observada por MEV utilizando a observação por elétrons secundários e um aumento nominal 
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de  1000x  é  apresentada  na  Figura  4.4.  É  possível  observar  nestas micrografias  carbonetos 

bastante finos nos contornos de grãos da ferrita e bainita nas regiões 1, 2 e 3. 

     a) 

     b) 

      c) 

Figura 4.4. Microscopia eletrônica de varredura do metal de base do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V: 
(a) Região 1, (b) Região 2 e (c) Região 3. 
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De uma  forma  geral, não  se pode  inferir  claramente, nessa  análise por microscopia 

ótica, sobre o tamanho dos precipitados, contudo sua distribuição permanece aparentemente 

uniforme ao longo das regiões da junta soldada, exceto pelas linhas de densos carbonetos que 

aparecem proveniente da ZAC e se alongando até o início do MB. 

Na Figura 4.4, observa‐se uma estrutura bainítica com estrias finas, características das 

microestruturas  após  têmpera  e  revenimento.  Também  é  observada  intensa  precipitação 

tanto intergranular quanto transgranular. 

Entretanto, as bandas de segregação não  foram observadas nas micrografias obtidas 

por MEV. 

A Figura 4.5 mostra uma micrografia eletrônica com um aumento nominal de 10.000 

vezes  do metal  de  base.  É  possível  observar  carbonetos  finos  nos  contornos  de  grão  e  no 

interior da bainita.  

 

Figura 4.5. Microscopia eletrônica de varredura do metal de base como recebido do  
aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 

 

4.1.3.2 Metal de solda 

O metal de solda, Figura 4.6, apresentou uma microestrutura bruta de fusão típica de 

juntas após a soldagem, marcada pela presença de grãos colunares e martensita.  
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Figura 4.6. Microscopia ótica do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V: (a) região 1, (b) 
região 2 e (c) região 3. 

 

a)

b)

c)
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Analisando  a  imagem  feita  por MO  na  Figura  4.6,  nota‐se  uma  precipitação  nessa 

região, que deve  ser  também associada à composição química do consumível utilizado e da 

taxa de  resfriamento  [30]. Entretanto, há uma menor quantidade que na ZAC  (zona afetada 

pelo  calor),  como  veremos posteriormente, que  também pode  ser  atribuído  ao  carbono na 

solda em menor teor, como mostrado na Tabela 4.15. 

No entanto, a  formação de carbonetos  requer de um  tempo mínimo para ocorrer, e 

não se pode afirmar em condições de não‐equilíbrio, no qual não há uma exposição uniforme 

e estável de tempo, temperatura e velocidade de resfriamento, característica de um processo 

de soldagem, que haverá uma precipitação efetiva.  

Durante o tratamento térmico, os precipitados menos estáveis termodinamicamente, 

solubilizam  na matriz  e  desempenham  um  papel  importante,  pois  facilitam  a  saturação  da 

austenita com elementos requeridos no endurecimento secundário da matriz, por exemplo, o 

molibdênio. Também ocorre a precipitação de carbonetos mais estáveis e de maior  interação 

com o H, que seriam os carbonetos de vanádio [14].  

Após o passe de solda pode ocorrer uma dissolução de partículas MC. A maior parte 

desses  carbonetos  contém  V,  bem  como  diferenciações  na  quantidade  de  Cr,  Fe  e  Mo, 

entretanto a estabilidade termodinâmica dos carbonetos dos aços modificados com vanádio é 

muito  maior  que  aquelas  dos  precipitados  livre  de  vanádio  [133,  27].  Neste  cenário,  a 

distribuição fina e uniforme dos carbonetos e carbonitretos ao longo dos contornos de grão da 

ferrita‐δ  e  entre  as  ripas  da martensita,  dificulta  a  deformação  plástica,  uma  vez  que  atua 

diretamente  sobre  a  movimentação  das  discordâncias  e,  consequentemente,  aumenta  a 

resistência  mecânica  dos  aços,  pelo  aumento  do  endurecimento  por  precipitação. 

Comparando  as micrografias  da  Figura  4.6  das  regiões  1,  2  e  3,  respectivamente,  não  foi 

possível observar mudança microestrutural relevante.  

Observa‐se  uma  microestrutura  típica  de  estrutura  bruta  de  fusão,  com  regiões 

dendríticas, mas com bainita com grãos finos e carbonetos dispersos ao  longo da matriz e no 

contorno de grão.  

As micrografias da Figura 4.7 foram obtidas no metal de solda utilizando a microscopia 

eletrônica de varredura. 

Analisando  as  imagens  da  Figura  4.7,  observa‐se  a  presença  de  bainita,  com 

carbonetos  finamente  distribuídos  na  matriz  e  nos  contornos.  Nota‐se  que  uma  maior 

quantidade  destes  precipitados  são  encontrados  nos  contornos  dos  grandes  grãos  das 

amostras das regiões 2 e 3 em comparação com a amostra da região 1. 
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Figura 4.7. Microscopia eletrônica de varredura do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 
Aumento nominal de 1000x e 2000x, respectivamente. (a) região 1, (b) região 2 e (c) região 3. 

b)

c)
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A distribuição preferencial e a morfologia dos precipitados, assim como a quantidade e 

a distribuição de cada fase após os passes de solda do ciclo térmico de soldagem, têm impacto 

relevante sobre as propriedades mecânicas, sobretudo em altas temperaturas. Após a solda de 

revenimento também poderá haver grande alteração microestrutural no passe anterior, rente 

ao topo da solda. 

Uma das atribuições do TTAT importante é garantir a precipitação no metal de solda. A 

outra atribuição não menos importante para se realizar um TTAT é relacionada à precipitação 

nas demais regiões da junta soldada que terão relação direta com as propriedades mecânicas a 

altas  temperaturas,  sobretudo quando  se  toma o papel  fundamental da precipitação para a 

estabilização da microestrutura. 

A Figura 4.8 mostra uma micrografia e a respectiva análise química por EDS do metal 

de  solda  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  numa  região  bem  próxima  da  ZAC  num  ponto  sobre  a 

matriz. Foi observado um pico relativo ao V. 

  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figura 4.8. Análise química por EDS na região do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 
Aumento nominal: 10.000x. 

 

4.2.2.3 Zona afetada pelo calor (ZAC) 

O maior problema de soldabilidade destes aços é a formação de trincas induzidas pelo 

hidrogênio, principalmente na ZAC. Estas trincas estão  ligadas principalmente a: precipitação 

intragranular de  finos carbonetos, como V4C3 e Mo2C, que endurecem o grão e precipitação 

intergranular que induz a depleção de elementos de liga e de impureza na zona adjacente do 

contorno de  grão. Esta  zona é  susceptível ao acúmulo de deformação. Assim,  tamanhos de 

grãos grandes aumentam a susceptibilidade à formação de trincas e uma taxa de deformação 

lenta promoverá trinca através de deslizamento de contorno de grão [66]. 
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Outros problemas mais específicos incluem: (1) a perda de tenacidade, principalmente 

na  ZAC de  grãos  grossos, associada  com  a  formação de estruturas de  granulação  grosseira, 

durante  a  soldagem  com  elevado  aporte  térmico,  ou  com  a  formação  de  martensita  na 

soldagem  com  baixo  aporte  térmico;  (2)  a  formação  de  trincas  de  solidificação  (em  peças 

contaminadas ou na soldagem com aporte térmico elevado). 

A zona afetada pelo calor deste aço é bastante  fina, em comparação ao tamanho da 

solda. Ela foi produzida devido o chanfro ser bem estreito, de 2 graus, numa chapa de grande 

espessura e com um alto aporte de calor proveniente do processo SAW TANDEM com eletrodo 

múltiplo.  Existe uma  faixa de  transição da microestrutura do metal de  solda para  a  ZAC. A 

Figura 4.9 mostra esta região, em que se começa uma microestrutura diferenciada, entre os 

grãos que foram fundidos e os que foram apenas alterados pelo calor, devido o processo de 

diluição que a soldagem promove entre as duas regiões.   

 

 

 

 

 

 

                                                                                 

 

              

 
Figura 4.9. Microscopia ótica da zona de transição do metal de solda para a ZAC do  

aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 
 

Não é possível distinguir a mudança da microestrutura da região afetada para a não‐

afetada pelo calor, que é dificultada e ainda se dá de uma forma ainda mais gradual, conforme 

mostra a Figura 4.10. 
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Figura 4.10. Microscopia ótica da zona de transição da ZAC para o metal de base do  
aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 

 

A Figura 4.11 mostra as micrografias obtidas por microscopia ótica da região da ZAC. 

As  três  regiões  analisadas,  1,  2  e  3  ao  longo  da  espessura  da  chapa,  mostram  uma 

microestrutura composta por bainita e carbonetos dispersos em toda matriz 
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Figura 4.11. Microscopia ótica da ZAC do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. Aumento nominal: 500x. (a) 
região 1, (b) região 2 e (c) região 3. 

                                                                                                                        

Nas micrografias  da  Figura  4.12,  são  observadas  algumas  linhas  escuras  alinhadas, 

atravessando  horizontalmente  a  ZAC  até  o MB,  como  já  observado  na micrografia  do MB, 

Figura  4.3.  Da mesma  forma,  trata‐se  da  presença massiva  e  concentrada  de  carbonetos 

ZAC de grãos finos

ZAC de grãos grosseiros 
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alinhados  que  ocorrem  paralelamente  ao  longo  de  toda  a  espessura  da  chapa,  mas 

concentram‐se principalmente no meio da espessura da chapa.  

A  ZAC  extremamente  fina,  com  aproximadamente  2,0 mm  de  largura,  se  deve  ao 

grande aporte de calor pelo processo de soldagem utilizado na chapa grossa, que demonstrou 

quão  rápido  foi  a  dissipação  de  calor,  devido  a  alta  velocidade  de  resfriamento,  nas  três 

direções das dimensões geométricas. 

A  Figura  4.13  mostra  as  micrografias  obtidas  por  MEV  das  regiões  1,  2  e  3, 

respectivamente, da zona afetada pelo calor. Através das micrografias com aumento nominal 

de  1000x,  é  possível  observar  que  há  variados  tamanhos  de  grão  nas  três  regiões 

mencionadas. Há grãos grandes, médios e pequenos, em  toda  linha que  corta a ZAC,  sendo 

que a microestrutura vai  se  refinando à medida que vai  se aproximando do metal de base, 

como  apresentado  pela  Figura  2.5(c).  Outra  observação  a  constar  é  a  ocorrência  de  uma 

intensa  precipitação  tanto  nos  contornos  quanto  no  interior  dos  grãos,  numa  quantidade 

similar nas três regiões. 

Comparando a microestrutura das três regiões, ZAC, MB e MS de forma qualitativa é 

possível observar que a granulometria da ZAC variável, crescendo à medida que se aproxima 

do MS,  seguida do MB  e, por  fim, do MS. Além disso,  a microestrutura da  ZAC e do MB  é 

bainítica e a do MS é bainítica com presença de uma segunda fase, possivelmente martensita.  

Assim, é possível constatar que a ZAC se caracteriza pela presença de três sub‐zonas: 

com grãos grosseiros, grãos finos e zona inter‐crítica, as quais dependerão das condições e dos 

parâmetros de  soldagem, com  influência direta  sobre as propriedades mecânicas da  junta e 

também na absorção e difusão do hidrogênio [134]. 

Apesar  da  impossibilidade  de  se  determinar  a  estequiometria  dos  carbonetos 

presentes nas regiões do MB, ZAC e MS e, tampouco a evolução dos mesmos após cada passe 

de soldagem e TTAT a 705oC/8h, a análise das juntas soldadas por MEV mostra a presença de 

precipitados bem finos e distribuidos uniformemente nas amostras do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V.  

De  fato,  essa  simples  análise  é  reportada  pela  literatura  como  efeito marcante  da 

superioridade da microestrutura em aços dessa família, devido pela presença de precipitados 

mais estáveis a altas temperaturas e granulometria fina, particularmente na ZAC, mesmo após 

o  processo  de  soldagem,  que  geralmente  é  a  região mais  fragilizada.  Entretanto,  deve‐se 

considerar  o  efeito  da  nova  composição  química  no MS  que  é  dada  principalmente  pela 

composição do metal de adição, que tende a elevar as propriedades mecânicas nesta região, 

quando seguida com cautela toda qualificação do procedimento de soldagem. 
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Figura 4.12. Microscopia ótica da ZAC mostrando um alinhamento de carbonetos. Aumento 
nominal 50x e 1000x.  
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  Figura 4.13. Microscopia eletrônica de varredura da ZAC do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V: (a) região 
1, (b) região 2 e (c) região 3. 
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4.1.4 Difração de Raios‐X (DRX) 

O ensaio de difração de raios‐x foi realizado em amostras retiradas exclusivamente do 

metal  de  base, do metal  de  solda  e da  ZAC na  condição  tratada  a  705oC por  8h para uma 

análise qualitativa. A Figura 4.14 mostra os difratogramas obtidos referente a essas regiões. A 

fase  martensítica  do  aço  baixo  carbono  quando  passa  pelo  tratamento  térmico  de 

revenimento,  pode  ter  sua  estrutura  cristalina,  que  é  tetragonal,  transformada  para  uma 

estrutura  cristalina  diferente.  Isto  é  o  que  se  chama  de  ter  martensita  de  baixa 

tetragonalidade,  e  passa  a  ter  o  parâmetro  de  rede  “c”  reduzido  devido  o  baixo  teor  de 

carbono para “a”, ou seja, bem similar da estrutura cúbica de corpo centrada  (ccc). Por este 

motivo ela se confunde com a estrutura cúbica. 
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Figura 4.14. Difratograma em amostras do metal de base, metal de solda e zona afetada pelo 
calor. 

