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RESUMO 

 

A fragilização por hidrogênio é um fenômeno recorrente especialmente em peças 

metálicas de alta resistência que atuam em meios com alta concentração deste 

elemento. A absorção de hidrogênio promove a redução da ductilidade de 

componentes metálicos, tornando-os frágeis e susceptíveis a falhas catastróficas. 

Dentre os materiais mais comumente usados pelas indústrias química e petrolífera em 

meios agressivos contendo hidrogênio em abundância destacam-se os aços 

inoxidáveis duplex (AID) e super duplex (AISD). O presente trabalho investiga como a 

pré-deformação pode influenciar na fragilização por hidrogênio do aço inoxidável 

super duplex UNS S32750. Para tanto, corpos de prova deste aço com 0%, 11%, 22% 

e 33% de pré-deformação foram hidrogenados e ensaiados em tração uniaxial no 

Laboratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS) em Campinas - SP. A estação 

experimental em que os testes foram conduzidos possibilitou a captação de perfis de 

difração de raios X a partir dos corpos de prova enquanto ensaiados mecanicamente. 

Além dos resultados mecânicos, com o devido tratamento, os perfis de difração 

coletados in-situ permitiram a avaliação do comportamento de parâmetros 

microestruturais, como o tamanho médio de cristalito e a densidade de discordâncias. 

Realizou-se também a análise fractográfica e por EBSD (Electron Backscatter 

Diffraction) dos corpos de prova ensaiados com o intuito de investigar-se a superfície 

fraturada, bem como as componentes de textura presentes nas regiões próximas a 

fratura. Através dos resultados mecânicos constatou-se a intensificação da 

fragilização por hidrogênio nos corpos de prova pré-deformados. Os índices de 

fragilização variaram entre 29,6% e 38,1% para a condição sem pré-deformação (0%), 

enquanto que para os pré-deformados variaram entre 52% e 60,6%. O alongamento 

total foi cada vez menor com o aumento da pré-deformação, em especial para 11%, 

22% e 33%, e ainda mais reduzido para o material hidrogenado, evidenciando a 

fragilização, bem como confirmando a influência da pré-deformação no fenômeno. 

 

Palavras-chave: Fragilização por hidrogênio; Pré-deformação; Aço inoxidável super 

duplex; Difração de raios X in-situ. 

 

 



 

ABSTRACT 

 

Hydrogen embrittlement is a recurring phenomenon, especially in high-strength 

metallic components operating in hydrogen-rich environments. Hydrogen absorption 

promotes the reduction of ductility in metallic components, making them brittle and 

susceptible to catastrophic failures. Among the materials commonly used in aggressive 

environments containing abundant hydrogen, duplex stainless steels (DSS) and super 

duplex stainless steels (SDSS) stand out, particularly in the chemical and petroleum 

industries. This study investigates how pre-strain can influence hydrogen 

embrittlement in super duplex stainless steel UNS S32750. For this purpose, 

specimens with diferent pre-strain levels were hydrogen charged and tested in uniaxial 

tensile at the National Synchrotron Light Laboratory (LNLS) in Campinas - SP. The 

experimental station where the tests were carried out allowed the capture of X-ray 

diffraction profiles from the specimens while they were mechanically tested. In addition 

to the mechanical results, with proper treatment, the diffraction profiles enabled the 

evaluation of microstructural parameters, such as the average crystallite size and the 

dislocation density. Fractographic analysis and Electron Backscatter Diffraction 

(EBSD) were also performed on the tested specimens to investigate the fractured 

surface and the texture components present in the regions near the fracture. The 

mechanical results revealed an intensification of hydrogen embrittlement in the pre-

strained specimens. The embrittlement indices ranged from 29.6% to 38.1% for the 

non-pre-strained condition (0%), while for the pre-strained specimens, they ranged 

from 52% to 60.6%. The total elongation decreased with increasing pre-deformation, 

especially for 11%, 22%, and 33%, and was further reduced for the hydrogen charged 

material, highlighting the embrittlement and confirming the influence of pre-strain on 

the phenomenon. 

 

Keywords: Hydrogen embrittlement; Pre-strain; Super duplex stainless steel; In-situ x-

ray diffraction. 
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1 INTRODUÇÃO 

 

A elevada demanda mundial por petróleo e gás, sua relativa baixa oferta, e as 

constantes altas nos preços destas commodities são fatores que impulsionam 

continuamente a indústria petrolífera na busca por campos e reservas de petróleo e 

gás em águas cada vez mais profundas. A exploração das reservas da camada pré-

sal em águas brasileiras é um exemplo dessa tendência, sendo o Brasil atualmente o 

nono maior produtor mundial de petróleo. Consta em levantamento de dados de 2023 

que a partir de 136 poços operacionais, foram produzidos 2,5 milhões de barris de 

petróleo por dia, e 111,5 milhões de metros cúbicos de gás natural por dia. Estes 

campos encontram-se em profundidades de até 8.000 metros e foram responsáveis 

por 78,1% da produção total brasileira.  

Poucos materiais são capazes de suportar com segurança as elevadas 

pressões das profundezas oceânicas, bem como a agressividade química destes 

meios e dos fluidos bombeados. Dentre estes materiais sobressaem-se os aços 

inoxidáveis duplex (AID). A denominação “duplex” advém de sua microestrutura, 

constituída pelas fases ferrita e austenita coexistindo em equilíbrio e em quantidades 

semelhantes. Destacam-se entre suas propriedades a resistência mecânica, 

ductilidade e resistência à corrosão. Considerando tais características, os aços duplex 

vêm sendo empregados com êxito pela indústria offshore na fabricação de 

equipamentos e componentes submetidos à elevadas pressões de trabalho, em 

sistemas atuantes em meios agressivos, como os marítimos. 

Os aços inoxidáveis super duplex (AISD) são uma subdivisão destes aços, 

composta por aços duplex de alta liga e baixo teor de carbono. Essa subclasse pode 

ser classificada a partir do índice PRE (Pit Resistance Equivalent Number), calculado 

em função de sua composição química, e usado para quantificar comparativamente a 

resistência à corrosão de diferentes aços inoxidáveis. São considerados como super 

duplex os aços duplex com índice PRE superior a 40. 

Os metais e ligas usados na exploração de petróleo e gás sofrem com a 

agressividade dos meios em que atuam e dos fluidos que bombeiam na indústria 

offshore, principalmente por causa da fragilização por hidrogênio. São recorrentes os 

casos de falhas catastróficas em peças e componentes que sofrem perdas em sua 

ductilidade e tenacidade devido a contaminação com hidrogênio. Quando absorvido, 

o hidrogênio pode difundir-se pela estrutura do aço até ter seu movimento dificultado 
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ou eventualmente ser retido por sítios aprisionadores. Mesmo em pequenas 

quantidades, o hidrogênio acumulado é capaz de enfraquecer as ligações da estrutura 

metálica e promover a nucleação de trincas, que eventualmente se propagarão até 

causar a fratura frágil. 

O trincamento sob tensão induzido por hidrogênio (HISC – Hydrogen Induced 

Stress Cracking), é o mecanismo associado às falhas advindas da fragilização por 

hidrogênio em aços de alta resistência como os super duplex. É ocasionado pelo 

surgimento e propagação de trincas em peças hidrogenadas submetidas a tensões 

mecânicas. Para que esse fenômeno ocorra, além das tensões geradas pelo 

hidrogênio absorvido, é necessária a ação conjunta de solicitações mecânicas 

(residuais ou aplicadas), modo a promover a nucleação e a propagação de trincas. 

A deformação, ou pré-deformação também tem influência na fragilização por 

hidrogênio de aços. A quantidade de hidrogênio retido na estrutura tende a aumentar 

quanto mais deformado for o reticulado. Isso se deve ao aumento da capacidade de 

retenção de hidrogênio pelos sítios aprisionadores originais, e também pela 

contribuição no acúmulo de hidrogênio por parte dos novos sítios aprisionadores 

surgidos a partir das discordâncias, defeitos e microtrincas gerados na deformação 

plástica. 

Neste trabalho, a partir de corpos de prova do aço super duplex UNS S32750 

com diferentes graus de pré-deformação (0%, 11%, 22% e 33%), hidrogenados e não 

hidrogenados, foram realizados ensaios mecânicos de tração uniaxial com difração 

de raios X in-situ na estação experimental XTMS (X-ray Scattering and Thermo-

Mechanical Simulation Station) no Laboratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS), 

parte da estrutura do Centro Nacional de Pesquisa em Energia e Materiais (CNPEM) 

em Campinas - SP. 

Além das informações acerca do comportamento mecânico dos corpos de 

prova, obtidas pelos ensaios de tração, e da análise do encruamento através das 

curvas de Crussard-Jaoul (C-J) modificadas, analisou-se também os perfis de difração 

de raios X captados dos corpos de prova enquanto ensaiados. Por meio de 

tratamentos matemáticos, com ajustes de largura, posição e intensidade dos picos, 

estes perfis de difração possibilitaram a avaliação da evolução de parâmetros 

microestruturais das fases presentes no material ensaiado, tais como o tamanho 

médio de cristalito, a microdeformação e consequentemente a densidade de 

discordâncias. 
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Em adição a esses resultados, foi realizada também a análise fractográfica, o 

mapeamento microestrutural e a análise de microtextura por EBSD (Electron 

Backscatter Diffraction) dos corpos de prova ensaiados mecanicamente. Também 

foram medidas as espessuras das camadas fragilizadas nas superfícies de fratura, 

bem como realizou-se experimentos para determinar o teor de hidrogênio total contido 

pelo aço pré-deformado carregado catodicamente. 

Dessa forma, neste trabalho desenvolvido em parceria com a Petrobras 

estudou-se a influência da deformação plástica prévia na fragilização por hidrogênio 

do aço super duplex UNS S32750. Com o intento de avaliar em como a pré-

deformação influencia no carregamento catódico e nas propriedades mecânicas do 

material hidrogenado, e como a microestrutura do aço se comporta sob tração quando 

pré-deformada e carregada com hidrogênio. 
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2 OBJETIVOS 

 

2.1 OBJETIVO GERAL 

 

• Estudar a influência da pré-deformação na hidrogenação e no comportamento 

mecânico do aço inoxidável super duplex UNS S32750. 

 

2.2 OBJETIVOS ESPECÍFICOS 

 

• Avaliar a influência de diferentes graus de pré-deformação na susceptibilidade 

à fragilização por hidrogênio do aço super duplex UNS S32750; 

• Avaliar a evolução de parâmetros microestruturais como: Tamanho médio de 

cristalito e densidade de discordâncias do material hidrogenado em comparação com 

suas contrapartes não hidrogenadas; 

• Estudar os mecanismos de fragilização por hidrogênio atuantes no aço UNS 

S32750 pré-deformado, e as formas pelas quais estes se manifestam no material 

hidrogenado. 
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3 REVISÃO DA LITERATURA 

 

3.1 AÇOS INOXIDÁVEIS DUPLEX (AID) 

 
O surgimento dos aços inoxidáveis duplex (AID) remonta às investigações 

acerca do sistema ternário ferro-cromo-níquel promovidas por Bain e Griffith, que em 

1927 relataram a existência de um campo bifásico composto por ferrita e austenita 

coexistindo em equilíbrio. Percebeu-se que a presença de grãos austeníticos 

dispersos em uma matriz ferrítica promovia incrementos na resistência mecânica e à 

corrosão dos aços inoxidáveis [1-4]. 

Estes aços tem sua microestrutura composta por grãos de ferrita (fase , com 

átomos de ferro arranjados em estrutura cúbica de corpo centrado) e de austenita 

(fase , em que os átomos de ferro estão arranjados em estrutura cúbica de face 

centrada), com essas fases coexistindo no aço em proporções semelhantes. Embora 

não haja definição formal, convencionou-se que a fase em maior quantidade deve 

representar até 70% do volume de um aço para que este seja considerado duplex. 

Dentre os principais aços dessa classe destacam-se os graus UNS S31803, S32101, 

S82441 e S32750 [3,5,6]. 

As propriedades dos aços duplex resultam da combinação das características 

dos aços inoxidáveis ferríticos e austeníticos em um único material, buscando a 

sinergia entre as propriedades advindas de ferrita e austenita. Quando comparados 

aos demais aços inoxidáveis, os duplex destacam-se por sua elevada resistência 

mecânica e à corrosão. Sua tenacidade e ductilidade são geralmente superiores às 

dos aços ferríticos, enquanto que seus limites de resistência e módulo de elasticidade 

são superiores aos dos aços austeníticos. Com estas propriedades, os aços duplex 

tornaram-se materiais muito atrativos para a fabricação de tubulações e equipamentos 

destinados às plataformas de exploração e produção de petróleo offshore [3,7]. 

Apesar do menor coeficiente de expansão térmica em comparação com os 

aços austeníticos, reduzindo o risco de trincamento a quente, os aços duplex 

demandam o controle das variáveis de processo quando submetidos a procedimentos 

com aporte térmico, como a soldagem. Aços duplex soldados podem sofrer com a 

promoção do desequilíbrio entre suas fases, e/ou o surgimento de fases secundárias. 

Estas fases resultantes de aquecimento ou resfriamento descontrolado representam 

uma ameaça significativa à muitas das propriedades dos aços duplex, inclusive 
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resistência mecânica e à corrosão. Dentre essas fases, destacam-se a sigma (), a 

austenita secundária (2) e a alfa linha (’) [3,7-9]. 

O equilíbrio entre as fases nos aços duplex pode ser controlado por 

tratamentos térmicos em temperaturas entre 1050°C e 1200°C. Entretanto, esse 

balanço também é sujeito à influência de fatores como a rota adotada para o 

tratamento termomecânico, os teores e a natureza dos elementos de liga, a interação 

entre as diferentes fases, e até mesmo a difusividade lenta dos elementos não-

intersticiais [7,10]. 

 

3.1.1 Microestrutura e Processamento dos Aços Duplex 

 

Na figura 1 a seguir são mostrados exemplos de microestruturas duplex 

austeno-ferríticas. Em (a) observa-se uma microestrutura duplex idealizada, composta 

por grãos equiaxiais alternados de ferrita () e austenita (); enquanto que em (b) 

observa-se a micrografia de um aço duplex UNS S32750 [11,12]. 

 

Figura 1 - Microestruturas duplex: (a) Estrutura duplex idealizada; (b) Micrografia de um aço duplex 

UNS S32750. 

 
Fonte: Adaptado de [11,12]. 

 

Na segunda imagem, o que vemos são grãos mais claros, austeníticos, 

separados pelos grãos mais escuros da matriz ferrítica. Os grãos são alongados e 

provavelmente estão orientados de acordo com a direção de laminação da amostra. 

A rota de processamento tem consequências diretas na microestrutura e nas 

propriedades dos aços duplex. Na figura 2: em (a) observa-se a microestrutura duplex 

resultante do material laminado à quente e tratado termicamente, evidenciando a 



 25 

direção de laminação em vista dos grãos alongados; enquanto que em (b) a 

microestrutura é a típica de duplex fundidos, constituída por ilhas de grãos austeníticos 

dispersas pela matriz ferrítica. Novamente a ferrita é identificada pelas regiões 

escuras, enquanto que a austenita corresponde às regiões mais claras [3,13,14]. 

 

Figura 2 - Microestruturas típicas de aços duplex em diferentes condições: (a) Laminado à quente; (b) 

Fundido. 

 
Fonte: Adaptado de [3,13]. 

 

3.1.2 Elementos de Liga dos Aços Duplex 

 

Os elementos de liga presentes nos aços duplex podem ser classificados 

como ferritizantes ou austenitizantes. Os elementos austenitizantes favorecem a 

estabilização e formação de maiores quantidades de austenita, enquanto que os 

ferritizantes tem o mesmo efeito, mas em benefício da ferrita. Dentre os elementos de 

liga mais relevantes e comumente encontrados nos aços duplex; cromo, molibdênio, 

silício, nióbio, vanádio, alumínio, titânio e tungstênio são elementos ferritizantes, 

enquanto que; níquel, carbono, nitrogênio, manganês e cobre são austenitizantes [15-

17]. 

Além da resistência mecânica, a resistência à corrosão é a outra propriedade 

fundamental para as principais aplicações às quais os aços duplex são destinados. 

Para se quantificar comparativamente a resistência à corrosão entre os aços 

inoxidáveis existe o índice de resistência à corrosão por pites equivalente (PRE – 

Pitting Resistance Equivalent Number), calculado segundo a equação (1), em função 

das porcentagens em peso de alguns de seus elementos de liga [3,6,18]. 
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PRE = %Cr + 3,3(%Mo) + 16(%N) (1) 

 

Outros elementos além dos presentes na equação (1) também influenciam na 

resistência à corrosão dos aços duplex. Na tabela 1 são dadas as composições 

químicas de alguns dos principais aços duplex com suas nomenclaturas segundo a 

UNS (Unified Number System) e AISI (American Iron and Steel Institute), em ordem 

crescente de resistência à corrosão de acordo com o índice PRE. Destaque para o 

UNS S32750, o aço estudado neste trabalho em negrito [8,19]. 

 

Tabela 1 - Composição química e índice PRE de alguns aços 

duplex. 

UNS AISI Cr (%) Mo (%) Ni (%) N (%) PRE 

S32101 2101 21,5 0,3 1,5 0,22 26 

S82441 2404 24 1,6 3,6 0,27 33,6 

S31803 2205 22 3,1 5,7 0,17 35 

S32750 2507 25 4 7 0,27 42 

Fonte: Adaptado de [8]. 

 

O índice PRE de um aço não deve ser considerado como uma grandeza 

absoluta que represente sua resistência à corrosão em qualquer situação ou meio. O 

PRE é apenas uma estimativa da resistência à corrosão por pites para comparação 

entre diferentes aços. O índice PRE foi usado também posteriormente como 

parâmetro de classificação dos aços duplex, sendo um desses grupos o grupo dos 

aços inoxidáveis super duplex (AISD). 

 

3.1.3 Aços Inoxidáveis Super Duplex (AISD) 

 

Os aços inoxidáveis super duplex podem ser definidos como aços duplex de 

alta liga, cujo índice PRE varia na faixa entre 40 e 45. Estes aços foram desenvolvidos 

a partir de aços duplex convencionais, especialmente o grau UNS S31803. Tais 

estudos envolveram principalmente o balanço de sua composição química, 

consequentemente o balanço entre ferrita e austenita, e a adição de nitrogênio [3,4]. 

O teor de cromo presente nos aços super duplex é de no mínimo 25%, 

podendo exceder até 30%, com mais molibdênio e nitrogênio que os aços duplex 

convencionais. Sendo assim, os super duplex são aços da mais alta resistência 

mecânica e à corrosão por pites, em especial quando comparados aos duplex com 
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22% de cromo. Exemplos de aços desta classe são os graus UNS S32750, UNS 

S32760 e UNS S32960 [20-22]. 

A partir de suas propriedades, os aços super duplex consolidaram-se como 

uma alternativa competitiva em desempenho, especialmente aos aços inoxidáveis 

austeníticos. Substituindo-os em serviço nos ambientes mais agressivos na indústria 

offshore, tais como: Vasos de pressão, trocadores de calor, reatores, bombas, 

resfriadores, blocos de pressão, blocos de válvulas, unidades de dessalinização e 

destilação, bombas de dessulfuração, tubulação para meios contendo cloro ou ácido 

clorídrico, digestores, evaporadores e equipamentos de branqueamento contendo 

cloretos [1,2,13,15,23,24]. 

 

3.1.4 Metalurgia dos Aços Duplex 

 

A compreensão da metalurgia dos aços duplex parte do estudo do sistema 

ternário ferro-cromo-níquel. Percebe-se no diagrama de fases desse sistema a 

existência de um campo bifásico com ferrita e austenita coexistindo em equilíbrio. No 

diagrama ternário exibido em projeção tridimensional na figura 3, constata-se a 

existência de três fases no estado sólido: Austenita (); Ferrita () e Sigma () 

[3,4,25,26]. 
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Figura 3 - Vista tridimensional do diagrama de equilíbrio do sistema ferro-

cromo-níquel. 