 

Os picos encontrados são conforme o padrão de ferrita. Também não há impedimento 

de se ter austenita retida, que é cfc. No entanto pode ser um volume muito menor que 2% e, 

por isso o pico difratado será de difícil detecção.  

Observa‐se que o pico do MB, em seguida o MS e depois a ZAC, há uma tendência de 

deslocamento dos mesmos para a direita e uma redução da intensidade do pico nesta mesma 
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α
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ordem. Isto pode ser provocado pela alteração de elementos de  liga presente no aço 2,25Cr‐

1Mo‐0,25 podem causar uma pequena distorção na rede cristalina e, consequentemente, no 

parâmetro de  rede.   Os picos mais para a direita  correspondem a um menor parâmetro de 

rede. 

 

4.1.5 Medidas de microdureza  

A análise anterior da microestrutura por MO e MEV permitiu observar as alterações 

nas regiões e sub‐regiões das juntas soldadas submetidas ao longo de uma parte da espessura 

de uma chapa soldada separadamente na ZAC, MB e MS. Neste contexto, a determinação do 

perfil de dureza da junta soldada nas três regiões analisadas ao longo da espessura permitiria 

medir,  de  certa  forma,  o  efeito  dessas  mudanças  como  mais  um  indicativo  da  sua 

microestrutura. 

A  Tabela  4.4  apresenta  a microdureza  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  na  condição  como 

recebida obtida com ensaio na escala Vickers HV1. Os resultados são mostrados graficamente 

em função da distância da linha de fusão como origem para a tomada de pontos para a direita 

que é a direção do metal de solda e, posteriormente, para a esquerda seguindo em direção ao 

metal de base afetado e não afetado pelo calor. 

A Figura 4.15 apresenta o perfil de microdureza Vickers ao longo da junta soldada nas 

mesmas posições da  espessura da  chapa  em que  fora  analisada  as  imagens  anteriormente, 

denominando de linha 1, 2 e 3, respectivamente, representando as regiões 1, 2 e 3, iniciando 

pelo topo.  

Avalia‐se o perfil de forma individual obtido em cada uma das latitudes da espessura. 

Observa‐se que o MB, a ZAC e o MS seguem a mesma  tendência de estabilidade e picos ao 

longo da junta. 

Analisando a ZAC, observa‐se que o valor máximo de microdureza na linha de fusão foi 

estabelecido como o início da ZAC. À medida que se aproxima mais da linha de fusão, observa‐

se  um  aumento  da  dureza  que,  é  associado  à  fina  precipitação  dos  carbonetos,  até  então 

dissolvidos  durante  a  soldagem,  que  vão  estabilizar  as  ripas  da  martensita  recém 

transformada.  Essa  região,  adjacente  à  linha  de  fusão,  experimenta  temperaturas 

relativamente  altas  a  ponto  de  solubilizar  todos  aqueles  precipitados  que  antes  poderiam 

limitar o  crescimento de grão da austenita. Como a  região de grãos grosseiros da ZAC está 

posicionada  logo  após  a  linha de  fusão  (LF) e  irá  atingir  temperaturas bem  acima de AC3,  a 

microestrutura após o resfriamento será composta de  ferrita com presença de martensita. É 

nessa  região onde  se encontram os valores mais elevados de microdureza  [CERJAK e MAYR, 
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2008].  Além  disso,  PARKER  [22]  afirma,  que  perto  da  LF  que  estão  localizados  as maiores 

concentrações de inclusões não‐metálicas com soldagem de processo SAW. 

Ao  ir se direcionando para o MB, nota‐se uma diminuição rápida até atingir um pico 

negativo marcando uma zona amolecida no final da ZAC. Pode‐se observar também que essa 

queda drástica da dureza ocorre  ligeiramente 2 mm após a  linha de  fusão, o qual deve  ser 

associado  a  uma  ZAC  maior  que  a  suposta  inicialmente,  e  marcada  por  um  trecho  de 

instabilidade nos valores obtidos da dureza. A menor resistência mecânica dessa região deve 

ser  associada  principalmente  ao  coalescimento  dos  precipitados  e  da  dissolução  da 

subestrutura de discordâncias antes presente na martensita.  

 

Tabela 4.4. Ensaios de microdureza Vickers da junta soldada, com carga de 1 kgf e tempo de 
identação de 30s. 

Identação 

linha 1 ‐ topo    linha 2    linha 3    

Posição em 
relação à 
linha de 

fusão (mm) 

Dureza   

Posição em 
relação à 
linha de 

fusão (mm) 

Dureza   

Posição em 
relação à 
linha de 

fusão (mm) 

Dureza    

a  ‐7,5  225 

M
ET
A
L
D
E
SO

LD
A

7,5  230 

M
ET
A
L
D
E
SO

LD
A

7,5  213 

M
ET
A
L 
D
E 
SO

LD
A
 

b  ‐7  228  7,0  231  7,0  217 

c  ‐6,5  222  6,5  223  6,5  227 

d  ‐6  226  6,0  222  6,0  218 

e  ‐1  227  1,0  219  1,0  217 

f  ‐0,5  229  0,5  223  0,5  218 

média  ‐  226,2 ± 2  ‐  224,7 ± 5  ‐  218,3 ± 5 

g  0  253 

ZT
A
 

0  253 

ZT
A

0  231 

ZT
A
 

h  0,5  247  0,5  244  0,5  223 

i  1,0  236  1,0  235  1,0  237 

j  1,5  226  1,5  228  1,5  225 

l  2,0  211  2,0  223  2,0  216 

média  ‐  234,6 ± 17  ‐  236,6 ± 12  ‐  226,4 ± 8 

m  2,5  223 

tr
an

si
çã
o

2,5  216 

tr
an

si
çã
o 2,5  213 

tr
an

si
çã
o
  

n  3,0  230  3,0  233  3,0  205 

o  8,0  220 

M
ET
A
L
D
E
B
A
SE

8,0  218 

M
ET
A
L
D
E
B
A
SE

8,0  213 

M
ET
A
L 
D
E 
B
A
SE
 p  8,5  222  8,5  219  8,5  215 

q  9,0  233  9,0  220  9,0  221 

r  9,5  230  9,5  227  9,5  219 

s  10,0  244  10,0  221  10,0  226 

média  ‐  228,9 ± 6  ‐  222,0 ± 6  ‐  216,0 ± 7 
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Entretanto, KOU [24] explica através da Figura 5(b), que ao aproximar‐se da região de 

grãos finos a dureza tende a aumentar. O contrário é observado no caso da ZAC deste aço: à 

medida  que  se  aproxima mais  da  linha  de  fusão,  observa‐se  um  aumento  significativo  da 

dureza que, pode ser associado à fina re‐precipitação dos carbonetos de vanádio, que foram 

dissolvidos  durante  a  soldagem  e  que  vão  estabilizar  as  ripas  da  martensita  recém 

transformada. O maior valor de microdureza é experimentado na  linha de fusão (LF), no caso 

das três  linhas analisadas deste aço, conforme observado pela  letra “g” da Tabela 4.18. Essa 

região, adjacente à LF, experimenta  temperaturas  relativamente altas a ponto de  solubilizar 

apenas precipitados de menor ponto de fusão, mas que contribuem com o endurecimento por 

solução  sólida.  Como  consequência  apresentará  valores  de  microdureza  elevadas  e, 

proporcionalmente, maiores  resistência mecânica. A baixa  tenacidade vai ocorrer na ZAC de 

grãos finos, o que pode favorecer a formação de trincas de reaquecimento em juntas soldadas 

quando submetidas ao regime de fluência. 
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Figura 4.15. Perfil de dureza na chapa soldada, nas linhas 1, 2 e 3, respectivamente, a 10mm, 
30mm e 50mm do topo da junta soldada e a média (MS=223,1,  ZAC=232,5 e MB=222,3 HV). 

 

A Figura 4.16 apresenta um gráfico com a média da microdureza obtida na ZAC, MS e 

MB  em  cada  região. Nele  é observado que os  valores da microdureza nas  linhas 1  e 2  são 

bastante  similares,  enquanto  que  da  região  3  possui  valores moderadamente menores. No 

entanto,  foi  a  ZAC  que  apresentou  valores médios  bem  superiores,  seguido  pelo metal  de 
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solda  e  por  fim,  o metal  de  base.  Em  relação  à  influência  da  sequência  de  soldagem  em 

multipasses  foi  verificada  uma  diferença  pouco  significativa  entre  os  perfis  de microdureza 

pela  linha 1, 2 e 3, podendo‐se  inferir que o efeito de revenimento dos passes subsequentes 

resultou  em média  uma microdureza  ligeiramente maior  no MS,  ZAC  e MB  da  linha  1  em 

relação a linha 3, ou seja, a microdureza diminui levemente do topo para o centro da chapa. 
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Figura 4.16. Média dos valores de microdureza nas regiões MS, ZAC e MB ao longo das linhas 
1, 2 e 3. 

 

Os valores adequados de dureza (mais elevados) obtidos comumente para o metal de 

solda  são  conseguidos  através  da  contribuição  de  alguns  elementos  químicos  inseridos 

intencionalmente ao metal de adição para que a solda  tenha propriedades superiores ou no 

mínimo iguais ao do metal de base, como resistência mecânica. Neste caso, consideramos que 

os valores encontrados pelo metal de solda atingiram o objetivo ao alcançarem valores bem 

semelhantes aos do metal de base. 

ROUAULT  et  al.  [23]  estudaram  a  influência  da  dureza  no metal  de  solda  dos  aços 

2,25Cr‐1Mo  e  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  após  diferentes  temperaturas  e  tempos  de  tratamentos 

térmicos. No  aço  contendo  vanádio  é observado  que  não  ocorre  amaciamento  quando  um 

tratamento  térmico  intermediário é  realizado a 620oC ou a 650oC. Comparando  também os 

dois diferentes aços, o valor médio de dureza é similar quando o aço convencional 2,25Cr‐1Mo 

é  tratado  por  4h  a  620oC  e  o modificado  com  vanádio  é  tratado  a  680oC  por  4h. O  valor 

máximo sugerido para a dureza do metal de solda é de 235HV e para a microdureza o máximo 

é de 248HV, nas condições que o aço foi tratado, isto é, 705oC/8h. O valor médio encontrado 

no metal de  solda deste ensaio para as  três  linhas  ficou entre 218 a 226 HV1, concordando 

com ROUAULT et al. [23]. 
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Segundo COUDREUSE et al. [135] em seus experimentos com o aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V, 

a  ZAC  desses  aços  é  uma  região  extremamente  sujeita  ao  amolecimento.    Por  esta  razão, 

encontrar os parâmetros ideais de soldagem deste aço de forma a cumprir o mínimo requerido 

das suas propriedades mecânicas é o que faz ser um grande desafio a sua soldabilidade.  

Ao  comparar  as  propriedades  mecânicas  obtidas  para  a  liga  em  estudo,  além  de 

sempre considerar, a composição química, deve‐se levar em conta, os tratamentos térmicos e 

também  o  efeito  do  hidrogênio,  para  obtenção  de  uma microestrutura  estável  de  forma  a 

simular as reais propriedades do reator na temperatura de operação e, também, em casos de 

paradas de manutenção do equipamento, “shutdowns”. 

 

4.2 Interação hidrogênio x microestrutura 

A  interação da microestrutura na  região do metal de solda e o hidrogênio, além das 

propriedades mecânicas de  tração e de ensaio de  impacto  sob a  influência deste elemento, 

serão discutidas a seguir nesta seção. 

 

4.2.1 Permeação de hidrogênio por via gasosa  

  A permeação gasosa consistiu da aplicação de uma pressão constante de um  lado da 

amostra e vácuo no outro. Isto simula as condições de perfil de concentração igual a: 

t = 0,   Co = 0 e CL=0 

t > 0,  CO = C1 e CL=0 

As curvas obtidas por essa técnica são apresentadas a seguir, Figura 4.17 e Figura 4.18, 

tanto para o metal de base, quanto para o metal de solda, entre 350oC a 500oC. 

Observa‐se na Figura 4.17 que a difusão aumenta com o aumento da temperatura do 

teste, tal como descreve a equação de Arrenhius para a difusão (Equação 16).  