 
Fonte: Adaptado de [26]. 

 

Sendo o ferro o elemento mais abundante em aços, e o cromo o elemento de 

liga fundamental aos aços inoxidáveis, na figura 4 é apresentado o diagrama de fases 

formado pelo sistema ferro-cromo. Esse diagrama é capaz de prover boa parte das 

informações a respeito das composições químicas e temperaturas importantes para o 

surgimento das fases mais relevantes aos aços inoxidáveis. Em verde é destacado o 

teor de cromo contido pelo aço super duplex UNS S32750. Tal faixa de composição 

não atinge o campo austenítico, mas através da adição de elementos austenitizantes 

acontece a expansão do campo austenítico, que propicia o desenvolvimento da 

microestrutura bifásica [26-28]. 
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Figura 4 - Diagrama de equílibrio ferro-cromo para aços inoxidáveis. 

 
Fonte: Adaptado de [28]. 

 

Apesar dessas ponderações, os aços duplex ainda são aços de complexa 

previsão microestrutural. Mesmo o ternário ferro-cromo-níquel visto na figura 3 não é 

capaz de exprimir a influência dos demais elementos de liga, que afetam não só na 

quantidade das fases que serão formadas, bem como quais fases surgirão. 

Para avaliar os potenciais efeitos que os elementos de liga e seus teores 

exercem na composição microestrutural dos aços duplex, foram desenvolvidas 

formulações empíricas que quantificam a influência dos elementos estabilizadores de 

ferrita e austenita. Tais relações são expressas em termos dos índices de cromo 

equivalente (Creq) e níquel equivalente (Nieq). Esses índices representam o potencial 

efeito microestrutural dos elementos austenitizantes e ferritizantes, de modo que, 

quão maior for o índice de cromo ou níquel equivalente, maior será a quantidade de 

ferrita ou austenita formada respectivamente. 

Essas equações, desenvolvidas inicialmente por Schaeffler [29] eram 

designadas apenas para a predição das quantidades de fases que se formariam em 

aços duplex submetidos à soldagem. Entretanto, outras formulações foram 

desenvolvidas posteriormente, como as apresentadas nas equações (2) e (3), que são 

as mais comumente aplicadas em aços duplex, desenvolvidas por Kotecki e Siewert 

[3,29]: 
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Creq = %Cr + %Mo + 0,7(%Nb) (2) 

 

Nieq = %Ni + 35(%C) + 20(%N) + 0,25(%Cu) (3) 

 

Ao verificar-se a equação (3), constata-se o elevado potencial austenitizante 

do nitrogênio. No entanto, seu teor deve ser controlado por causa da facilidade com 

que pode promover a formação de nitretos em conjunto com o cromo. A temperatura 

de estabilização da microestrutura bifásica também sofre influência do teor de 

nitrogênio, sendo que, para tal aspecto o nitrogênio é tão importante quanto elementos 

como cromo ou molibdênio. Logo, o nitrogênio é um elemento cujo controle de seu 

teor é primordial no equilíbrio entre as fases [3,7]. 

De modo a facilitar a aplicação dos diagramas ternários no estudo e na 

previsão das fases e microestruturas nos aços duplex, é possível simplificar o 

raciocinio ao “fatiar” o diagrama ternário visto na figura 3 em diagramas pseudo-

binários para teores fixos de ferro. Na figura 5 é exibido um diagrama pseudo-binário 

cromo-níquel para um teor de ferro fixo de 70%. É possível identificar dentre as faixas 

composição dos aços duplex (entre as faixas vermelhas) a presença de campos 

bifásicos para diferentes temperaturas, com início de formação da fase sigma em 

aproximadamente 800°C [30]. 

O diagrama exibido na figura 5 permite a observação da evolução 

microestrutural de um aço duplex de composição típica durante sua solidificação. O 

aço solidifica-se totalmente na forma de ferrita em torno de 1450°C. Enquanto o 

resfriamento continua, parte desta ferrita em estado sólido transforma-se em 

austenita, obtendo-se então uma microestrutura bifásica em temperatura ambiente, 

caso o resfriamento seja controlado de modo a impedir a formação de outras fases 

[6,7,28]. 
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Figura 5 - Diagrama pseudo-binário cromo-níquel para aços duplex com 70% de ferro. 

 
Fonte: Adaptado de [30]. 

 

A nucleação e o crescimento da fase austenítica são processos difusionais. 

Se durante o resfriamento do aço ainda com estrutura totalmente ferrítica não houver 

tempo suficiente para que os elementos de liga formadores de austenita se difundam 

para promover a transformação de regiões da matriz ferrítica em austenita, a formação 

da fase austenítica pode ser parcialmente impedida. A transformação austenitica 

depende não somente do equilíbrio entre Nieq e Creq, mas também da cinética da 

transformação. 

Além de austenita e ferrita, percebe-se no diagrama ternário ferro-cromo-

níquel a presença de uma terceira fase conhecida como sigma (). Na verdade 

diversas outras fases secundárias ou intermetálicas que não constam nos diagramas 

pseudo-binários podem precipitar. Um agravante que favorece a precipitação dessas 

fases é o elevado teor de elementos de liga presentes nos aços duplex. Estas fases 

surgem em temperaturas entre 300°C e 1000°C, e promovem perdas nas 

propriedades mecânicas e na resistência à corrosão dos aços duplex. A exposição 

dos aços duplex a temperaturas elevadas pode ocorrer por tratamentos 

termomecânicos ou até mesmo em condições de serviço [1,3,31]. 

Na figura 6 é apresentado um diagrama transformação-tempo-temperatura 

(TTT) com as duas janelas críticas de temperaturas onde ocorrem o surgimento de 

fases secundárias nos aços duplex. A primeira encontra-se entre 600°C e 1000°C, 
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sendo a precipitação da fase sigma () o fenômeno mais prejudicial à resistência 

mecânica e à corrosão dos aços duplex. A segunda faixa, encontra-se entre 300°C e 

600°C, nesta faixa de temperaturas a fase secundária de maior importância é a alfa 

linha (’), também conhecida por “fragilização à 475°C” [3,7,32,33]. 

 

Figura 6 - Diagrama TTT apresentando a cinética e as faixas de temperaturas 

para a precipitação de fases secundárias em aços duplex. 

 
Fonte: Adaptado de [3]. 

 

3.1.5 Propriedades Mecânicas dos Aços Duplex 

 

Na figura 7 são mostradas as curvas tensão-deformação de engenharia de 

três aços inoxidáveis ensaiados sob tração: Em vermelho temos um aço inoxidável 

duplex (AID) SAF 2205, em azul um aço inoxidável austenítico (AIA) 316L, e em verde 

um aço inoxidável ferrítico (AIF) 4C54. Nesta comparação evidencia-se a maior 

resistência mecânica (maior limite de escoamento e limite de resistência) do aço 

duplex em comparação com os outros dois, enquanto que, sua deformação total é 

inferior à do austenítico e superior à do ferrítico [27]. 
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Figura 7 - Comparação do comportamento sob tração uniaxial entre aços 

inoxidáveis ferríticos, austeníticos e duplex. 

 
Fonte: Adaptado de [27]. 

 

A resposta de um aço duplex quando solicitado por uma carga externa é 

produto não só do somatório da deformação de cada fase (que depende do modulo 

de elasticidade e da taxa de encruamento de cada fase), mas também do quanto cada 

fase recebe, suporta e transfere de carga/deformação para a outra enquanto solicitada 

mecanicamente [3,6,17]. 

A resistência mecânica de um aço duplex quando tracionado é produto do 

somatório de mecanismos concorrentes, como: O endurecimento por solução sólida 

intersticial (principalmente por carbono e nitrogênio); o endurecimento por solução 

sólida substitucional (principalmente por cromo, níquel e molibdênio); a presença de 

partículas dispersas de segunda fase; o refino do tamanho de grão e das eventuais 

transformações martensíticas [6,15,17]. 

Na figura 8 a seguir é mostrada a relação entre o limite de resistência dos 

aços duplex com a quantidade de ferrita contida para amostras ensaiadas em 

diferentes temperaturas [34]. 
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Figura 8 - Limite de resistência de aços duplex em função da 

porcentagem de ferrita em diferentes temperaturas. 

 
Fonte: Adaptado de [34]. 

 

O limite de resistência apresenta uma tendência de redução conforme 

aumenta a quantidade de ferrita. Com mais ferrita, consequentemente diminui a 

quantidade de austenita. Sob esse ponto de vista, a redução do limite de resistência 

pode ser atribuída: À capacidade de encruamento da austenita, que eleva o limite de 

resistência de aços duplex com mais austenita; ao volume de martensita formada, que 

diminui assim como a proêminencia do encruamento da austenita diminui quando da 

supressão dessa fase; ao favorecimento da fratura por clivagem, vez que a austenita 

em menor volume não consegue inibir a fratura por clivagem da ferrita [1,34]. 

Nilsson e Chai [27] investigaram a relação entre a deformação macro de aços 

duplex e a deformação associada a cada fase no aço super duplex UNS S32750 (SAF 

2507) por meio de ensaios de tração com difração de raios X in-situ. Além da curva 

com o desempenho de tração-deformação da estrutura bifásica do aço, na  figura 9 

são apresentadas em (a) e (b) as curvas tensão-deformação de cada fase em 

separado. Em (a) estão os resultados do experimento com o material no estado “como 

recebido”; e em (b) “trabalhado à frio em 8%”. 
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Figura 9 - Curvas tensão-deformação da microestrutura bifásica, ferrita e austenita do SAF 2507: (a) 

Material como recebido; (b) Material trabalhado à frio em 8%. 

 
Fonte: Adaptado de [27]. 

 

No super duplex como recebido (a), a ferrita apresentou tensão residual quase 

nula, enquanto que a austenita tinha tensão residual compressiva de 50 MPa. Quando 

iniciado o ensaio, ferrita e austenita deformaram-se elasticamente. Em 

aproximadamente 425 MPa começou o escoamento da austenita, enquanto que na 

ferrita o escoamento só foi ocorrer em torno de 565 MPa. A tensão de escoamento do 

aço foi de 545 MPa. O escoamento na austenita ocorreu para tensões menores devido 

aos seus planos de deslizamento mais efetivos. No material trabalhado à frio (b), a 

austenita demandou tensões maiores que a ferrita para escoar, graças a sua maior 

capacidade de encruamento [27]. 

Em temperatura ambiente a tenacidade dos aços duplex é ao menos superior 

à dos ferríticos. Além da austenita ser mais resistente, ela também retarda a fratura 

por clivagem dos grãos ferríticos. Entretanto, a matriz ferrítica é extremamente sujeita 

à fragilização, tanto pela formação da fase alfa linha, como também pela presença de 

elementos intersticiais (especialmente oxigênio e hidrogênio) [3,6,10,15]. 

A tenacidade dos aços duplex tende a variar de acordo com a fração 

volumétrica de ferrita, sendo que, quanto menor a quantidade de ferrita, maior será a 

tenacidade. Nos duplex laminados, austenita e ferrita encontram-se conformadas na 

forma de lamelas, e consequentemente a tenacidade também pode ser correlacionada 

à orientação dos grãos. Nesses casos, a máxima tenacidade é verificada quando a 

trinca se propaga transversalmente à direção de laminação, orientação na qual a 

resistência à propagação da trinca será maior [10,15]. 
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3.1.6 Resistência à Corrosão dos Aços Duplex 

 

A corrosão é o fenômeno de deterioração de um material metálico decorrente 

de ação química ou eletroquímica externa. A resistência à corrosão é estabelecida 

como a capacidade que aços e ligas têm de se passivar e permanecer neste estado 

em diferentes meios [35-37]. 

A passivação ocorre quando os metais conseguem formar uma camada ou 

película fina de óxido sob sua superfície. Essa camada de óxido é compacta e protege 

o metal do meio agressivo, reduzindo sua susceptibilidade à processos corrosivos em 

algumas ordens de magnitude. Em geral, a interface em contato com o meio eletrólito 

é rica em hidróxidos ou substâncias hidratadas, ao passo que na interface em contato 

com o metal predominam óxidos. A capacidade de um aço formar esta camada é 

relacionada principalmente aos seus elementos de liga, apesar de que outros fatores 

como o tamanho de grão, a presença, a distribuição e a morfologia das diferentes 

inclusões/fases também tem influência no fenômeno [9,35]. 

Os aços duplex possuem resistência à corrosão localizada elevada em meios 

contendo cloretos, bem como elevada resistência aos mecanismos de corrosão em 

altas temperaturas. O alto teor de cromo é o principal responsável pela formação da 

camada de óxido passivante nestes aços. A elevada resistência à corrosão dos aços 

duplex também se deve à interação eletroquímica entre ferrita e austenita. Entretanto, 

mesmo os aços duplex não são imunes a processos corrosivos. Algumas 

transformações de fase que ocorrem nos duplex promovem o desbalanceamento na 

composição das fases, com a formação de fases secundárias ricas em cromo, que 

roubam o cromo de outras regiões, afetando sua distribuição uniforme ao longo da 

matriz, tornando as regiões empobrecidas em cromo mais suscetíveis à corrosão 

localizada. As principais formas sob as quais a corrosão pode se manifestar nos aços 

duplex são a corrosão por pites e a corrosão sob tensão [34,36,38]. 

 

3.2 FRAGILIZAÇÃO POR HIDROGÊNIO 

 

O hidrogênio é um elemento químico simples, leve, não poluente, capaz de 

penetrar e difundir-se pelo reticulado de materiais metálicos. Ao adentrar e concentrar-

se em meio a microestrutura de aços e ligas de alta resistência, o hidrogênio favorece 

a nucleação de trincas que podem se propagar até a fratura catastrófica. A fragilização 
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por hidrogênio é caracterizada por acentuada redução na ductilidade, e por vezes na 

resistência mecânica de aços e ligas de alta resistência, promovida pela absorção e 

retenção de hidrogênio na microestrutura. É um fenômeno recorrente, que assola 

diversos ramos industriais, desde as indústrias química, petroquímica, de celulose e 

papel, até mesmo a naval e aeroespacial [39-45]. 

Após a adsorção na superfície metálica, os átomos de hidrogênio são 

absorvidos e transportados por difusão para interior do aço. A fragilização por 

hidrogênio em materiais metálicos é tão deletéria que pode ocorrer com a absorção 

de pequenas porções, ou seja, uma concentração relativamente baixa de hidrogênio 

é capaz de fragilizar o material. Ao nuclear uma trinca, sob condições apropriadas 

esta coalescerá e se propagará de forma instável, promovendo a fratura frágil dos 

componentes metálicos contaminados [46-50]. 

O hidrogênio que contamina aços e ligas metálicas pode originar-se de várias 

maneiras. As fontes de hidrogênio podem ser quaisquer processos e reações que 

promovam a descarga de hidrogênio atômico ou molecular sobre a superfície do 

metal. Algumas das fontes mais comuns podem ser: Processos corrosivos, processos 

de eletrodeposição, soldagem, limpeza química, reações químicas diversas, e até 

mesmo a proteção catódica por corrente [51-54]. 

 

3.2.1 Penetração do Hidrogênio em Aços 

 

A penetração do hidrogênio em aços envolve diferentes fenômenos 

sucessivos e que ocorrem continuamente. As etapas envolvendo a dissolução e a 

penetração do hidrogênio nos metais são: 

1. Adsorção física - As moléculas dispersas contendo o hidrogênio aproximam-se 

da superfície metálica, aderindo à ela por meio de ligações secundárias fracas de Van 

der Waals. As moléculas ainda mantém-se móveis sob a superfície podendo formar 

camadas; 

2. Adsorção química – Por meio de interações entre as moléculas contendo o 

hidrogênio e os átomos metálicos da superfície metálica, ocorre a dissociação da 

molécula em atomos de hidrogênio individuais. Os átomos de hidrogênio dissociados 

são mais facilmente absorvidos pela superficie do metal. A reação citada é expressa 

na equação 4 abaixo: 
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M + H2O → MO + 2H (4) 

 

3. Absorção – Os átomos de hidrogênio difundem-se para outras regiões da 

superficie que oferecem menores barreiras energéticas à penetração, permitindo 

assim que o hidrogênio adentre a microestrutura. Entretanto, muitos desses átomos 

de hidrogênio podem recombinar-se, formando o gás diatômico H2, e até mesmo 

eventualmente retornar para a atmosfera; 

4. Difusão – Completada a penetração do hidrogênio para uma camada sub-

superfícial do metal, esse hidrogênio se desloca pelos interstícios em direção ao 

interior do volume através de difusão via estado sólido, diluindo-se na forma de 

solução sólida intersticial [39,55-58]. 

 

3.2.2 Difusividade e Solubilidade do Hidrogênio em Aços Duplex 

 

O hidrogênio se dissolve intersticialmente em praticamente todos os metais. 

Sua mobilidade pelo reticulado cristalino é condicionada pela maneira segundo a qual 

os átomos do metal se ordenam, ou seja, sua estrutura cristalina. Dentre as 

características da matriz que influenciarão a mobilidade do hidrogênio, incluem-se o 

tamanho dos interstícios e os defeitos presentes no reticulado [45,54,59]. 

Na tabela 2 são comparados os tamanhos e a quantidade das posições 

intersticiais (octaédricas e tetraédricas) presentes nas estruturas cúbica de corpo 

centrado (CCC) da ferrita e a cúbica de face centrada (CFC) da austenita. Enquanto 

que na figura 10 são indicadas as posições desses sítios que podem ser ocupados 

em meio ao reticulado [50,60]. 

 

Tabela 2 - Descrição dos interstícios das estruturas CFC da austenita e CCC da 

ferrita. 

 CFC (Austenita) CCC (Ferrita) 

Sítio Intersticial Octaédrico Tetraédrico Octaédrico Tetraédrico 

Raio (nm) 0,052 0,028 0,014 0,036 

Sítios por 

átomo 
1 2 3 6 

Fonte: Adaptado de [50]. 
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Figura 10 - Posições intersticiais octaédricas e tetraédricas das estruturas 

CFC e CCC. 

 
Fonte: Adaptado de [60]. 

 

Conforme visto na figura 10, os interstícios octaédricos da estrutura CCC 

encontram-se no centro da face entre duas células unitárias, correspondendo a um 

espaço que segundo a tabela 2 comporta um volume esférico com raio de apenas 

0,014 nm. Já no caso da estrutura CFC da austenita, seus interstícios octaédricos 

comportam um volume esférico de até 0,052 nm de raio [50,60]. 

Ao se atentar aos dados da tabela 2, observa-se que na célula unitária CCC 

da ferrita os sítios interstíciais de maior volume são os tetraédricos, enquanto que na 

austenita os maiores sítios interstíciais são os octaédricos. Consequentemente, na 

ferrita o hidrogênio se difundirá preferencialmente por sítios tetraédricos, enquanto na 

austenita pelos octaédricos. Ainda segundo a tabela 2 também é possível inferir que, 

sendo o raio do átomo de hidrogênio da ordem de 0,053 nm, sua presença acabará 

promovendo o tensionamento da rede cristalina em quaisquer sejam os interstícios 

ocupados [58,59,61]. 
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A solubilidade do hidrogênio nas fases de um aço duplex pode ser 

compreendida de acordo com o grau de empacotamento das estruturas cristalinas de 

suas fases. A estrutura CCC da ferrita, com fator de empacotamento de 0,68 é menos 

compacta que a CFC da austenita, que tem fator de empacotamento de 0,74. 

Entretanto, conforme visto na tabela 2, os interstícios da austenita são maiores que 

os da ferrita, permitindo que mais hidrogênio consiga se acomodar nesta estrutura. 