Durante os testes de permeação foram aplicados carregamentos e descarregamentos 

sucessivos de hidrogênio para cada temperatura de teste. Assim, foi possível determinarem‐se 

os  parâmetros  de  difusividade  (Do),  solubilidade  (Sapp)  e  permeabilidade  aparentes  (ф).  Os 

valores  obtidos  são  apresentados  na  Tabela  4.5.  Eles  são  importantes  para  a  análise  da 

interação do hidrogênio  com a microestrutura  [79, 136]. A  Figura 4.18 mostra as  curvas de 

permeação do hidrogênio por via gasosa para as amostras de metal de solda que apresentam 

comportamento similar a da amostra do metal de base. 
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Figura 4.17. Curvas corrigidas do ensaio de permeação gasosa a 350, 400, 450 e 500oC 
na amostra do metal de base. 
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Figura 4.18. Curvas corrigidas do ensaio de permeação gasosa a 350, 400, 450 e 500oC na 
amostra do metal de solda. 
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Os valores de difusividade através do ensaio de permeação do hidrogênio para os aços 

2,25Cr‐1Mo‐0,25V  neste  trabalho,  aumentam mais  para  o metal  de  solda  que  no metal  de 

base. Isto sugere que a amostra do metal de solda possui menor quantidade de aprisionadores 

efetivos que atuam como bloqueadores da difusão. 

Comparando  a  permeabilidade  entre  o metal  de  solda  e  o metal  de  base,  não  se 

observa variações importantes. A solubilidade é maior no metal de base por este conter grãos 

mais finos e maior quantidade de carbonetos. 

O coeficiente de difusão do hidrogênio é fortemente influenciado pelos inúmeros sítios 

aprisionadores,  presentes  na microestrutura  deste  aço.  Por  essa  razão,  torna‐se  necessário 

correlacionar o mecanismo de aprisionamento do hidrogênio com as armadilhas presentes na 

microestrutura, sobretudo aquelas contendo vanádio, seja o elemento em solução sólida ou 

formando carbonetos estáveis na microestrutura. Estes, em geral, são mais  finos e dispersos 

na matriz do aço [2]. 

Conforme mostraram YOKOTA e SHIRAGA [98] no estudo do efeito do aprisionamento 

do hidrogênio pelos precipitados de vanádio num aço martensítico,  seus  resultados  relatam 

que  o  efeito  do  aprisionamento  pelos  precipitados  de  vanádio  foi  muito  forte  e  que  o 

aprisionamento  sendo  este  de  natureza  irreversível. O  vanádio  contribui  significativamente 

para reduzir o efeito  fragilizante que o hidrogênio ocasiona em muitos equipamentos, o que 

proporciona uma maior vida útil em ambientes agressivos. 

A  Figura  4.19 mostra  a  variação  da  difusividade  versus  a  temperatura  de  teste.  A 

dependência  do  coeficiente  de  difusão  aparente  do  hidrogênio,  Dapp,  em  função  da 

temperatura no  intervalo entre 350 a 500oC,  são descritas pelas equações 33 e 34 a  seguir 

obtidas para as amostras do MB e do MS [137]: 

‐ Para o MB  D = 1,3x10‐6 exp  ‐32,2 ± 4 kJ/mol   (m2/s)                                 (Eq. 33) 
                                                                      RT 
 
‐ Para o MS  D = 2,0x10‐7 exp  ‐27,3 ± 3 kJ/mol   (m2/s)                                  (Eq. 33) 
                                                                      RT 

Observa‐se que o valor de Do para ambos os casos são da mesma ordem de grandeza, 

porém a difusibilidade para o metal de base é menor, o que  reflete as  condições de maior 

aprisionamento do hidrogênio.  

O valor da energia de ativação para a difusão tanto no metal de base, quanto no metal 

de solda são muito próximos: 32,4 KJ/mol para o MB e 27,3 KJ/mol para o MS. Estes valores 
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são comparativos com a difusão ocorrendo através de saltos  intersticiais e é condizente com 

os valores encontrados na  literatura para outros diferentes  tipos de aços  ferríticos. A Figura 

4.20 apresenta o gráfico de permeabilidade versus temperatura das amostras de MB e MS. 
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Figura 4.19. Difusividade das amostras de metal de base e metal de solda no ensaio de 
permeação gasosa às temperaturas de 350, 400, 450 e 500oC. 
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Figura 4.20. Permeabilidade das amostras de metal de base e metal de solda no ensaio de 

permeação gasosa às temperaturas de 350, 400, 450 e 500oC. 
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  4.2.2 Permeção eletroquímica 

Os valores de difusividade, solubilidade e permeabilidade do hidrogênio são exibidos 

na Tabela 4.6 para o metal de base na  condição  como  recebido  (com TTAT) do aço 2,25Cr‐

1Mo‐0,25V para as duas diferentes soluções eletrolíticas à temperatura ambiente.  

 
Tabela 4.6. Difusividade, solubilidade e permeabilidade no metal de base como recebido com 

soluções eletrolíticas de 0,1M NaOH e 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3. 
Amostra  Solução  Dapp (m2/s) Jmax (mol H/m2s) Sapp (mol H/m3)  Φ (mol.H/m.s)

MB NaOH 5,1 x 10-12 1,22 x 10-7 21,8 1,12 x 10-10 

MB H2SO4 + As2O3 1,7 x 10-11  3,2 x 10-6  103 1,7 x 10-9  

 

O comportamento durante a permeação é que tempo para ocorrer a difusão aumenta 

devido a uma parte do hidrogênio que é consumido pelos sítios aprisionadores, e óxidos que 

também  podem  ser  formados.  Quando  os  sítios  são  saturados  com  hidrogênio,  o  fluxo 

aumenta  novamente  até  atingir  um  novo  estado  estacionário.  As  fases  que  exibem  alta 

solubilidade,  assim  como  as  fases  martensita  e  interfaces  autenita‐ferrita  aumentam  a 

permeação de hidrogênio e consequentemente a solubilidade total aparente [137]. 

A  Figura  4.21  apresenta  as  curvas  de  permeação  eletrolítica  utilizando  as  soluções 

eletrolíticas de 0,1M NaOH e 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3. Nota‐se, entretanto, uma diferença 

importante  no  comportamento  para  cada  solução:  a  difusividade  do  hidrogênio  da  solução 

ácida é mais de três vezes superior ao da solução básica. E ainda mais: o fluxo de hidrogênio 

apresentou um valor 26x maior e um valor aproximadamente 500% maior na solubilidade ao 

utilizar essa mesma solução eletrolítica. 
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Figura 4.21. Curvas de permeação eletroquímica utilizando soluções eletrolíticas de 0,1M 

NaOH e 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3  em amostras do metal de base nas condições como recebida 
(com TTAT). 

 
Foi utilizado o programa MathCad prime 3.0 através dos dados obtidos na Tabela 4.20 

para  simular  um  perfil  de  concentração  da  solução  de NaOH  e H2SO4  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐

0,25Mo hidrogenado numa amostra com 6mm de diâmetro. A Figura 4.22 apresenta o perfil 

de concentração do fluxo de hidrogênio (J) x espessura da amostra (L).  

Observa‐se  por  um  dos  perfis  da  Figura  4.22(a),  que  a  concentração  Co  no  aço 

hidrogenado com solução de 0,1M NaOH é de 17 mol/m3 na superfície até alcançar cerca de 9 

mol/m3 de hidrogênio no centro da amostra cilíndrica, após 7 dias de ensaio. Um dos perfis da 

Figura 4.24(b), mostra que após 3 dias de ensaio, a amostra hidrogenada com 0,1M H2SO4 + 

2mg  As2O3,  tem  Co  com  cerca  de  109  mol/m3  na  superfície  até  atingir  no  centro  uma 

concentração de cerca de 15 mol/m3 de hidrogênio.  
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Figura 4.22. Simulação do perfil de concentração de hidrogênio num corpo de prova com 6 mm 
de diâmetro hidrogenado eletroliticamente com solução de (a) 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3  por 1, 

3 e 5 dias (2,27mA/cm2) e (b) 0,1M NaOH por 1, 5 e 7 dias (10mA/cm2).  
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pois a adsorção na superfície da amostra depende de fatores como fugacidade e atividade do 

hidrogênio. 

Os valores dos gráficos da Figura 4.21, da Tabela 4.6 e das simulações da Figura 4.22 

corroboram com a maior fugacidade, atividade e, consequentemente, maior concentração Co 

do  hidrogênio  na  superfície  para  adsorção  e,  posteriormente,  absorção  na  amostra  na 

condição hidrogenada com  solução eletrolítica de 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3   e que esclarece 

significativamente  o  entendimento  do  estudo  da  interação  do  hidrogênio  com  a 

microestrutura e que, contribuirá para a sua fragilização. 

 
4.2.3 Espectroscopia de Dessorção Térmica (TDS)  

  A Figura 4.23 mostra as curvas obtidas do ensaio de TDS para o material na condição 

tratado a 705oC por 8h do MB, MS e ZAC, que foram previamente carregada eletroliticamente 

com 0,1M NaOH por 72 h, usando uma corrente de 10 mA/cm2.  

  
 

Figura 4.23. Dessorção térmica de hidrogênio numa taxa de aquecimento de 10oC/min para as 
amostras do metal de base (MB), metal de solda (MS) e zona afetada pelo calor (ZAC) do aço 

2,25Cr‐1Mo‐0,25V na condição como recebido tratado a 705oC/8h normalizadas. 
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Na Figura 4.23 foi apresentada a evolução da relação sinal de H/massa da amostra com 

o aumento da temperatura até 500oC. Na Figura 4.23 (a), o sinal é diretamente proporcional ao 

fluxo de hidrogênio que dissolve em  função da temperatura em cada uma dessas regiões da 

junta soldada e na Figura 4.23 (b) o sinal de hidrogênio é normalizado. 

Um dos principais sítios aprisionadores  fortes para o hidrogênio nos aços CrMoV são 

os carbonetos de vanádio. Adicionalmente, as discordâncias também exercem fortemente esse 

papel nos aços bainíticos e martensíticos, devido à alta densidade destes defeitos. A grande 

diferença na microestrutura do MB, MS e ZAC,  tanto pelo efeito da soldagem em si, quanto 

pelo o efeito do TTAT,  influenciou diretamente no tipo de  interação com o hidrogênio. Desta 

maneira, como cada tipo de sítio aprisionador possui uma energia de  ligação característica o 

hidrogênio conseguirá escapar desse aprisionador ao atingir determinada  temperatura, cada 

região  analisada  mostrou  comportamento  bastante  diferente,  como  pode  ser  vista  pelas 

diferenças na solubilidade e difusividade.  

Observa‐se  que  a  microestrutura  do  metal  de  base  é  a  que  mais  aprisiona  o 

hidrogênio, inclusive entre 200 e 300oC, que deve ser atribuído ao VC ou V4C3. 

As Figuras 4.24, 4.25 e 4.26 apresentam o espectro de dessorção deconvoluído para as 

amostras do MB, do MS e da ZAC, respectivamente.  
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Figura 4.24. Deconvolução das curvas de dessorção térmica de hidrogênio para a amostra do 
metal de base do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. Sinal experimental/massa (triângulos), picos 

deconvoluidos (pontilhados) e soma dos picos (quadrados).  
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Figura 4.25. Deconvolução das curvas de dessorção térmica de hidrogênio para a amostra do 
metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. Sinal experimental/massa (quadrados), picos 

deconvoluidos (pontilhado) e soma dos picos (círculos). 
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Figura 4.26. Deconvolução das curvas de dessorção térmica de hidrogênio para a amostra da 
ZAC do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. Sinal experimental/massa (pontos redondos), picos 

deconvoluidos (pontilhados) e soma dos picos (triângulos).  
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Os valores da temperatura para cada área do pico das amostras estão relacionados na 

Tabela 4.7. O comportamento pode ser melhor analisado e comparado pelo gráfico da Figura 

4.27. 

 
Tabela 4.7. Valores da área para cada pico de hidrogênio detectado pela espectroscopia de 

dessorção térmica em amostras do MS, MB e ZAC do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V.  

Amostra  Pico  Temperatura (oC) Área (oC/g) 

MB 
m = 0,4273g 

Pico 1  121  55,8 ± 0,9 

Pico 2  195  79,4 ± 1,1 

Pico 3  416  3,3 ± 0,6 

MS 
m = 0,3105g 

Pico 1  129  51,1 ± 4,9 

Pico 2  168  21,6 ± 5,1 

Pico 3  439  0,89 ± 0,2 

ZAC 
m = 0,1126g 

Pico 1  119  31,1 ± 2,8 

Pico 2  152  32,5 ± 2,8 

Pico 3  418  0,12 ±  0 
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Figura 4.27. Variação das áreas para cada pico determinado pelo TDS para as amostras da ZAC, 
MS e MB do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 
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Lemus et al. [101] estudaram a dessorção térmica do hidrogênio aprisionado no metal 

de base nos aços 2,25Cr‐1Mo e 2,25Cr‐1Mo‐0,25V e constataram nos resultados que, para o 

aço contendo V, havia  indicação de três picos característicos na amostra como recebida, cuja 

área sob a curva refere‐se à densidade de sítios aprisionadores. A Figura 4.28 mostram esses 

picos: em P1, em torno de 185⁰C, de contornos de grão e discordâncias; em P2, entre 250 e 

280⁰C,  associa‐se  a  precipitados  de  cromo;  o  pico  P3,  em  torno  de  420⁰C,  associado  aos 

carbonetos contendo vanádio e, possivelmente, Mo2C.  