Dessa forma, dois apontamentos podem ser feitos acerca da solubilidade e da 

difusividade do hidrogênio na ferrita e na austenita [45,62,63]: 

• Solubilidade – Será maior na austenita do que na ferrita (aproximadamente 100 

vezes), pois os interstícios da austenita são maiores, e quando ocupados resultarão 

em menor tensionamento elástico da rede. Para o fenômeno da fragilização por 

hidrogênio representam maior capacidade de aprisionamento e retardamento do 

hidrogênio em sítios promotores de falha; 

• Difusividade – Será maior na ferrita do que na austenita (podendo ser 5 ordens 

de grandeza maior), pois além de sua estrutura ser menos compacta, os sítios 

intersticiais da ferrita são mais rasos, e a distância entre seus interstícios também é 

menor que na austenita. Consequentemente as barreiras para a movimentação do 

hidrogênio pelo do reticulado da ferrita são menores do que na austenita, dessa forma, 

provendo maior mobilidade para o hidrogênio na ferrita. 

 

Em aços bifásicos, o comportamento sinérgico entre as duas fases também 

deve ser levado em conta quando se analisa a difusividade e a solubilidade do 

hidrogênio. A maneira segundo a qual os grãos de ferrita e austenita estão dispostos 

espacialmente pela microestrutura duplex é um fator que afeta diretamente a 

difusividade do hidrogênio pela microestrutura, pois em função desse aspecto o 

hidrogênio terá maior ou menor facilidade em se difundir pela microestrutura. Nos aços 

duplex, os grãos austeníticos e os contornos de grão atuam como aprisionadores para 

o hidrogênio que se difunde pela ferrita. De acordo com Turnbull e Hutchings [64] o 

coeficiente de difusão de um aço duplex varia conforme a disposição morfológica dos 

grãos austeníticos. Para um fluxo de hidrogênio perpendicular à orientação dos grãos 

de austenita, o coeficiente de difusão do hidrogênio pode ser cerca de uma ordem de 

grandeza menor em comparação ao observado em um duplex que tenha suas ilhas 

austeníticas orientadas paralelamente ao fluxo difusivo [63-65]. 
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Este efeito da austenita na difusividade é conhecido como fator de 

tortuosidade. Aspectos como forma, orientação, tamanho, espaçamento inter-

austenítico (largura da ferrita) e fração volumétrica de austenita influenciam 

diretamente na sinuosidade imposta ao fluxo difusivo. A austenita finamente dispersa 

proporciona caminhos de difusão mais complexos, tortuosos e provavelmente com 

maior potencial aprisionador, em comparação com uma microestrutura contendo 

austenita grosseira. Sendo assim, a difusão do hidrogênio pela austenita tende a 

reduzir o coeficiente de difusão nos aços duplex [64-67]. 

Na figura 11 é ilustrada uma porção de uma microestrutura austeno-ferrítica, 

de modo a exemplificar como a difusividade é afetada pelo arranjo microestrutural. A 

difusão do hidrogênio se dá preferencialmente pela matriz ferrítica, que sofre uma 

drástica redução em sua mobilidade ao encontrar as ilhas compostas pelos grãos de 

austenita, regiões de baixa difusividade com elevada capacidade de aprisionamento. 

Os grãos austeníticos dificultam a movimentação do hidrogênio difusível, bloqueando 

sua trajetória ou eventualmente aprisionando-o [59-61]. 

 

Figura 11 - Esquema ilustrativo mostrando a trajetória disponível para difusão de átomos 

de hidrogênio através da microestrutura bifásica de um aço duplex. 

 
Fonte: Adaptado de [64,65]. 

 

3.2.3 Armadilhas Estruturais (Sítios Aprisionadores) 

 

Ao adentrar no metal o hidrogênio se difunde rumo ao interior do material, mas 

não se distribui uniformemente pela microestrutura. Ao se difundir pelos interstícios, 

também é possível que o hidrogênio acabe retido, ou tenha seu movimento retardado 

por imperfeições microestruturais como: Lacunas, átomos intersticiais ou 
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substitucionais, discordâncias, contornos de grão, contornos de fases e precipitados 

insolúveis. Estes defeitos são regiões da microestrutura com níveis de energia livre 

inferiores à posições intersticiais comuns, tornando-se assim, regiões com elevado 

potencial de promover o acúmulo de hidrogênio, acomodando-o e aprisionando-o. 

Esses defeitos que atuam como armadilhas estruturais para o hidrogênio são 

denominados sítios aprisionadores [42,54,62,64]. 

O modo como os sitios aprisionadores interagem com o hidrogênio pode ser 

mais facilmente compreendido quando avaliado do ponto de vista energético, como 

visto na figura 12. Segundo Oriani [68], o sítio aprisionador (armadilha) é um poço de 

energia potencial de maior profundidade (Eb) se comparado aos demais sítios 

presentes no reticulado. Este poço é delimitado por uma barreira energética (Es) onde 

(En) é a energia de ativação necessária para promover a movimentação do átomo de 

hidrogênio entre sítios intersticiais. A energia necessária para que um átomo de 

hidrogênio preso no sítio aprisionador consiga se desvencilhar da armadilha será 

equivalente a soma das energias da profundidade do poço (Eb) com a barreira 

energética no entorno da armadilha (Es), ou seja, equivalente a EL. A profundidade Eb 

de uma armadilha representa o seu potencial de retenção, ou seja, quão difícil será 

para um átomo aprisionado em tal sítio conseguir retornar para o retículado [45,68-

71]. 

 

Figura 12 - Níveis de energia dos diferentes sítios presentes na 

estrutura cristalina. 

 
Fonte: Adaptado de [45,68,71]. 
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Existem dois tipos de sítios aprisionadores, classificados de acordo com o 

grau de dificuldade que oferecem à soltura de um átomo de hidrogênio aprisionado 

[54,64,69,72]: 

• Armadilhas Reversíveis – O hidrogênio preso tem um tempo de confinamento 

limitado dentro da armadilha, e consegue escapar dessas armadilhas com 

temperaturas não tão altas, devido à não tão elevada energia de interação do sítio. 

Lacunas, átomos substitucionais, discordâncias e contornos de grão são armadilhas 

reversíveis para o hidrogênio. Sua energia de ativação (EL) é inferior a 60 kJ/mol. 

• Armadilhas Irreversíveis – O hidrogênio preso passa por um confinamento 

permanente, onde dependerá de temperaturas elevadas para poder se desvencilhar 

destes sítios aprisionadores com energia de interação superior. Alguns exemplos de 

armadilhas irreversíveis são as interfaces da ferrita com alguns compostos como TiC, 

austenita retida, NbC, Fe3C e MnS. 

 

Na figura 13 é exibida a representação esquemática de alguns sitios 

aprisionadores. Em (a) posição intersticial da matriz, (b) posição intersticial superficial, 

(c) posição intersticial subsuperficial, (d) contornos de grão, (e) discordâncias, (f) 

lacunas [73]. 

 

Figura 13 - Sítios aprisionadores em um reticulado cristalino: (a) Posição intersticial da matriz, (b) 

posição intersticial superficial, (c) posição intersticial subsuperficial, (d) contornos de grão, (e) 

discordâncias, (f) lacunas. 

 
Fonte: Adaptado de [73]. 
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Na tabela 3 a seguir são elencados os valores de energia de ativação, 

correlata à capacidade de aprisionamento dos diferentes tipos de armadilhas 

presentes em aços [71-75]. 

 

Tabela 3 - Sítios aprisionadores e suas respectivas energias de ativação. 

Tipo de 

Armadilha 
Sítios Aprisionadores 

EA 

(kJ/mol) 

Reversíveis 

Contorno de grão 9,6 

Discordância no campo de tensão 

elástica 
20 

Lacuna 46 

Núcleo de discordâncias 59 

Irreversíveis 

Interface Ferrita-AlN 65 

Interface Ferrita-Fe3C 84 

Interface Ferrita-Al2O3 79 

Interface Ferrita-TiC 87 

Interface Ferrita-MnS 72 

Fonte: Adaptado de [71-75]. 

 

As armadilhas reversíveis com baixa energia de ativação são reservatórios 

contendo hidrogênio de alta mobilidade, com capacidade de se difundir para regiões 

de alta triaxialidade de tensões, como regiões tensionadas em pontas de trincas. 

Assim ocorre por exemplo, a fragilização por hidrogênio em aços de baixa liga. As 

armadilhas de baixa energia também fornecem o hidrogênio que propicia processos 

de fragilização por hidrogênio em aços de alta resistência, onde o aumento da 

concentração de hidrogênio em certas regiões pode elevar a pressão sobre o 

reticulado a um patamar capaz de superar a força de coesão entre os átomos da rede 

cristalina, bastando uma tensão crítica concentrada atuar sobre o material para induzir 

a fragilização por hidrogênio [76-80]. 

 

3.2.4 Fragilização por Hidrogênio em Aços Duplex 

 

Para os aços duplex e super duplex, a fragilização por hidrogênio é resultado 

da combinação entre os efeitos induzidos pelo acúmulo de hidrogênio na ferrita e na 

austenita. Novamente, ao investigar-se determinada caracteristica dos aços duplex, o 

adequado é considerar-se o efeito sinérgico entre as duas fases. De acordo com 

Craidy [44], a fragilização nos aços duplex ocorre a partir da redução na resistência 

coesiva entre os átomos metálicos no retículado ferrítico, e de um aumento de 
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plasticidade localizada na austenita. A ferrita acaba por ser a fase mais susceptível à 

fragilização, enquanto que a austenita pode performar o papel de barreira à 

propagação de trincas [42,44,77,81]. 

A suscetibilidade dos aços à fragilização por hidrogênio tende a aumentar a 

medida que estes são deformados. A deformação do reticulado promove o surgimento 

de novos vazios, defeitos e distorções, bem como o aprofundamento dos sítios 

aprisionadores já existentes. Se a quantidade e o tamanho dos sítios aprisionadores 

de hidrogênio aumentar, aumenta também a suscetibilidade do aço à fragilização por 

hidrogênio. Mesmo peças e componentes feitos de aço de alta resistência, quando 

deformadas, tornam-se mais propensas a esse fenômeno [62,81-84]. 

As formas mais comuns de manifestação da fragilização por hidrogênio em 

aços e ligas são definidas pela norma NACE MR0175. Destacam-se o trincamento 

induzido por hidrogênio (HIC – Hydrogen Induced Cracking), e o trincamento sob 

tensão induzido por hidrogênio (HISC – Hydrogen Induced Stress Cracking), este 

último o fenômeno de fragilização por hidrogênio associado aos aços duplex 

[42,44,83,85]. 

O HIC ocorre principalmente em aços carbono e baixa liga, causado pelo 

hidrogênio advindo de proteções catódicas ou processos de soldagem, sem a 

necessidade de uma tensão externa atuante. Este tipo de fragilização ocorre quando 

os átomos de hidrogênio recombinam-se em sítios aprisionadores formando 

hidrogênio molecular (H2). Surgem então as trincas como resultado do aumento da 

pressão local nos sítios aprisonadores pela presença do hidrogênio gasoso. Após a 

nucleação da trinca, forma-se um campo de tensões próximo em sua ponta, que 

facilita o aumento da concentração de hidrogênio nesta região. Estas pressões podem 

se elevar a ponto de gerar tensões na estrutura acima da tensão necessária para o 

escoamento, promovendo deformação plástica localizada e a propagação da trinca. 

Esse processo se repete ciclicamente até a trinca atingir um tamanho crítico, onde se 

propagará de maneira instável, culminando na fratura [40,54,86-89]. 

 

 Trincamento sob Tensão Induzido por Hidrogênio (HISC – Hydrogen Induced 

Stress Cracking) 

 

Conforme relatado anteriormente, o trincamento sob tensão induzido por 

hidrogênio (HISC), também conhecido como “fragilização por hidrogênio com tensões 
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atuantes” é o fenômeno de fragilização por hidrogênio que assola aços e ligas de alta 

liga e alta resistência, incluindo nesta gama de materiais os aços duplex e super 

duplex. Esse processo de fragilização é comum em equipamentos e peças 

submetidos à proteção catódica. Diferente do HIC, para o hidrogênio promover a 

fragilização do metal por meio do HISC faz-se necessária a presença de esforços 

mecânicos atuantes ou até mesmo tensões residuais sob a estrutura [54,77,83]. 

Os aços de alta resistência são os que que mais apresentam o fenômeno do 

HISC, por causa das elevadas tensões atuantes a que são submetidos em suas 

aplicações. O fato de que os aços de alta resistência são mais suscetíveis a 

fragilização por hidrogênio pode ser analisado segundo o ponto de vista de que: Como 

estes aços foram desenvolvidos para atuar sob cargas e tensões elevadas, também 

acabam sendo capazes de suportar maiores concentrações de hidrogênio nas pontas 

de suas trincas, demandando assim a presença de cargas atuantes sob sua estrutura 

para que o hidrogênio seja capaz de fragilizá-los. Geralmente o HISC se manifesta 

nos aços duplex e super duplex pela clivagem da ferrita, com a propagação da trinca 

podendo ser barrada pela austenita, ou até mesmo se propagar através dela 

dependendo do tamanho da estrutura e do nível das tensões [90-93]. 

 

3.2.5 Mecanismos de Fragilização por Hidrogênio 

 

Os modos segundo os quais a interação entre o hidrogênio e a microestrutura 

ocorre resultam em diferentes mecanismos de fragilização possíveis. Os fenômenos 

de fragilização e trincamento promovidos pela contaminação com hidrogênio 

dependem de diversos fatores, como: aspectos ambientais (fonte de hidrogênio), 

temperatura, características do material (como sua microestrutura, seus elementos de 

liga e respectivos teores) e até mesmo do tipo e da intensidade do carregamento e da 

deformação. Todas essas variáveis influenciarão no mecanismo de fragilização 

atuante. Diversas teorias e mecanismos foram propostos ao longo dos anos para 

elucidar a fragilização por hidrogênio de materiais metálicos, sendo inadequado 

assumir que apenas um mecanismo é capaz de descrever plenamente os fenômenos 

envolvendo o processo. Pelo contrário, estes mecanismos podem até mesmo ocorrer 

de modo concorrente [42,43,45,49,53,77,83,93-98]. 

Nos aços inoxidáveis duplex e super duplex a fragilização por hidrogênio 

acontece por uma combinação de mecanismos devido à microestrutura bifásica. 
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Postula-se que dentre as principais teorias desenvolvidas para explicar a interação 

hidrogênio-microestrutura, nos aços duplex a teoria da decoesão (HEDE – Hydrogen 

Enhanced Decohesion) pode ser aplicada para a explicar a fragilização da ferrita, 

enquanto que, a teoria do aumento local de plasticidade por hidrogênio (HELP – 

Hydrogen Enhanced Localized Plasticity) elucida o fenômeno para a austenita. 

Algumas dessas teorias serão abordadas a seguir [42,44,59,63,66,84]. 

 

 Teoria do Aumento da Pressão Interna 

 

Esta teoria foi desenvolvida por Zapfe e Sims (1941) e é a mais antiga sobre 

a interação hidrogênio-microestrutura responsável pela fragilização por hidrogênio. É 

caracterizada pela formação de bolhas na superfície da amostra (empolamento ou 

blistering), conforme visto na figura 14. Esta teoria atribui a fragilização ao acúmulo 

do hidrogênio atômico em vazios ou superfícies internas da microestrutura. O 

hidrogênio atômico acumulado se recombina formando hidrogênio molecular, 

aumentando a pressão interna no seu entorno, favorecendo o crescimento desses 

vazios e fomentando o surgimento de trincas [40,51,98-100]. 

 

Figura 14 - Bolhas na superfície de ferro submetido à ambiente rico em hidrogênio por 1h: (a) Superfície. 

(b) Detalhe da sessão transversal. 

 
Fonte: Adaptado de [98]. 

 

 Teoria da Decoesão (HEDE – Hydrogen Enhanced Decohesion) 

 

A teoria da decoesão promovida pelo hidrogênio foi proposta inicialmente por 

Troiano (1960), sendo o mecanismo de fragilização comumente associado à ferrita 

constituinte dos aços duplex. De acordo com essa teoria, o hidrogênio se difunde para 
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regiões do reticulado com alta triaxialidade de tensões, regiões em que o reticulado 

cristalino esteja distorcido/dilatado, como em pontas de trincas ou interfaces. O 

acúmulo do hidrogênio nessas regiões, bem como sua adsorção nas superfícies e 

interfaces internas promove não só mais distorções no reticulado, como também a 

redução das forças de ligação entre os átomos da estrutura, facilitando a propagação 

de trincas de forma descontinua, diminuindo a barreira energética da estrutura que 

impedia até então a decoesão de contornos de grão ou planos de clivagem 

[42,43,61,83,95]. 

Segundo Oriani (1972), a suposição de que a nucleação e propagação de 

trincas decorrentes da decoesão da matriz poderia ser atingida apenas com o acúmulo 

de hidrogênio (e consequente acúmulo de pressão/tensão na região) não se 

confirmaria para os metais dúcteis, pois nesses materiais os níveis de tensão 

propiciados pelo acúmulo de hidrogênio na estrutura seriam amortizados pela 

deformação plástica. Complementarmente, Troiano (1984) postulou então que os 

orbitais 3d incompletos dos átomos de ferro do reticulado são preenchidos pelos 

elétrons 1s dos átomos de hidrogênio. Como consequência, o aumento na densidade 

de elétrons promove o aumento do espaçamento interatômico, reduzindo a força de 

coesão entre os átomos da estrutura, facilitando sua separação e a consequente 

propagação da trinca [96,100-102]. 

Na figura 15 é ilustrado esse fenômeno, considerando-se três possibilidades 

de sítios para o acúmulo de hidrogênio: (a) Região da matriz deformada; (b) a ponta 

de uma trinca; (c) uma região contendo uma partícula dispersa em meio a matriz. 
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Figura 15 - Diferentes sítios para a fragilização por decoesão: (a) Hidrogênio adsorvido em uma região 

com alta triaxialidade de tensões; (b) Adsorção de hidrogênio em uma ponta de trinca; (c) Decoesão 

em uma interface de partícula com a matriz. 

 
Fonte: Adaptado de [102]. 

 

 Teoria da Adsorção (AIDE – Adsorption Induced Dislocation Emission) 

 

A teoria da emissão de discordancias induzida pela adsorção, ou 

simplesmente teoria da adsorção foi desenvolvida por Petch e Stables (1953) e se 

baseia no efeito conjunto entre a adsorção de hidrogênio com a emissão de 

discordâncias. A energia superficial nas paredes internas do metal diminui pela 

adsorção de hidrogênio, reduzindo a energia necessária para a propagação da trinca 

pelo coalescimento de microcavidades. O hidrogênio ao ser adsorvido pelas paredes 

do reticulado da matriz reduz a energia das ligações atômicas entre os átomos que a 

compõem, favorecendo a nucleação e a emissão de discordâncias a partir da ponta 

da trinca. O que resulta em um maior número de discordâncias se deslocando por 

planos e direções favoráveis à propagação da trinca. Esse fenômeno culmina na 

redução da tensão necessária para o coalescimento de microcavidades e posterior 

trincamento. Na figura 16 é apresentada uma representação desse mecanismo 

[83,102-104]. 
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Figura 16 - Ilustração esquemática do modelo de adsorção. 

 
Fonte: Adaptado de [104]. 