 
Figura 4.28. Espectro de TDS do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V como recebido com taxa de 

aquecimento a 10⁰C/min [adaptado LEMUS et al., 2008]. 
 
 

As curvas do MB, MS e ZAC foram normalizadas para serem comparadas quanto com 

relação  ao  tamanho  da  sua  área,  pois  o  tempo  de  exposição  da  amostra  no  vácuo  e  de 

estabilização  do  sistema  no  início  do  experimento  que  podem  variar  de  uma  para  outra  e 

causar diferenças na  intensidade dos picos. Analisando as curvas deconvoluídas e suas áreas, 

para as amostras do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V nas  regiões do MB, MS e ZAC deste estudo,  foi 

observado: 

‐  a  formação de  três picos no MB: dois picos bem distintos  e um  terceiro bem discreto. O 

primeiro pico (P1) em 121oC, há uma alta dessorção do hidrogênio, que é o difusível e presente 

nos aprisionadores fracos. Também há controvérsias. O segundo pico P2, em 195oC, apresenta 

a maior área de dessorção de hidrogênio, principalmente em finos carbonetos de vanádio. A 

existência dos picos que  se  sobrepõem parcialmente no metal de base, P1 e P2, é  também 

atribuída  à  presença  de  uma  microestrutura  mista  de  bainita  e  martensita,  além  dos 

carbonetos  de  vanádio.  O  terceiro  pico  em  P3,  em  416  oC,  apresentou  uma  área  muito 

pequena e está relacionada à ação dos sitios aprisionadores fortes do hidrogênio,  ligados aos 

contornos de grãos altamente desorientados e discordâncias formadas devido à laminação da 
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chapa.  Também  como  propuseram  LEMUS  et  al.  [101],  atribuiram  à  maior  quantidade 

precipitados de V, principalmente do tipo MC, ricos em vanádio, mas o revenimento diminui 

sua quantidade e a sua  identificação é bastante prejudicada devido o seu reduzido  tamanho 

[1]. 

‐ a formação de três picos no MS: a microestrutura da solda possui uma quantidade menor de 

carbonetos  vanádio  e  de  carbonetos  em  geral,  além  de  grãos  mais  grosseiros  típico  de 

estrutura bruta de fusão, porém pode ter mais inclusões metálicas e não‐metálicas. O pico P1 

é observado em 129oC e está relacionado ao hidrogênio  fracamente  ligado em contornos de 

baixo  e  alto  ângulos,  discordâncias  livres,  partículas  de  segunda  fase. No  pico  P2,  a  168oC, 

ocorre  a  dessorção  de  aprisionadores  de  hidrogênio  que  podem  ser  as  discordâncias 

emaranhadas, contorno entre  fases, precipitados  incoerentes. No pico P3, a 439oC, ocorre a 

dessorção de hidrogênio de aprisionadores fortes que inclui os precipitados, as inclusões não‐

metálicas,  as  interfaces  entre  ripas  de martensita  e/ou  contornos  de  grãos  ferritícos  com 

austenita  retida.  Todos  esses  três  picos  tiveram  uma  área menor  que  P1,  P2  e  P3  do MB 

indicando uma menor quantidade de dessorção de hidrogênio. 

‐ a  formação de  três picos na ZAC: no pico P1, a 119oC, há pouca dessorção de hidrogênio, 

representado pela  sua pequena área. No pico P2, a 152oC, o mesmo ocorreu,  indicando  ter 

menos  aprisionadores  intermediários  que  as outras  áreas.  Em  P3,  a  418oC, que  se  refere  à 

aprisionadores  fortes,  é  a  ZAC  que  possui  a  menor  área  da  curva  em  relação  às  outras 

microestruturas, mostrando uma baixa dessorção de hidrogênio. Pode‐se  inferir que  a  ZAC, 

passa  pela  interferência  da  grande  alteração  térmica  da  região  adjacente,  mas 

contraditoriamente,  mesmo  sendo  uma  região  bastante  estreita,  é  uma  zona 

microestruturalmente  bem  diferente  do MS  e  do MB.  Próximo  à  linha  de  fusão,  há  grãos 

coalescidos e precipitados  coalescidos, mas o que  se observa é uma  fina  re‐precipitação de 

carbonetos e que ancoram mais o crescimento dos grãos. Na região da ZAC mais próxima do 

MB há grãos mais finos, essa característica poderia se traduzir em maior resistência mecânica 

e maior tendência de se ter mais carbonetos estáveis. Entretanto, contribui mais o fato de ter 

menor  solubilidade do hidrogênio devido  a maior  área de  contorno de  grão. A microscopia 

ótica  revelou  também  que  há  uma  zona  de  grande  densidade  de  carbonetos  ao  longo  da 

espessura da chapa, as bandas de segregação, Figura 4.12. Isto contribui com três fatores para 

mostrar  que  a  ZAC  é  a  região  que  haverá  mais  aprisionadores  fortes  de  hidrogênio:  1) 

contornos de grão com alto ângulo, 2) incoerência da matriz versus precipitado e 3) difusão de 

elementos de  liga e de elementos de  impureza, como P e S, que passam do  interior do grão 
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para  o  contorno,  à  temperaturas  acima  de  340oC,  formando  segregações  que  conduz  à 

decoesão do contorno de grão na fragilização pelo revenido dos aços, ou trinca tipo IV [66].  

 O TDS dessas três regiões separadamente da junta soldada, permitiu analisar o efeito 

da dessorção do hidrogênio até temperatura de 500oC. Pode‐se inferir que o MB é a região que 

possui  mais  sítios  aprisionadores  intermediários  para  o  aprisionamento  do  hidrogênio, 

representados  pelos  picos  P1  e  P2  com maior  área. O MS  vem  em  seguida, mas  pode  ter 

microestrutura bastante diferenciada dependendo do processo e da  seleção da  composição 

química dos consumíveis, e principalmente, da execução correta dos parâmetros de soldagem 

estabelecidos pela QPS. Este ensaio também conseguiu relacionar o quão a ZAC mostrou‐se a 

região, dentre  as  três,  a que menos  consegue  solubilizar o hidrogênio, uma  vez que possui 

menor área e em menor intervalo de temperatura, seguida pelo MS e depois pelo MB. E esta 

última  consegue dessorver o hidrogênio em  temperaturas mais elevadas,  isto é, aprisiona o 

hidrogênio mais que o MS e a ZAC. 

Isto  expõe  motivos  para  o  cuidado  durante  a  soldagem,  uma  vez  que  a  grande 

capacidade da ZAC em solubilizar o hidrogênio de  forma menos efetiva,  torna a  região mais 

susceptível à  fragilização.  Isso ocorre devido a grande mudança microestrutural numa região 

muito pequena, com grãos grosseiros próximo da linha de fusão e mais finos próximo ao metal 

de  base,  porém  com  uma  precipitação  grosseira,  grande  densidade  de  carbonetos  e  terem 

uma tensão residual da soldagem que comprometem suas propriedades mecânicas de tração e 

de  tenacidade,  sobretudo  porque  esses  reatores  operam  sob  efeito  da  fluência,  trinca  de 

reaquecimento e ataque pelo hidrogênio. 

 
4.2.4 Propriedades mecânicas 

É  intuitivo  esperar  que  as  alterações  citadas  na  composição  química,  somadas  aos 

tratamentos  térmicos  se  reflitam  em  um  aço  com  melhores  propriedades  mecânicas.  No 

entanto, é  importante compreender e aliar a  influência do hidrogênio na microestrutura que 

resultará em alterações nas propriedades mecânicas. 

  

  4.2.4.1 Ensaios de tração uniaxial  

  Os  ensaios  de  tração  uniaxial  foram  executados  para  avaliar  as  mudanças  nas 

propriedades  de  resistência  mecânica  do  aço  com  e  sem  a  presença  do  hidrogênio,  à 

temperatura ambiente. 

  Para esta análise foram confeccionados dois tipos de corpos de prova para tração:  
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‐ usinados conforme a norma DIN 50125‐2009 [127], todos contendo o metal de solda na parte 

central da seção útil; 

‐  usinados  conforme  a ASTM  E‐8/8M  [128],  contendo  a maioria  o metal  de  solda  na  parte 

central da seção útil e outros apenas do metal de base; 

Foram ensaiadas três amostras do tipo 1 (CP1, com 90 mm de comprimento e 9,0 de  

diâmetro na  seção útil) na  condição  como  recebida  (CR)  após  TTAT. As  curvas  tensão  (σ)  x 

deformação (ε) dos corpos de prova são apresentadas na Figura 4.29. 
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Figura 4.29. Curvas tensão‐deformação de engenharia do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V na condição 
como recebido (CR). 

 

O  limite  de  escoamento  (σLe),  limite  de  resistência  (σLR)  e  o  alongamento  (ε)  são 

apresentados na Tabela 4.8 para o corpo de prova ensaiado na condição como recebido (com 

TTAT). Sabe‐se que o corpo de prova em questão possui uma  junta  soldada centralizada no 

comprimento útil. Esta solda  representa em  torno de 28% de volume de  todo comprimento 

útil. O restante do volume é de 5% a ZAC e 67% o MB, aproximadamente. Assim, é importante 

observar que 2/3 deste de corpo de prova são influenciados pelas propriedades metal de base. 

Pode‐se  notar  que  na  condição  como‐recebido  os  corpos  de  prova  apresentam  ótimas 

propriedades mecânicas em tração com uma média de 536MPa, 646MPa e 12,93% de σLe, σLR e 

ε,  respectivamente,  e  uma  pequena  variação  entre  as  amostras. Os  valores  foram  obtidos 

através dos recursos do programa Origin. FERREIRA [138] nas mesmas condições, mas com o 

aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V obteve  σLe = 824MPa,  σLR = 986MPa e  ε = 17,6%. É possível observar 
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que essas propriedades nos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V possuem valores  superiores que no aço 

convencional. 

A  Figura  4.30  mostra  as  fractografias  correspondentes  às  amostras  ensaiadas  em 

tração na condição como‐recebida do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V (curva σ x ε, Figura 4.29). 
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c) 

Figura 4.30. Macrografia da superfície de fratura dos corpos de prova de tração na condição 
como recebida (com TTAT) (a) CR1, (b) CR2 e (c) CR3.  
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Observa‐se que as morfologias de fratura dos corpos de prova são semelhantes, porém 

apresentando  algumas  fissuras  que  devem  ser  atribuídas  aos  carbonetos  coalescidos  em 

regiões  preferenciais. As  trincas  radiais  e  as  cavidades  são  observadas  em material  de  alta 

resistência mecânica, onde se tem um comportamento de aspecto total da fratura tipicamente 

dúctil.  

Os  micromecanismos  que  atuam  durante  a  deformação  plástica  no  interior  do 

material, favorecendo a propagação de trincas e podem ser classificados de acordo o tipo de 

fratura macroscópica observada no aço.  

Os corpos de prova na condição como recebido têm o aspecto de fratura dúctil e há a 

formação de  trincas  radiais na superfície de  fratura  típica de um aço de elevada  resistência, 

isto é, grandes deformações aconteceram no material, formando uma considerável estricção e 

também a presença de dimples. Este último ocorreu devido ao arrancamento de precipitados 

e/ou inclusões metálicas e não‐metálicas.  

O  desempenho  em  serviço  da  solda  de  topo  longitudinal  pode,  entretanto,  ser 

racionalizada  por  abordagens,  as  quais  levam  em  conta  a  diferença  no  comportamento  do 

escoamento elasto‐plástico entre o metal de  solda e o metal de base. Durante o ensaio de 

tração  uniaxial,  o  metal  de  solda  e  o  de  base  tentam  manter  uma  compatibilidade  na 

distribuição  de  tensão  elástica  que  rapidamente  se  altera  em  função  das  suas  resistências. 

Assim, a tensão na circunferência irá se distribuir em tais regiões de baixa resistência perdendo 

tensão para zonas mais fluentes [22].  

No ensaio de tração dos corpos de prova na condição como‐recebida, o rompimento 

ocorreu no metal de base. Isto sugere que, a solda foi feita respeitando todos os parâmetros 

da QPS e apresenta uma maior resistência em relação ao metal de base num ensaio de tração. 

Após a análise dos corpos de prova na condição como  recebido,  iniciou o estudo do 

ensaio de  tração na condição em que os corpos de prova  foram carregados com hidrogênio 

num ensaio simples de permeação eletrolítica com solução de NaOH 0,1M e uma densidade de 

corrente de 10mA/cm2. Quando completou o ciclo de hidrogenação, de 7 dias, os corpos de 

prova foram ensaiados até a fratura. As curvas σ x ε dos corpos de prova são apresentadas na 

Figura 4.31.  
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Figura 4.31. Curvas tensão x deformação de engenharia do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V nas 
condições como‐recebida e hidrogenada eletroliticamente com J = 10mA/cm2.  

 
Todos  os  resultados  de  propriedades mecânica  nesta  condição  estão  dispostos  na 

Tabela 4.8. Observa‐se que o limite de escoamento e a resistência máxima não se alteram ao 

comparar  o  corpo  de  prova  nas  condições  hidrogenadas  e  não‐hidrogenadas.  Em 

contrapartida,  nota‐se  uma  redução  na  área  da  curva,  traduzindo‐se  como  uma  perda  da 

ductilidade do aço e um alongamento reduzido, cerca de 3% em média, em relação ao corpo 

de prova quando na condição como‐recebido.  