 

 Teoria do Aumento Local de Plasticidade por Hidrogênio (HELP – Hydrogen 

Enhanced Localized Plasticity) 

 

Associada principalmente à austenita presente nos aços duplex, esta teoria 

desenvolvida por Birnbaum e Sofronis (1994) é baseada na hipótese de que a 

fragilização por hidrogênio decorre do aumento da plasticidade na ponta da trinca, 

através da interação entre o hidrogênio e as discordâncias. No principio do fenômeno, 

o hidrogênio se difunde para acumular-se em regiões de alta triaxialidade de tensões, 

mais especificamente no núcleo das discordâncias e nas regiões de reticulado 

disformes no entorno destas, semelhante com o que se observa nas atmosferas de 

Cotrell. O hidrogênio minimiza a energia elástica dos campos de deformação, 

reduzindo a repulsão entre discordâncias e com os diversos obstáculos ao seu 

movimento, como quaisquer interfaces, sejam elas contornos de grãos ou até mesmo 

precipitados. Desse modo, facilitando a mobilidade das discordâncias. Quando 

aplicada uma carga no material a distribuição do hidrogênio nos defeitos ocorrerá de 

maneira não uniforme, favorecendo a ocorrência de deformações localizadas em 

regiões adjacentes à futura superfície de fratura [54,83,102-106]. 

Em vista de que no HELP os processos de deformação são favorecidos, 

levando ao surgimento de cavidades com maiores profundidades do que quando estas 

se formam em ambientes inertes, o aumento da plasticidade em uma região saturada 
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de hidrogênio a princípio parece um conceito contra intuitivo ao se estudar um 

fenômeno de fragilização. Apesar da fratura ocorrer em virtude da deformação plástica 

localizada, a fragilização do material é constatada pela redução macroscopica da 

ductilidade. Vez que, de acordo com o HELP o carregamento com hidrogênio viabiliza 

a propagação de trincas em níveis de tensão menores que a tensão de escoamento 

nominal do material [83,97,104-108]. 

Na figura 17 observa-se uma ilustração representando o funcionamento da 

teoria HELP. A região plástica mais distante da ponta da trinca possui uma menor 

concentração de hidrogênio, o que faz com que a deformação não seja localizada. 

Favorecendo desse modo o embotamento da trinca (estufando-a) e culmina no 

surgimento de mais microcavidades. À medida que a trinca se propaga, o hidrogênio 

se difunde em direção à região desses vazios, promovendo a coalescência [83,102]. 

 

Figura 17 - Ilustração esquemática da teoria de fragilização por hidrogênio promovida pelo aumento 

local de plasticidade por hidrogênio - HELP. 

 
Fonte: Adaptado de [102]. 

 

Conforme indicado por diversos trabalhos, é de suma importância para este 

processo que os átomos de hidrogênio sejam capazes de se difundir acompanhando 

o movimento das discordâncias. Consequentemente, há uma notável dependência do 

mecanismo de fragilização por hidrogênio HELP à taxa de deformação [40,57,71,109-

111]. 

 

3.3 SÍNTESE INTEGRADORA 

 

As peças e componentes produzidos a partir de aços inoxidáveis duplex (AID) 

aproveitam o que de melhor as propriedades da microestrutura austeno-ferrítica têm 
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a oferecer, especialmente a elevada resistência mecânica e à corrosão destes aços, 

considerados como de excelente desempenho quando designados para atuar em 

ambientes corrosivos e ricos em hidrogênio. 

A fragilização por hidrogênio é um problema recorrente na indústria química e 

petrolífera, responsável por causar muitos problemas de ordem técnica e financeira. 

Em aços de alta resistência esse fenômeno ocorre principalmente na forma do 

trincamento sob tensão induzido por hidrogênio – HISC, onde, a partir da 

contaminação com hidrogênio em teores relativamente baixos a fragilização do aço 

acontece por um efeito combinado do hidrogênio com as cargas e tensões atuantes. 

É possível identificar a fragilização por hidrogênio em aços e ligas por meio de perdas 

na ductilidade, tenacidade e pelo trincamento e fratura com características frágeis de 

peças contaminadas. 

Dado este contexto, este trabalho estudou a influência da pré-deformação na 

fragilização por hidrogênio do aço inoxidável super duplex UNS S32750. Baseando-

se principalmente em ensaios de tração uniaxiais de corpos de prova hidrogenados 

com uso da difração de raios X in-situ, avaliando a susceptibilidade à fragilização por 

hidrogênio do aço com diferentes graus de pré-deformação. Além disso, estudou-se a 

influência microestrutural da pré-deformação e do carregamento catódico, por meio 

da análise dos perfis de difração coletados in-situ, avaliando a evolução do 

comportamento do tamanho médio de cristalito, e da densidade de discordâncias 

durante o ensaio. Em adição aos resultados mecânicos e aos advindos da análise dos 

perfis de difração de raios X, foi realizada a análise fractográfica e de EBSD dos 

corpos de prova ensaiados, bem como foram também medidas a camada superficial 

mais fragilizada das superfícies de fratura e o teor total de hidrogênio absorvido nas 

amostras hidrogenadas. 
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4 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Na figura 18 é apresentado um fluxograma contendo todos os procedimentos 

e análises realizados nesse trabalho. Nas caixas laranjas estão representados os 

testes/ensaios realizados, a caixa branca representa os diferentes níveis de pré-

deformação estudados (0%, 11%, 22% e 33%), as caixas azuis representam os 

processos aos quais o material estudado foi submetido ao longo do trabalho, as caixas 

verdes discriminam as formas de armazenamento das amostras entre a 

confecção/preparo até o ensaio das mesmas, por fim, as caixas amarelas 

representam as análises realizadas com base nos resultados obtidos. 

 

Figura 18 - Fluxograma descrevendo a metodologia adotada neste trabalho: Procedimentos, ensaios e 

análises realizados no estudo da influência da pré-deformação na fragilização por hidrogênio no aço 

UNS S32750. 

 
Fonte: O autor. 

 

Neste capítulo, o material estudado, os procedimentos, ensaios e análises 

realizados serão abordados e detalhadamente descritos. 

 

4.1 MATERIAL 

 

O material investigado neste trabalho foi o aço inoxidável super duplex UNS 

S32750. A prática experimental foi desenvolvida a partir de uma chapa recebida deste 

aço com 3 mm de espessura. A composição química desta foi mensurada por 

espectrometria de emissão ótica, realizada em espectrômetro da marca AMETEK®, 

modelo SPECTROMAXx® pertencente ao Laboratório Nacional de Nanotecnologia 
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(LNNano), no Centro Nacional de Pesquisa em Energia e Materiais (CNPEM), em 

Campinas – SP [112]. 

As amostras do material foram lixadas em lixas de gramatura 80# e 150# 

mesh, e sua composição química foi medida a partir de três “queimas” na superfície 

destas. Na tabela 4 são apresentados os resultados da análise, sendo os elementos 

destacados nessa tabela os que tem seu teor delimitado pela norma ASTM 

A240/A240M-17. Os teores de enxofre e fósforo apontados pela norma são os teores 

máximos permitidos [112]. 

 

Tabela 4 - Composição do aço UNS S32750 segundo a norma ASTM A240/A240M-17 e a composição 

química medida da chapa inicial por espectrometria de emissão ótica. 

 C Mn P S Si Cr Ni Mo N Cu 

ASTM 

A240/A240M-

17 

0,03 1,2 0,04 0,02 0,8 

24 

~ 

26 

6 

~ 

8 

3 

~ 

5 

0,24 

~ 

0,32 

0,5 

Análise 

química 
0,02 0,88 0,02 0,02 0,38 24,88 7,11 3,86 0,25 0,26 

Fontes: Adaptado de [112]; O autor. 

 

Praticamente todos os teores dos elementos medidos mantiveram-se dentro 

da concentração designada pela norma ASTM. Apenas o silício (elemento ferritizante) 

e o manganês (elemento austenitizante) estavam com teores um pouco abaixo do 

recomendado pela norma [112]. 

A partir da composição química da chapa, foi possível determinar os índices 

de PRE (“Pitting Resistance Equivalent Number”), e de cromo e níquel equivalentes 

(Creq e Nieq), conforme apresentados pelas equações (1), (2) e (3). O PRE calculado 

foi igual a 41, e os índices de cromo e níquel equivalente foram estimados em 28 e 13 

respectivamente. Aplicando-se estes valores de cromo e níquel equivalentes em um 

diagrama WRC-1992, obteve-se a proporção de fases teórica desta chapa, sendo de 

60% de ferrita e 40% de austenita. Mesmo que este diagrama seja mais adequado 

para materiais soldados, o mesmo possibilita uma primeira estimativa da proporção 

de fases teórica em aços inoxidáveis duplex [113]. 
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4.2 CARACTERIZAÇÃO INICIAL 

 

4.2.1 Análise Metalográfica 

 

Para a análise metalográfica, o lixamento das amostras foi realizado em lixas 

d’agua de gramatura 80# a 1200# mesh, e o polimento em dispositivo de eletro-

polimento da marca Buehler®, modelo ElectroMet 4® pertencente aos laboratórios do 

Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Estadual de Ponta Grossa 

(DEMA - UEPG). Os melhores resultados no polimento eletrolítico foram obtidos com 

um eletrólito próprio para aços inoxidáveis, composto por 800 ml de etanol, 60 ml de 

ácido perclórico (HClO4) e 140 ml de água destilada, com tensão suficiente para 

manter a corrente em aproximadamente 1,8 A por 15 segundos. Estes parâmetros 

variaram ligeiramente para cada amostra em função da área polida. 

A composição dos agentes de ataque e o tempo de aplicação destes são 

descritos na Tabela 5 [114,115]. 

 

Tabela 5 - Ataques e reagentes utilizados na prática metalográfica deste trabalho. 

Tipo de ataque / 

Reagente 
Tempo de ataque Composição do agente de ataque 

Ataque por Imersão / 

Beraha II modificado 

Entre 20 e 30 

segundos 

- 80 ml de água destilada 

- 40 ml de ácido clorídrico - HCl 

- 4,8 g de bifluoreto de amônio - (NH4)HF2 

- 1 g de metabissulfito de potássio ou de 

sódio - K2S2O5 ou Na2S2O5 

Ataque oxidante por 

aquecimento / Chama 

Aproximadament

e 3 minutos 

Propano 6%, Nor-Butano 60%, Iso-

Butano 34% 

Fonte: Adaptado de [114,115]. 

 

As imagens das microestruturas atacadas foram captadas em microscópio 

óptico da marca Olympus®, modelo BX-51®, parte da estrutura dos laboratórios do 

Departamento de Engenharia de Materiais da UEPG. 