A  Figura  4.32  mostra  as  fractografias  das  amostras  hidrogenadas,  destacando  o 

aspecto da fratura. Pode ser observado que nos corpos de prova hidrogenados, essas trincas 

superficiais desaparecem  e  a  fratura  torna‐se mais  frágil.  Isto  sugere que outro mecanismo 

esteja atuando, tal como a participação de inclusões não‐metálicas no acúmulo de hidrogênio. 

Ainda  que  as  amostras  tenham  sido  fragilizadas  quando  exposta  ao  ambiente  com 

hidrogênio, elas apresentaram uma superfície de fratura com características de dúctil, pois a 

redução da área foi grande e a perda do alongamento foi relativamente pequena. Os corpos de 

prova romperam no metal de base. Também foi observada, em todas as amostras, a formação 

de uma leve estricção concorrente na região equivalente à de ruptura no outro lado do cordão 

de solda durante o ensaio de tração.  Esta manifestação dúctil se deve a baixa quantidade de 

hidrogênio gerada com a solução de 0,1M NaOH, mesmo sendo carregada por 7 dias. 
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Figura 4.32. Superfícies de fratura dos corpos de prova do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V hidrogenados 
por 7 dias com 10mA/cm2 de densidade de corrente: (a) hidrogenado 1, (b) hidrogenado 2 e (c) 

hidrogenado 3.  
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Para analisar os efeitos do hidrogênio sob um corpo de prova tensionado, os corpos de 

prova na condição como‐recebida  foram simultaneamente submetidos ao ensaio sob  tensão 

elástica  e  hidrogenação  em  solução  de  0,1M  NaOH.  Depois  de  7  dias,  imediatamente,  os 

corpos de prova são retirados da célula e foram ensaiados até a fratura na EMIC.  

As curvas σ x ε dos corpos de prova na condição hidrogenado sob tensão elástica de 

50% com uma densidade de corrente de 10 mA/cm2 são apresentadas na Figura 4.33. A Figura 

4.34 mostra as fractografias destes corpos de prova. 
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Figura 4.33. Curvas tensão x deformação de engenharia do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V dos corpos 
de prova nas condições como‐recebido e hidrogenados eletroliticamente sob‐tensão elástica 

de 50% em 0,1M NaOH e densidade de corrente de 10 mA/cm2. 
 

Como observado, os dois corpos de prova hidrogenados sob tensão com densidade de 

corrente  de  10 mA/cm2  tiveram  uma  deformação muito  pequena  em  relação  ao  corpo  de 

prova na condição como‐recebido. Entretanto, o efeito da  tensão mostrou  ter uma pequena 

tendência no  aumento,  em média, na  resistência  do  limite de  escoamento  e da  resistência 

máxima, comparada com as amostras como‐recebida e somente hidrogenadas.  

FRANCO  [126]  em  experimentos  similares  com  este  aço  em  ensaio  de  tração  sob 

tensão de 50% de σLe e com solução de 0,1M NaOH, também encontrou efeito semelhante na 

σLE e σRM.  
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a) 
 

    

b) 
Figura 4.34. Superfícies de fratura do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V dos corpos de prova na condição 

(a) hidrogenados 1 e (b) hidrogenado 2, sob‐tensão elástica de 50% em NaOH 0,1M e 
densidade de corrente de 10 mA/cm2.  

 

  Observa‐se que as superfícies mais externas da região da fratura são mistas de frágil e 

dúctil, devido à hidrogenação. 

Para avaliar o  real efeito do hidrogênio,  submeteu‐se os corpos de prova na mesma 

condição que o anterior (sob σLe = 50% e NaOH 0,1M), mas aumentando o valor da densidade 

de corrente de 10 mA/cm2 para 22 mA/cm2. As curvas  σ x  ε dos corpos nesta condição  são 

apresentadas  na  Figura  4.35.  Observa‐se  que  houve  um  endurecimento  decorrente  da 

presença do hidrogênio em uma  considerável perda de ductilidade. A Tabela 4.8 mostra os 

resultados obtidos a partir destas curvas de σLe, σRM e ε.  

Seção transversal

Regiões mais dúcteis 
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Figura 4.35. Curvas tensão x deformação de engenharia do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V dos 
corpos de prova na condição hidrogenados eletroliticamente sob‐tensão elástica de 50% em 

solução de 0,1M NaOH e densidade de corrente de 22 mA/cm2. 

 

Tabela 4.8. Valores de propriedades mecânicas obtidos das curvas de tração uniaxial de corpos 
de prova nas condições como‐recebido e hidrogenado do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 

Amostras 
Limite de 

Escoamento, σLe 
(MPa) 

Limite de 
Resistência, σLR 

(MPa) 

Alongamento, 
ε 
(%) 

Como Recebida

CR 1  541 656 13 

CR 2  510 631 14 

CR 3  531 626 13 

Média  527 ± 7  637 ± 21  13 ± 1 

Hidrogenadas

Hidr. 1  548  648  9,9 

Hidr. 2 536 641 9,9 

Hidr. 3 537 639 9,5 

Média 540 ± 9 643 ± 6 9,8 ± 0,5 

Hidrogenadas sob tensão 50% σLE e J = 10mA/cm2

Hidr.1 581 690 9,6 

Hidr.2 585 686 9,4 

Média 562 ± 20 664 ± 26 9,5 ± 0,1 

Hidrogenadas sob tensão 50% σLE e J = 22mA/cm2

Hidr.1 592 730 11,1 

Hidr.2 616 730 9,7 

Média 604 ± 12 730 ± 0 10 ± 1 

 



  144

A  Figura  4.36  mostra  as  fractografias  destes  corpos  de  prova.  A  característica  da 

fratura é típica “taça‐cone”, mostrando muita redução de área e com a presença de dimples, 

apresentando tanto pelo aspecto da fratura, como pelos altos valores de σLe e σLR, uma grande 

ductilidade,  mas  teve  também  uma  pequena  deformação,  caracterizada  pelo 

empescoçamento na região de ruptura no metal de base. 

  

 

 

 

 

 

                                                                                     

                                                                     

                                                                   a) 

 

 

   

   

 

 

                                                                  

                                                                                                                                      

 

 
 
 
 
 
 
b) 
 

Figura 4.36. Superfícies de fratura do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V dos corpos de prova na condição 
hidrogenado eletroliticamente em 0,1M NaOH, sob‐tensão elástica de 50% e densidade de 

corrente de 22 mA/cm2: a) hidrogenada1 e b) hidrogenada 2. 
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A fractografia da Figura 4.36(a) mostra a presença de regiões dúcteis tal como ocorreu 

com a amostra como recebida, tanto que a ductilidade se mostrou levemente maior que a da 

outra amostra hidrogenada da Figura 4.36(b). 

KIRCHHEIM et al.  [113] propuseram em  sua pesquisa  sobre  interação do hidrogênio 

com a microestrutura de ligas metálicas uma relação entre a diminuição da energia interfacial 

(γ) para a formação de trincas (criação de novas superfícies) com o aumento da quantidade de 

hidrogênio na  superfície de  fratura,  representado pelo potencial químico  (µ). Esta  relação é 

apresentada pela Equação 35 a seguir: 

                                                                                                      (Eq. 35) 

onde: 
saturação do átomo de soluto na superfície formada.  
 

               Quando  o  hidrogênio  segrega  no metal  e  novas  superfícies  podem  ser  formadas. 

Assim,  a  composição  química  dessas  novas  superfícies  pode  ser  alterada,  dependendo  do 

potencial químico dos elementos constituintes do aço e a mobilidade desses elementos, e que 

podem afetar a energia superficial dessas regiões [113].  

Devido a sua elevada mobilidade à temperatura ambiente, o hidrogênio alcança mais 

rapidamente regiões onde a difusão é mais rápida, como contornos de grãos e de interfaces. À 

medida  que  o  hidrogênio  se  segrega  nestas  regiões,  principalmente,  aquelas  entre 

precipitados e matriz, há uma  forte diminuição dessa energia superficial  levando a  liga a  ter 

uma  forte  fragilização.  A  Figura  4.37  exemplifica  o  comportamento  da  segregação  do 

hidrogênio nas diferentes superfícies de fratura formadas. 

Pode‐se  observar  que  o  metal  ou  liga  sem  hidrogênio  tende  a  ter  uma  energia 

interfacial  elevada. À medida que mais  átomos de hidrogênio  se difundem  no metal,  esses 

átomos solutos segregam em uma interface e há um aumento de μ e, consequentemente, um 

decréscimo da energia interfacial. Este decréscimo será mais abrupto quando se ultrapassa um 

determinado  limite  de  potencial  químico  μi
o.  Acima  deste  limite  há  uma  tendência  de 

formação de uma nova interface, no caso a iniciação de um trinca no material. 

 Com  a  aplicação  conjunta  de  uma  tensão  elástica,  o  potencial  químico  poderá  ser 

alterado com a adição do último componente à equação: 

                                                                      (Eq. 37) 

onde: 

µo: o potencial;  
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CHo: concentração de hidrogênio sem tensão; 

σm: tensão hidrostática; 

VH: o volume molar parcial de hidrogênio. 

A partir desta equação é deduzida a equação que relaciona a tensão, a concentração e 

o volume molar [106]: 

                                                                             (Eq. 38) 

Relacionando as equações 37 e 38, é possível notar que o aumento da tensão elástica 

provoca um aumento da concentração de hidrogênio. Este último, por sua vez, reduz a energia 

interfacial para a formação de novas superfícies.  

Esta  análise  através  das  curvas  de  referência  para  o  aço  Cr‐Mo‐V  revela  um 

comportamento,  até  certo  ponto  esperado,  onde  o  corpo  de  prova  hidrogenado  vai, 

normalmente,  apresentar  uma  ductilidade  um  pouco  menor  que  os  da  condição  como 

recebido, como mostrado nas amostras hidrogenadas sob tensão neste trabalho.  

 

   

Figura 4.37. Representação esquemática da saturação de átomos solutos nas diferentes 
superfícies de fratura formadas em ligas, principalmente a interação Fe‐H e Ni‐H aumentando 

a energia de fratura do material em cada condição de saturação. Adaptado de [113]. 

 

Observa‐se neste caso que a técnica de hidrogenação eletrolítica se mostrou eficiente 

ao conseguir com que o hidrogênio obtido através da eletrólise permeasse desde a superfície 

para o interior do metal. A Figura 4.38 apresenta um gráfico com os valores médios adquiridos 

nos ensaios para uma melhor comparação. Observa‐se que na média, os valores de σLe e σLR 

aumentam com relação ao metal na condição como‐recebido. 
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Figura 4.38. Resultado gráfico do limite de escoamento e da resistência máxima das amostras 
como recebida, hidrogenadas e hidrogenadas sob‐tensão com 50% de tensão elástica e 

densidade de tensão de 10 e 22mA/cm2. 

 

A aplicação da tensão elástica não gera defeitos no metal. Entretanto, é gerada uma 

distorção nos cristais em uma das direções da rede cristalina. Pelo princípio da conservação de 

volume,  como  resultado  deste  alongamento,  existirão  constricções  nas  direções  laterais, 

perpendiculares à  tensão aplicada. Estes pequenos aumentos dos espaços  (sítios  interticiais) 

interatômicos na rede cristalina produzidos serão preenchidos pelo hidrogênio que está sendo 

carregado  simultaneamente  no  corpo  de  prova,  que  passam  a  solubilizar mais  átomos  de 

hidrogênio. No momento em que descarrega a tensão elástica, o hidrogênio  fica aprisionado 

na microestrutura. Devido a solução de 0,1M NaOH  ter baixa fugacidade, isto é, ter produzido 

uma  quantidade  pequena  de  hidrogênio,  pouco  eficazmente  fragilizante,  observa‐se  que  a 

interação do hidrogênio com a microestrutura foi no início mais fortemente atuante através de 

um outro mecanismo, como o descrito a seguir.  

O  hidrogênio,  inicialmente,  atua  no  papel  de  bloquear  a  movimentação  de 

discordâncias, que é conhecida como a Teoria de Cotrell, por isso que inicialmente, a interação 

do hidrogênio versus microestrutura tende aumentar σLe e σRM [110]. 

A  inserção do hidrogênio gerou uma deformação global dentro da rede do ponto de 

vista microscópico,  devido  o  enfraquecimento  das  ligações  interatômicas  do metal.  Desta 
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forma,  continuando  a  aplicação  da  tensão,  após  ultrapassar  o  limite  de  escoamento,  há 

movimentação de discordâncias. A presença do hidrogênio reduz a capacidade do material de 

acomodar  deformação  plástica  e  que  depende  da  movimentação  de  defeitos,  isto  é, 

enfraquece as ligações atômicas. Forma‐se uma atmosfera de hidrogênio que vai bloqueando 

as  discordâncias  e  facilitando  a  nucleação  e movimentação  de  discordâncias.  Ao  atingir  a 

resistência  máxima  há  uma  facilidade,  as  discordâncias  começam  a  se  movimentar  mais 

rapidamente no volume do material e as trincas crescem devido à absorção das discordâncias 

na ponta da trinca, isto é, o local em que existem mais discordâncias. As regiões com maiores 

tensões  são  as mais  atrativas  para  hidrogênio. Desta  forma,  o  corpo  de  prova  rompe  com 

menores  deformações  devido  o  acúmulo  de  hidrogênio  no material,  ocasionando  perda  na 

ductilidade [110].  

Com  a  introdução  de  hidrogênio  e  com  o  aumento  da  tensão,  as  discordâncias  se 

movem para perto do contorno de grão e a distância entre as discordâncias diminui. Por  isso 

que um material com maior área de contorno de grão é mais resistente, isto é, grãos menores 

são mais resistentes mecanicamente que grãos grandes. 

Assume‐se que o módulo elástico é inafetado pelo hidrogênio. Então, a redistribuição 

em  torno  das  discordâncias  em  aresta  tem  o mesmo  plano  de  deslizamento  quando  estão 

muito  próximas  e  isto  aumenta  a  concentração  de  hidrogênio  devido  o  campo  elástico  se 

tornar maior. Assim,  as  discordâncias  ficam mais  próximas  e  necessita‐se  de menor  tensão 

cisalhante para romper o material. A explicação para isto é porque o hidrogênio no campo da 

atmosfera  elástica  causa  um  curto‐alcance  para  a  diminuição  da  força  elástica  entre  a 

discordância e a  trinca. A magnitude do efeito diminui com o aumento da distância entre a 

discordância  e  a  trinca  e  aumenta  com  a  concentração  de  hidrogênio  [110].  Por  isso  que 

aumentar a densidade de corrente no ensaio influencia no aumento da σLe e σRM e na redução 

da ductilidade. 

        Todos os corpos de prova hidrogenados sob tensão romperam no metal de base. Além 

de 2/3 do volume da sessão útil do corpo de prova ser constituído de metal de base, o que 

aumentam  as  probabilidades  de  ruptura  nela,  o  efeito  elasto‐plástico  e  propriedades 

superiores do metal de solda, indicam que o rompimento deve ocorrer no metal de base [22]. 

A  pouca  fugacidade  gerada  pela  solução  de  0,1M  NaOH  e,  consequentemente,  baixa 

concentração de hidrogênio na superfície do metal  gerou uma baixa absorção do mesmo. Isto 

contribuiu mais preponderante com o aumento do σLe e σRM, pois o hidrogênio que permeou 

na microestrutura foi insuficiente para a fragilização em si, mas agiu de forma a se concentrar 

em locais específicos da microestrutura, mobilizando as discordâncias após o ensaio de tração 
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iniciar  no  regime  plástico.  Isto  também  pode  ser  mostrado  devido  à  perda  pequena  na 

ductilidade, mesmo após aumentar o  fluxo do hidrogênio. Este resultado mostra, sobretudo, 

que embora a posição de ruptura tenha ocorrido no metal base, não se pode afirmar que as 

juntas  soldadas destes  tipos de  corpos de prova  tipo DIN  50125‐2009  [127]  estão  livres de 

falha em outra posição.   

A partir daqui serão analisados os resultados dos corpos de prova tipo CP2, usinados 

conforme a norma ASTM E‐8/E8M  [128], com dimensões na  seção útil de 40mm x 6mm de 

diâmetro.  

Para esse ensaio de tração, foram usinados corpos de prova somente do MB e outros 

com  parte  da  solda  no  centro.  Neste  caso  a  solda  representou  aproximadamente  1/3  do 

volume da sessão útil.  

Inicialmente  foram ensaiados corpos de prova na condição como  recebida  (CR) após 

TTAT de corpos de prova do metal de base (MB) e do corpo de prova contendo solda no centro 

do  comprimento útil  (MS). As  curvas  σ x  ε dos  corpos de prova  são apresentadas na Figura 

4.39. O σLe, σLR e o ε são apresentados na Tabela 4.9.  
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Figura 4.39. Curvas tensão‐deformação de engenharia do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V na condição 
como recebido (CR com TTAT) de corpos de prova do metal de base e do metal de solda.  

 

Apesar do metal de base apresentar um valor um pouco maior de σLe e σLR que o corpo 

de prova  contendo  solda,  a  fratura deste ocorreu no metal de base,  como mostra  a  Figura 

4.40. A questão do local da fratura durante o ensaio de tração uniaxial pode ser racionalizada 
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por uma abordagem que considera uma diferença no comportamento dessas microestruturas 

do metal de solda e o metal de base num mesmo corpo de prova, pois os dois tentam manter 

uma  compatibilidade  na  redistribuição  de  tensão  elástica  que  rapidamente  se  altera  em 

função de quem é menos resistente [22]. 
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(b) 

Figura 4.40. Fractografia de corpos de prova de tração na condição como‐recebido: a) metal de 
base e b) que contém metal de solda no centro do comprimento útil. 
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Supondo que a solda foi realizada com consumíveis de boa qualidade e com a adição 

de elementos químicos que contribuem para aumentar a resistência mecânica, então o metal 

de solda será a parte mais resistente da junta. Isto resulta numa concentração maior dentro do 

metal de base, pois como a região de menor resistência, há maior perda de tensão nesta parte 

do metal. 

Esse  ensaio mostrou  uma  tendência,  que  se  espera  do  desempenho  de  uma  junta 

soldada: que a solda seja mais resistente que o metal de base. Ambos os materiais apresentam 

tipicamente uma fratura “taça‐cone”, mostrando alta ductilidade, como apresentado na Figura 

4.40. Possivelmente, se o corpo de prova fosse todo de metal de solda, σLe e σLR teriam valores 

superiores que estes apresentados pelo metal de base. 

Os  corpos  de  prova  de  tração  do metal  de  base  foram  submetidos  ao  ensaio  de 

hidrogenação sob tensão com 50% de tensão elástica nas seguintes condições: 

‐ por 7 dias, 0,1M NaOH e 10mA/cm2 e‐ por 7 dias, 0,1M NaOH e 22mA/cm2. 

A Figura 4.41 mostra as curvas σ x ε dos corpos de prova do metal de base na condição 

hidrogenado com 50% de σLe e solução eletrolítica de 0,1M NaOH com J=10 e 22mA/cm2 por 7 

dias. A Tabela 4.9 apresenta os resultados obtidos a partir destas curvas.  
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Figura 4.41. Curvas tensão‐deformação de engenharia do metal de base do aço 2,25Cr‐1Mo‐
0,25V na condição hidrogenado sob 50% de σLe em solução de 0,1M NaOH e densidade de 

correntes de 10 e 22mA/cm2 por 7 dias.  
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A  Figura  4.42  mostra  a  fractografia  destes  corpos  de  prova  do  metal  de  base 

hidrogenados sob tensão.  
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Figura 4.42. Fractografia do corpos de prova do metal de base do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V na 
condição hidrogenado sob 50% de σLe em solução de 0,1M NaOH por 7 dias e densidade de 

correntes de (a) 22 mA/cm2 e (b) 10 mA/cm2. 
 

Há uma associação dos precipitados com 

o hidrogênio, deixando cavidades frágeis. 
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Estes  corpos  de  prova  somente  com metal  de  base  em  toda  sua  extensão  foram 

hidrogenados  sob  tensão  com  0,1M  NaOH  e  tiveram  uma  redução  na  σLe,  σRm  e  da  ε  ao 

aumentar a densidade de corrente de 10 para 22mA/cm2, como se pode observar pelas curvas. 

O aumento da densidade de corrente impõe uma maior atividade de hidrogênio na superfície 

e,  consequentemente,  uma  menor  ductilidade.  Observa‐se  ainda  uma  forte  perda  de 

resistência mecânica nas amostras hidrogenadas, o que sugere que o  trincamento ocorre de 

forma prematura, diminuindo assim as  tensões de escoamento e  resistência. Também pode 

ser  observada  pela  fractografia  da  Figura  4.42,  pouca  redução  de  área.  As  crateras  estão 

associadas  a  inclusões  não‐metálicas.  Esse  comportamento  foi  diferente  do  observado  nos 

corpo de prova tipo CP1 que contem uma solda no centro do comprimento útil, uma vez que 

σLe  e  σRm  aumentaram  à  medida  que  aumentou  a  densidade  de  corrente.  O  hidrogênio 

permeado no CP2, o qual possui menores dimensões úteis expostas, causou um efeito mais 

fortemente fragilizante.  

A seguir, os corpos de prova de tração do tipo CP2 com metal de solda no centro foram 

submetidos ao ensaio de hidrogenação. A Figura 4.43 apresenta as curvas σ x ε dos corpos de 

prova com metal de solda nas condições hidrogenado sob tensão elástica de 50% com solução 

eletrolítica  de  0,1M  NaOH  e  variando  a  densidade  de  corrente  de  10  e  22mA/cm2.  Os 

parâmetros de σLe, σRM e ε são obtidos através destas curvas e são apresentadas na Tabela 4.9.  

Pelos resultados dos ensaios de tração nos corpos de prova tipo CP1, os quais foram 

todos  hidrogenados  com  solução  de  0,1M  NaOH,  houve  pouca  atividade  do  hidrogênio, 

mesmo sob tensão 50% de σLe. Não obstante, nesses corpos de prova tipo CP2, os valores de 

σLe  e  σRM mostram  um  comportamento  similar,  em  que  tendem  a  aumentar,  ainda  que  as 

proporções geométricas relativas ao metal de solda expostas à hidrogenação sejam o dobro de 

CP2 para CP1. 

Correlacionando os dados obtidos pelas curvas das Figuras 4.41 e 4.43 do ensaio sob 

tensão,  respectivamente,  no  corpo  de  prova  do MB  e  no MS  com  as  duas  densidades  de 

correntes diferentes, observa‐se há menor redução da ductilidade que para os corpos de prova 

com MS.  Isto  pode  indicar  que  sob  tensão, maior  é  a  quantidade  de  hidrogênio  que  foi 

aprisionado  na  microestrutura  do  MB  em  detrimento  ao  corpo  de  prova  com  MS.  Esta 

afirmação  segue de encontro  com o ensaio de TDS, que mostra maior quantidade de  sítios 

aprisionadores  irreversíveis na microestrutura do MB. Desta forma, o hidrogênio aprisionado 

sob tensão elástica nestes ensaios mostrou que depois de atingir a tensão máxima no ensaio 

de tração, o hidrogênio promove um efeito fortemente fragilizador na microestrutura, com a 
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maior  capacidade  de  se  aglomerarem  próximos  à  ponta  da  trinca  e  romper  com  maior 

facilidade um material, caracterizado assim pela perda da sua ductilidade. 
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Figura 4.43. Curvas tensão‐deformação de engenharia do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐
0,25V na condição hidrogenado sob tensão em solução de NaOH 0,1M por 7 dias e densidades 

de corrente de 10 e 22mA/cm2. 
 

As  fractografias são mostradas na Figura 4.44. Observa‐se que apesar de uma queda 

na deformação nas  amostras hidrogenadas,  a  fratura  é  típica  “taça‐cone”,  com  significativa 

redução de área, mas correspondendo ainda a um comportamento dúctil. 

Para  certificar‐se  do  local  exato  da  fratura  dessas  três  amostras,  foi  realizado  um 

ataque  químico  em  que  pode  ser  observado  que  rompimento  foi  no  metal  de  base, 

semelhantemente  ao  local  da  fratura  dos  corpos  de  prova  do  tipo  CP1  hidrogenados  sob 

tensão com solução de 0,1M NaOH. 
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Figura 4.44. Corpos de prova do metal de solda  após ataque químico e fractografia na 
condição hidrogenado sob tensão por 7 dias em solução de 0,1M NaOH (a) J=10mA/cm2, (b) 

J=10mA/cm2 e (c) J=22mA/cm2. 

Foram  realizados ensaios com solução ácida de 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 de modo a 

avaliarem‐se o efeito do aumento da fugacidade na fragilização pelo hidrogênio. Assim, foiram 

utilizadas  duas  seqüências  de  ensaios  de  hidrogenação  sob  tensão  na  célula  eletrolítica, 

primeiramente com solução básica e em seguida, com a solução ácida.  

Cabe aqui ressaltar, que o baixo PH da solução ácida que provoca elevada fugacidade, 

mas a adição de As2O3 no eletrólito proporcionou um aumento na  fugacidade do hidrogênio 

permitindo  a  geração  de  grande  quantidade  desse  elemento  disponível  na  superfície  da 

amostra, o qual penetra e, por conseguinte se difunde através do metal. 

A Figura 4.45 apresenta a curva σ x ε do corpo de prova do metal de solda na condição 

sob 50% de σLe e densidade de corrente de 22mA/cm2 inicialmente em solução de 0,1M NaOH 

por 5 dias e  interrompido e mudado a solução para 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 por 3 dias. Os 

parâmetros de σLe, σRM e ε são obtidos através desta curva e são apresentados na Tabela 4.23.  
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Figura 4.45. Curvas tensão‐deformação de engenharia do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐

0,25V na condição hidrogenado sob 50% de tensão elástica e densidade de corrente de 
22mA/cm2 inicialmente em solução de 0,1M NaOH por 5 dias e interrompido e mudado a 

solução para  com 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 por 3 dias. 
 

 
Apesar da atividade do hidrogênio com a solução básica ser baixa, todo o hidrogênio 

que conseguiu permear durante a tensão elástica, ficou retido na microestrutura mesmo após 

o descarregamento da  tensão. A  solução ácida possui uma elevada atividade do hidrogênio, 

sobretudo com uma alta densidade de corrente, de 22mA/cm2.  

Após o descarregamento da  tensão elástica do primeiro ensaio de hidrogenação sob 

tensão,  uma  concentração  de  hidrogênio  foi  permeada  e  se  acomodou  na microestrutura, 

dado que a solubilidade do metal aumenta quando sob tensão. Pouco hidrogênio ficou retido 

na microestrutura devido a baixa fugacidade produzida pela solução básica. Ao se reintroduzir 

a  tensão elástica e a hidrogenação, a  solução ácida que  tem alta  fugacidade, produziu uma 

quantidade  muito  grande  de  hidrogênio,  que  permeou  e  se  acumulou  com  que  estava 

anteriormente na rede. 

A Figura 4.46 mostra o efeito da  introdução do hidrogênio pela solução básica e pela 

solução ácida na microestrutura. 
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Figura 4.46. Quantidade de hidrogênio na primeira permeação com 0,1M NaOH e na segunda 
permeação com 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 na rede cristalina com aplicação de tensão elástica. 

 

As fractografias do corpo de prova após hidrogenação com as soluções básica e ácida 

podem ser observadas na Figura 4.47.  

 

 

                                                                                                                       

                                                                                                                        

 

 

    

 

 

 

 

Figura 4.47 Fractografia do corpo de prova com metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V na 
condição hidrogenado sob 50% de tensão elástica e densidade de corrente de 22mA/cm2 

inicialmente em solução de 0,1M NaOH por 5 dias e interrompido e mudado a solução para 
0,1M H2SO4 + 0,2mg AS2O3 por 3 dias.  

 
Nota‐se que após hidrogenação sob tensão, interrupção e reinício com solução ácida, a 

amostra  apresentou  uma  grande  formação  de  trincas  secundárias  na  seção  útil  toda  da 

superfície. Isso mostra a extensa susceptibilidade à fragilização que o aço foi exposto, devido o 

Após ensaio de ensaio de tração 

Após hidrogenação sob tensão elástica na célula 

eletrolítica e antes do ensaio de tração. 
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acúmulo de hidrogênio da primeira permeação e a atividade do hidrogênio com a solução de 

0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 ser bem superior a da atividade com solução básica. 

Durante o ensaio, foi possível observar uma concorrência na estricção em romper no 

metal de base ou no metal de solda. A fratura ocorreu no metal de solda, embora o metal de 

base também tenha mostrado ser uma região propicia para o local da fratura e ter tido parte 

da sua seção rompida. O corpo de prova se rompeu mais rápido e fragilmente. O aspecto da 

fractografia  mostra  uma  superfície  de  quasi‐clivagem.  Assim,  a  superfície  de  fratura 

apresentou uma alguma ductilidade.  

Realizou‐se  uma  hidrogenação  em  um  corpo  de  prova  sob  tensão  elástica  com  a 

solução eletroquímica de 0,1M H2SO4 + 0,2mg AS2O3 com densidade de corrente de 22mA/cm2. 

Entretanto, no quinto dia, o corpo de prova rompeu com características muito frágeis dentro 

da célula eletrolítica sob tensão elástica, conforme mostra a Figura 4.48. O local da fratura foi 

no metal de solda e a fratura foi muito frágil.  

Notou‐se que o tempo estimado para que todos os sítios da rede cristalina pudessem 

estar ocupados pelo hidrogênio estava muito além do que previsto para a solução básica.  

 

 

 

 

 

                                                                            

 

 

Figura 4.48. Corpo de prova com metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V na condição 
hidrogenado sob 50% de tensão elástica e densidade de corrente de 22mA/cm2 em solução 

H2SO4 0,1M+ 2mg AS2O3 por 5 dias.  

 
Desta  forma, calcularam‐se parâmetros menores para o ensaio de hidrogenação  sob 

tensão  com  solução ácida. A  Figura 4.49 apresenta as  curvas  σ  x  ε dos  corpos de prova do 

metal de solda nas condições previamente hidrogenado e hidrogenado sob tensão de 50% de 

σLe com solução eletrolítica de 0,1M H2SO4 + 2mg AS2O3. Estimou uma diminuição da densidade 

de corrente de 22 para 10mA/cm2 e por um menor exposição de tempo, por 3 dias.  
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Figura 4.49. Curvas tensão‐deformação de engenharia do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐
0,25V nas condições hidrogenado e hidrogenado sob‐tensão em solução de 0,1M H2SO4 + 2mg 

AS2O3 por 3 dias e densidade de corrente de 10mA/cm2. 
 
 

A  Figura  4.50  mostra  o  corpo  de  prova  do  metal  de  solda  na  condição  somente 

hidrogenado  do  aço  2,25Cr‐1Mo‐0,25V  atacado  quimicamente  para  revelar  o  local  do 

rompimento com mais precisão e as fractografias.  

Observa‐se pela curva da Figura 4.49 e pelos valores da Tabela 4.9 para esta condição, 

que a σLe aumenta e a σRM mantém em relação ao metal de solda como recebido, entretanto, a 

ductilidade  é  reduzida  praticamente  à  metade.  Comparando  este  ensaio  com  o  que  foi 

realizado  no  corpo  de  prova  CP1,  que  fora  hidrogenado  com  solução  de  0,1M  NaOH  e 

J=10mA/cm2,  observou‐se  o  mesmo  comportamento,  no  qual  a  ductilidade  é 

significativamente reduzida e o corpo de prova rompe no MB.   

A fractografia mostra a presença de dimples, uma superfície de quasi‐clivagem e uma 

parte relativamente dúctil. A redução de área foi de quase 9%.  
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Figura 4.50. Corpo de prova com metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V após ensaio de 
tração na condição hidrogenado em solução de 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 por 3 dias e 

densidade de corrente de 10mA/cm2 e suas fractografias. 
 
 

A Figura 4.51 mostra a imagem e a microanálise por EDS deste mesmo corpo de prova. 

A Figura 4.51(a) mostra um precipitado, possivelmente uma  inclusão não‐metálica, que  cria 

uma  cavidade  durante  o  processamento  do  aço  e,  nestas  regiões  o  hidrogênio  pode  se 

acumular e gerar regiões bem frágeis. A Figura 4.51(b) mostra uma região central do corpo de 

prova e a análise química apresenta os elementos mais comumente encontrados neste aço. 
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(a) 
 

   
(b) 

Figura 4.51. Análise química por EDS do corpo de prova com metal de solda do aço  
2,25Cr‐1Mo‐0,25V na condição hidrogenado em solução de 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 por 3 dias 

e densidade de corrente de 10mA/cm2 (a) de um precipitado e (b) numa região central.  
 
 

A Figura 4.52 mostra os corpos de prova do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V 

na condição hidrogenada sob‐tensão com 50% de σLe, após ataque químico com a revelação do 

local de  rompimento e as  fractografias. Os corpos de prova  foram ensaiados em  solução de 

0,1M H2SO4 + 2mg As2O3 por 3 dias e densidade de corrente de 10mA/cm2 sob tensão elástica 

e foram realizados três ensaios nas mesmas condições para fazer uma estatística. Observou‐se 

que  os  mesmos  tiveram  uma  perda  brusca  no  limite  de  escoamento  e  nem  chegaram  a 

apresentar nenhum regime plástico, como mostram as curvas da Figura 4.49. O que ocorreu 

foi devido  a grande  atividade de hidrogênio  adsorvida pela  superfície do  corpo de prova, e 

posteriormente,  absorvida.  A  solubilização  do  hidrogênio  na  rede  devido  à  tensão  elástica 

empregada no ensaio foi muito grande. O poder de fugacidade do hidrogênio com esta solução 

ácida  e nestas  condições, ocasionou uma  grande  fragilização,  entretanto,  após  retirá‐los da 

célula eletrolítica, os corpos de prova não apresentaram nenhuma trinca na superfície.   
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(c)  

Figura 4.52. Fractografia do metal de solda do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V na condição hidrogenado 
(a) hidrogenado sob‐tensão 1, (b) hidrogenado sob‐tensão 2 e (c) hidrogenado sob‐tensão 3, 

todos com 50% de tensão elástica em solução de H2SO4 0 ,1M+ 2mg AS2O3 por 3 dias e 
densidade de corrente de 10mA/cm2. 

 

No entanto, o ensaio de  tração durou pouco  tempo e o  rompimento  foi muito  frágil 

que variou aproximadamente entre 0,6% e 3,0% nestes três corpos de prova, como mostra a 

Tabela 4.9.  

O  local do rompimento após o ensaio de tração também pode ser observado após o 

ataque químico do corpo de prova. No corpo de prova da Figura 4.52 (a), mostra que a fratura 

começou com a formação de uma grande trinca internamente. Nos corpos de prova da Figura 

4.52  (b) e  (c) a  fratura  foi  tão  frágil que a maior parte da  seção  transversal  se  rompeu  tão 

instantaneamente.  Uma  outra  pequena  parte  da  superfície  permaneceu  sem  se  romper 

(hachuradas  em  vermelho)  e  a  velocidade  aplicada  nas  garras  da  máquina  de  tração  foi 

insuficiente.  Possivelmente,  a  fratura  começou  pela  extremidade  oposta,  e  então,  foi 

necessário  aplicar  uma  velocidade mais  rápida  com  as  garras  para  terminar  de  romper  os 

corpos de prova.  

Pelas fractografias é possível ver uma superfície  lisa, que praticamente não tem zona 

fibrosa  e  sem  praticamente  redução  de  área.  Os  corpos  de  prova  se  romperam 

transgularmente com estricção quase nula, que é uma das principais características da fratura 

frágil [separação das duas partes do corpo de prova com eixo normal à tensão de tração, ao 

longo  de  certos  planos  cristalográficos  (clivagem),  e  apresentando  aparência  granular  e 
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brilhosa]. Para averiguar com maior precisão o local da fratura, foi feito um ataque químico em 

que mostrou que todos se romperam na ZAC de grãos finos. 

 

Tabela 4.9. Valores de propriedades mecânicas obtidos das curvas de tração de corpos de 
prova do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 

Amostra  Condição 
Sob‐
tensão 
ou não 

Eletrólito 
Tempo 
(dias) 

σLe 
(MPa) 

σRM 
(MPa) 

ε 
(%) 

Fratura

METAL DE BASE 

MB3  CR  NA  ‐‐  ‐‐  607  700  17,3  MB 

MB2  22mA/cm2  Sim  NaOH 7  481  568  9,1  MB 

MB1  10mA/cm2  Sim  NaOH  7  535  633  12,1  MB 
METAL DE SOLDA

MB‐CR  CR  NA  ‐‐  ‐‐  520  640  16,5  MB 
MB‐H1  10mA/cm2  Não  H2SO4  3  530  637  7,8  MB 

MB‐HIDR.1  10mA/cm2  Sim  NaOH  7  525  638  12,9  MB 
MB‐HIDR.2  10mA/cm2  Sim  NaOH  7  515  623  15,4  MB 
MB‐HIDR.3  22mA/cm2  Sim  NaOH  7  529  638  13,7  MB 
MS‐HIDR.1  22mA/cm2  Sim*  NaOH/H2SO4 5 / 3  340  0  1,2  MS 
MS‐HIDR.1  22mA/cm2  Sim  H2SO4  5  R R  R  MS 
MS‐HIDR.1  10mA/cm2  Sim  H2SO4   3  365  0  3,0  ZAC 
MS‐HIDR.2  10mA/cm2  Sim  H2SO4  3  384  0  0,6  ZAC 
MS‐HIDR.3  10mA/cm2  Sim  H2SO4  3  530  637  2,7  ZAC 

   R: rompido durante carregamento de 50% de tensão elástica na célula eletrolítica; 
     * ensaio interrompido para mudança de eletrólito; 
 

As diferentes regiões e sub‐regiões da ZAC estão associadas às temperaturas atingidas 

durante  a  soldagem  e  serão  em  função  do  pico  de  temperatura.  Suas  respectivas 

microestruturas terão ainda relação direta com o tempo de permanência nestas temperaturas 

que, quanto mais próximas da  linha de  fusão ultrapassarão  a  linha AC3,  conforme mostra  a 

Figura 2.9. Nos aços Cr‐Mo estas variáveis terão influência significativa sobre o crescimento do 

grão  da  ferrita,  interfaces  das  ripas  de martensita,  da  austenita  prévia,  das  inclusões  não‐

metálicas e na dissolução, coalescimento e re‐precipitação dos precipitados. 

A hidrogenação com solução de 0,1M H2SO4 + 2mg AS2O3, com 10mA/cm2 por 3 dias, 

diferente de todas as outras amostras, nestas três últimas, a fratura ocorreu na ZAC. O ensaio 

de TDS até 500oC mostrou que a ZAC é, dentre as  regiões analisadas, é a que possui menos 

sítios  aprisionadores,  inclusive  a  altas  temperaturas.  A  partir  daí,  pode‐se  elucidar muitas 

razões para esses corpos de prova terem fraturado na região da ZAC. 

A microscopia ótica mostrou uma densa concentração de carbonetos aglomerados na 

ZAC, possivelmente devido ao processo de  laminação.   Dependendo do tipo, morfologia e da 

estrutura, o hidrogênio se acumula na área de contorno dos carbonetos.  Também há uma re‐
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precipitação  de  carbonetos  em  toda  a  ZAC,  tanto  inter  quanto  transgranular,  devido  à 

influência  da  temperatura  de  soldagem  ultrapassar  Ac3.  Neste  caso,  alguns  carbonetos 

grosseiros  dão  origem  a  carbonetos  menores,  os  quais  atraem  o  hidrogênio  para  sua 

proximidade.  

Como a região de grãos grosseiros da ZAC está posicionada logo após a linha de fusão 

(LF) e  irá atingir  temperaturas bem acima de AC3. A microestrutura após o resfriamento será 

composta de  ferrita com presença de martensita  revenida original e com martensita  recém‐

transformada e alguma austenita retida.  

Em  contradição,  a  alta  temperatura  também  influencia  o  coalescimento  de  alguns 

precipitados,  a  dissolução  de  precipitados  e  difusão  de  impurezas  do  MB  para  a  ZAC 

proveniente de má  limpeza do chanfro a ser soldado e de óxidos do ambiente de soldagem. 

Assim, haverá,  respectivamente, grande  tamanho atingido pelo precipitado, pela  introdução 

de  elementos  de  liga  na  rede  cristalina  com  tamanhos  variados  ao  da  matriz  da  rede  e 

formação  de  segregações  não‐metálicas.  Estas  três  razões  formam  uma  interface matriz  x 

precipitado, que causam uma maior distorção na rede cristalina e que atrai mais o hidrogênio 

para este local. 

Segundo PARKER [22], análises de fratura após ruptura revelam uma alta concentração 

de  inclusões não‐metálicas próximas à LF da solda SAW, e estas heterogeneidades são  locais 

preferenciais para o hidrogênio se localizar. Assim, as armadilhas que favorecem com o maior 

tempo de interação (irreversíveis) do hidrogênio na rede cristalina, são as que proporcionam a 

maior  fragilidade  do  aço  devido  o  acúmulo  deste  elemento  e,  consequentemente,  a maior 

perda de ductilidade e tenacidade.  

O modelo proposto por KIRCHHEIM [113] corrobora com a discussão feita no presente 

trabalho,  no  que  diz  respeito  ao  acúmulo  de  hidrogênio  ao  redor  dos  precipitados  e/ou 

inclusões,  como observado nos detalhes das  superfícies de  fratura obtidas por MEV do  aço 

2,25Cr‐1Mo‐0,25V. 

Assim, devido  à  solução  eletrolítica de  0,1M H2SO4  +  2mg AS2O3  ser  capaz de  gerar 

elevada fugacidade de hidrogênio e, sobretudo, devido à aplicação de 50% de tensão elástica, 

isso  pode  contribuir  para  que  se  tenha  uma  alta  solubilidade  de  hidrogênio  na  rede, 

principalmente  da  ZAC.  À  medida  que  mais  hidrogênio  é  permeado  e  se  aglomeram 

preferencialmente nestas discordâncias, há um bloqueio muito forte que impede o movimento 

das  mesmas.  Isso  contribui  para  a  diminuição  da  energia  interfacial  e  logo  causará  uma 

microtrinca.  O  seu  crescimento  e  propagação  serão  muito  rápido,  como  no  esquema 
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apresentado na Figura 2.44. Por este motivo há uma redução drástica da resistência mecânica 

dos corpos de prova e, rompendo abaixo do limite de escoamento do aço.  

Partindo  desse  princípio,  tornou‐se  fundamental  detalhar  a  região  da  ZAC  de  grãos 

finos para  compreender melhor  como  é o  seu  comportamento.  Esta  região  foi  a de menor 

temperatura  alcançada  proveniente  do  calor  da  fusão  da  solda,  apresentando  uma 

microestrutura  ferrítica  após  o  resfriamento.  Neste  ponto  a  ferrita  não  se  desenvolve 

completamente, mantendo  como  originalmente  uma microestrutura  de  grãos  pequenos  ou 

finos.  Assim,  possui  grande  área  de  contorno  de  grão,  que  é  um  local  preferencial 

energeticamente de segregação do hidrogênio. Associando aos resultados de microdureza, a 

ZAC mostrou  valores  altos  próximo  da  linha  de  fusão  e  que  houve  um  amolecimento,  em 

média, da microestrutura, justamente na zona de grãos finos da ZAC.  

Adicionalmente, tensões mais baixas favorecem a criação de um estado multiaxial de 

tensões na ZAC de grãos  finos devido ao  fato de estar cercada por  regiões mais  resistentes. 

Essa  condição  cria  uma  restrição  mecânica  neste  ponto  que  favorece  a  segregação  do 

hidrogênio. A  fratura  frágil estará sempre  ligada à nucleação e ao crescimento destes vazios 

nestes sítios preferenciais e ao bloqueio das discordâncias, que formam o ambiente ideal para 

o início e a propagação de micro trincas para toda região adjacente. 

Através da análise da composição química, notou‐se que o teor de fósforo no metal de 

base  foi relativamente alto, Tabela 4.1.  Inicialmente esta é a mesma composição química da 

ZAC  também.  Parte  desse  elemento  pode  ter  se  difundido  para  a  região  transgranular, 

dependendo  da  temperatura  e  tempo  atingidos  na  ZAC  de  grãos  finos  pela  soldagem.  A 

literatura  relata  que  a  fragilização  ao  revenido  ocorre  na  faixa  de  320  a  580  oC  e  é 

caracterizada pela redução da resistência da ligação nesses contornos e que reduzem a energia 

coesiva  do  contorno  de  grão.  Estes,  por  sua  vez,  diminuem  o  nível  de  tensão  localizada 

necessária para acelerar a propagação de uma microtrinca, como relatado no  item 2.1.7. Isto 

também pode ter contribuído para ter acelerado a fragilização pelo hidrogênio. 

Pelos motivos  expostos,  a  região  da  ZAC mostrou‐se muito  propensa  à  retenção  e, 

portanto muito sensível à presença do hidrogênio. Assim, a fratura deixa de ocorrer em outras 

regiões e passa  a prevalecer na  ZAC de  grãos  finos, que possui uma  grande diversidade de 

propriedades e microestrutura ao longo de uma estreita região.  
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Capítulo 5 
 
Conclusões 
 
 

As  conclusões  sobre  a  interação do hidrogênio  com  a  junta  soldada  e propriedades 

mecânicas dos aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V são: 

A difusibilidade aparente (Dapp) e solubilidade aparente (Sapp) do aço 2,25Cr‐1Mo‐0,25V 

são sensíveis à fugacidade do hidrogênio durante a permeação.   Para o metal de base, foram 

obtidos os valores de 5,1x10-12m2/s e 21,8 mol.H/m3 usando solução de 0,1M NaOH e  

1,7x10‐11m2/s e 103 mol.H/m3 para a solução 0,1M H2SO4+ 2mg As2O3;  

Através dos  testes de permeação gasosa nos metais de base e metal de solda  foram 

obtidas no intervalo de temperatura entre 350 a 500oC as seguintes equações para o metal de 

base e para o metal de solda, respectivamente: D=1,3x10‐6exp(‐32,2±4/RT) e D=2,0x10‐7exp 

(‐27,3±3/RT);  

O ensaio de espectroscopia por dessorção térmica (TDS) da  junta soldada a uma taxa 

de  aquecimento de 10oC/min mostrou que o metal de base  é,  entre  as  três  regiões,  a que 

aprisiona o hidrogênio em maior quantidade e em maiores temperaturas, seguido pelo metal 

de solda e por último pela ZAC. Mostrou‐se assim o quanto a ZAC é a região mais sensível na 

junta  soldada  e  os  cuidados  que  se  deve  ter  durante  a  soldagem,  uma  vez  que  a  grande 

habilidade da ZAC em  solubilizar o hidrogênio de  forma menos efetiva,  torna a  região mais 

susceptível à fragilização; 

Os  corpos  de  prova  de  tração  ensaiados  na  condição  como  recebido  apresentaram 

grande resistência no limite de escoamento, resistência máxima e ductilidade. No entanto, ao 

hidrogenar  previamente  os  corpos  de  prova  com  solução  0,1M  NaOH  e  submetê‐los 

posteriormente  ao  ensaio  de  tração,  em média,  as  resistências  ao  limite  de  escoamento  e 

máxima  são  ligeiramente aumentados, enquanto que a ductilidade diminui em média quase 

4%. Todos os corpos de prova se romperam no metal de base;  

Quando os corpos de prova são hidrogenado sob tensão elástica de 50% com solução 

eletrolítica  de  0,1M  NaOH  por  7  dias,  pouco  hidrogênio  permeou,    resultando  num 

endurecimento na junta soldada, observado pelo aumento da tensão  limite de escoamento e 

resistência, mas  houve  uma  redução  na  ductilidade.  Todos  os  corpos  de  prova  ensaiados 

romperam no metal de base; 
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Nos  testes  conduzidos  com  solução  eletrolítica  de  0,1M  H2SO4  +  2mg  As2O3  com 

densidade de  corrente de 10mA/cm2 por 3 dias,  foi observada uma  redução  significativa na 

ductilidade, mas a tensão no limite de escoamento e a tensão máxima não tiveram alterações. 

O rompimento ocorreu também no metal de base. Entretanto, ao se hidrogenar os corpos de 

prova sob tensão elástica de 50%, observou‐se o efeito fortemente fragilizante do hidrogênio, 

no qual o rompimento ocorreu com valores menores que o  limite de escoamento, atingindo 

entre 0,6 a 3% de ductilidade. Os corpos de prova romperam na ZAC; 

A  associação  do  local  de  rompimento  com  a  solução  eletrolítica  e  com  a  tensão 

elástica, deve ainda se estender ao poder de fugacidade de cada uma das soluções:  

 com 0,1M NaOH há baixa concentração de hidrogênio na superfície do corpo de 

prova,  mesmo  quando  a  densidade  de  corrente  é  aumentada  de  10  para 

22mA/cm2.   A quantidade é insuficiente para permear e preencher todos os sítios 

do aço. Entretanto, a quantidade é  suficiente para aumentar  a  tensão  limite de 

escoamento e a tensão máxima. A presença de uma solda no centro do corpo de 

prova de tração com boa resistência mecânica e menor solubilidade de hidrogênio, 

induz a posição de ruptura das amostras ensaiadas serem no metal de base. Neste 

caso, a introdução de uma tensão elástica de 50%, não altera a posição de ruptura 

(embora  tenha  um  aumento  na  solubilidade, mas  a  difusão  é  invariante  com  o 

aumento da tensão elástica);   

 a  solução de 0,1M H2SO4 + 2mg As2O3, diferente da  solução básica, produz uma 

grande  concentração de hidrogênio na  superfície do  corpo de prova. Ao  aplicar 

uma tensão elástica, há uma alta absorção deste elemento, que gera uma grande 

distorção nos cristais que passam a solubilizar uma quantidade expressiva na rede 

cristalina.  Assim,  ao  ensaiar  os  corpos  de  prova,  eles  se  rompem  fragilmente. 

Tendo  em  vista  a  região  que  apresenta  menor  solubilidade  de  hidrogênio,  o 

rompimento ocorre onde é menos resistente, na ZAC. 
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Capítulo 6 

Sugestões 

  Para  complementar o  estudo da  interação do hidrogênio  com  a microestrutura dos 

aços 2,25Cr‐1Mo‐0,25V, os seguintes ensaios são sugeridos: 

‐ Espectroscopia de Dessorção Térmica (TDS) com várias taxas de aquecimento para  isolar os 

sítios aprisionadores (com uma análise detalhada de microscopia eletrônica de transmissão de 

precipitados em concomitância) e também determinar a energia de ativação para cada tipo de 

sítio; 

‐ ensaios de tração em corpos de prova da norma do tipo DIN 50125‐2009 com metal de solda 

no  centro da  seção útil, nas  condições hidrogenados e hidrogenados  sob  tensão elástica de 

50%, utilizando  solução  eletrolítica de 0,1M H2SO4  + 2mgAs2O3,  com 3 dias  e densidade de 

corrente de 10mA/cm2 para comparar aos resultados obtidos com solução de 0,1M NaOH; 

‐  ensaios  de  tração  em  corpo  de  prova  tipo  ASTM‐A137  somente  do  metal  de  base  nas 

condições hidrogenado e hidrogenado sob tensão elástica de 50% com solução eletrolítica de 

0,1M H2SO4 + 2mgAs2O3 por 3 dias e densidade de corrente de 10mA/cm2 a fim de comparar 

com os resultados obtidos de corpos de prova que possuem solda no centro da seção útil; 

‐  Difração  de  raio‐x  do  metal  de  base,  metal  de  solda  e  da  zona  afetada  pelo  calor  no 

laboratório de Luz Síncroton. 
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