 

4.2.2 Microdureza 

 

Pela natureza bifásica do aço e sua fina granulometria fez-se necessário que 

se medisse as microdurezas de ferrita e austenita em separado, por meio de 

microindentações. As medidas de microdureza foram feitas a partir de um total de 72 
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microindentações, divididas em duas amostras da face superior da chapa inicial, cada 

uma contendo uma matriz de 6x6 microindentações. A carga aplicada foi de 0,098 N, 

com tempo de aplicação de 15 segundos. As microindentações obedeceram a uma 

distância mínima de pelo menos três diagonais entre indentações vizinhas, conforme 

recomendado pela norma ASTM E384-17 [116]. 

O preparo para as medidas incluiu o lixamento, polimento eletrolítico e ataque 

por imersão das amostras com o reagente Beraha II modificado. As microindentações 

foram realizadas em microdurômetro da marca Leica®, modelo VMHT MOT®, e as 

imagens das microindentações captadas em microscópio óptico da marca Olympus®, 

modelo BX-51®, ambos pertencentes aos laboratórios do Departamento de 

Engenharia de Materiais da UEPG. Os valores de microdureza Vickers foram 

calculados a partir da medida das diagonais dos losangos microimpressos, por meio 

do software ImageJ® [114-116]. 

 

4.2.3 Difração de Elétrons Retroespalhados (EBSD - Electron Backscatter 

Diffraction) 

 

Neste trabalho a técnica de EBSD foi empregada na caracterização do 

material em sua condição inicial, e posteriormente na investigação dos efeitos 

microestruturais decorrentes da pré-deformação, da hidrogenação, e da deformação 

sofrida durante o ensaio de tração dos corpos de prova [117,118]. 

Todas as práticas envolvendo microscopia eletrônica, os mapeamentos por 

EBSD e as análises fractográficas, foram realizadas em microscópio eletrônico de 

varredura por emissão de campo (MEV-FEG – Field Emission Gun) da marca 

TESCAN®, modelo Mira 3®, pertencente ao Complexo de Laboratórios Multiusuários 

da UEPG (CLABMU-UEPG). O detector de EBSD deste equipamento é da marca 

Oxford®, modelo NordlysNano®. Os programas utilizados para a coleta e análise dos 

dados de EBSD foram os softwares AZTec®, MAMBO®, TANGO® e SALSA®. Todos 

pertencentes ao pacote de programas fornecido pela Oxford Instruments®. Os 

resultados de microtextura foram processados e analisados com o auxílio do software 

ATEX® [119]. 

As amostras foram lixadas com lixas de 80# a 2000# mesh. Os melhores 

resultados no polimento foram obtidos por meio de polimento manual em suspensão 

de diamante de 3 µm e 1 µm, complementado com polimento vibratório em sílica 
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coloidal de 0,04 µm por 6 horas. No polimento vibratório utilizou-se a politriz vibratória 

da marca Buehler®, modelo Vibromet 2®, pertencente ao Centro de Caracterização 

Multiusuário em Pesquisa e Desenvolvimento de Materiais – C2MMA, parte da 

estrutura da Universidade Tecnológica Federal do Paraná – Campus Ponta Grossa 

(UTFPR-PG) [120]. 

 

4.3 MÉTODOS EXPERIMENTAIS 

 

4.3.1 Preparação dos Corpos de Prova 

 

A metodologia empregada na confecção dos corpos de prova é apresentada 

na figura 19 na forma de um fluxograma, exibindo as diferentes etapas envolvidas no 

processo. 

 

Figura 19 - Descrição esquemática do processo de confecção dos corpos de prova. 

 
Fonte: O autor. 

 

A chapa inicial com 3 mm de espessura foi dividida em quatro faixas menores 

orientadas de acordo com a direção de laminação da chapa inicial. Os graus de pré-

deformação (0%, 11%, 22% e 33%) foram impostos às chapas menores através de 

laminação a frio. Entretanto, antes de laminadas, estas chapas foram fresadas até 

atingirem espessuras específicas, de modo que, quando laminadas até 2 mm 

atingissem a redução percentual de espessura desejada. Os valores de espessura 
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que deviam ser atingidos pelas chapas na fresagem e posteriormente na laminação, 

para cada um dos quatro graus de pré-deformação, bem como a deformação 

equivalente para cada nível de pré-deformação são exibidos na tabela 6 [121]. 

 

Tabela 6 - Graus de pré-deformação, espessura pós-fresagem e deformação equivalente calculados 

em função dos processos de fresagem e laminação. 

Grau de Pré-

Deformação (Redução 

de Espessura) Resp 

Espessura 

da Chapa 

Inicial (mm) 

Espessura 

pós-

fresagem h0 

(mm) 

Espessura Final 

da Chapa pós 

Laminação (mm) 

Deformação 

Equivalente 

εequ 

(0%) 0 3 2 2 0 

(11%) 0,11 3 2,25 2 0,12 

(22%) 0,22 3 2,56 2 0,25 

(33%) 0,33 3 2,99 2 0,4 

Fonte: O autor. 

 

A laminação das chapas foi realizada em laminadora da marca Fenn, modelo 

042/4 - 046, pertencente aos laboratórios do Departamento de Engenharia de 

Materiais da UEPG. O fator delta de laminação foi mantido inferior a 1,0 em todos os 

passes na laminadora, de modo que a deformação imposta ocorresse da maneira 

menos heterogênea possível [121]. 

De acordo com a tabela 6, é possível descrever os processos de fresagem e 

laminação realizados nas chapas da seguinte maneira: 

• Para 0% - Fresagem até 2 mm; 

• Para 11% - Fresagem até 2,25 mm, seguida de laminação até 2 mm; 

• Para 22% - Fresagem até 2,56 mm, seguida de laminação até 2 mm; 

• Para 33% - Laminação até 2 mm. 

 

Depois das chapas serem pré-deformadas, os corpos de prova foram cortados 

destas em jato d’agua. O desenho dos corpos de prova usados neste trabalho é 

exibido na figura 20. Os corpos de prova foram cortados com dimensões 

padronizadas, orientados de acordo com a direção de laminação (RD - Rolling 

Direction), seguindo o design padrão para a realização de ensaios mecânicos na 

estação experimental XTMS. 
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Figura 20 - Desenho do corpo de prova padronizado utilizado. 

 
Fonte: O autor. 

 

Além dos corpos de prova destinados aos ensaios mecânicos, as chapas pré-

deformadas proveram também amostras para as análises do teor total de hidrogênio, 

e para análise metalográfica do material pré-deformado. 

Em suma, neste trabalho foram estudados quatro graus de pré-deformação, 

e para cada um desses graus de pré-deformação, foram preparados corpos de prova 

em duas condições: Hidrogenados e não hidrogenados. Considerando-se esse 

espaço amostral, este trabalho abrange um total de oito condições estudadas, sendo 

que todas as condições tiveram corpos de prova preparados em duplicata. Todos os 

corpos de prova antes de serem ensaiados (ou hidrogenados) foram lixados em lixas 

de 80# a 1200# mesh, de modo a minimizar potenciais efeitos de oxidação e defeitos 

superficiais. 

 

4.3.2 Hidrogenação 

 

A hidrogenação dos corpos de prova foi realizada por carregamento catódico 

com dissociação de hidrogênio, em solução eletrolítica com densidade de corrente 

controlada. Na figura 21 mostra-se como era ajustado todo o aparato para o 
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carregamento catódico dos corpos de prova através de uma representação 

esquemática em (a); e de uma foto do sistema pronto para a hidrogenação de corpos 

de prova em (b) [122-124]. 

 

Figura 21 - Disposição dos aparatos do sistema de carregamento catódico. (a) 

Representação esquemática; (b) Foto do sistema de hidrogenação. 

 
Fonte: Gentilmente cedido por Marcel Tadashi Izumi; O autor. 

 

A solução eletrolítica aquosa condutora era composta por 5,5 mL de ácido 

sulfúrico e 0,01 g de trióxido de arsênio dissolvidos em 1 L de água deionizada. Esta 

solução tem ph equivalente a 1, caracterizando-se como altamente ácida. Devido aos 

vapores de alta toxidade eliminados pela solução, os sistemas de hidrogenação foram 
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montados dentro de capela com exaustor nos laboratórios do Departamento de 

Engenharia de Materiais da UEPG. 

Os corpos de prova foram colocados nos béqueres, aos pares, sempre com o 

mesmo grau de pré-deformação. Cada sistema era composto por uma fonte com 

controle de corrente da marca QJE®, modelo QJ3003XIII®, com um conjunto de 

Nobreak e temporizador acoplados, um suporte feito de Nichrome® com 1 mm de 

diâmetro para sustentar os corpos de prova, cabos e plugs para conectar os corpos 

de prova à fonte, e um eletrodo de platina de 0,5 mm de diâmetro enrolado em espiral. 

A densidade de corrente foi mantida em 20 mA/cm2, e os ciclos de hidrogenação 

tiveram duração padronizada de 7 dias (168 horas). 

Para minimizar possíveis perdas de hidrogênio para o meio, os corpos de 

prova hidrogenados foram armazenados em dewar contendo nitrogênio líquido até o 

momento de serem ensaiados mecanicamente. A baixa temperatura do nitrogênio 

líquido (aproximadamente -196°C) reduz a difusividade dos átomos de hidrogênio, 

diminuindo as perdas do hidrogênio difusível que penetrou nos corpos de prova via 

carregamento catódico. O período de armazenamento dos corpos de prova em 

nitrogênio líquido foi de até duas semanas. Os corpos de prova não hidrogenados não 

foram armazenados em nitrogênio líquido. 

 

4.3.3 Determinação do Teor de Hidrogênio Total 

 

As análises para determinação do teor de hidrogênio total foram conduzidas 

em um analisador elementar de gases (HNO) da marca LECO®, modelo TCH 600®, 

pertencente ao SENAI de Rio Claro/SP. Este equipamento funciona baseado na 

técnica de fusão por gás inerte, possibilitando a medição simultânea de uma gama de 

teores de elementos em aços, como oxigênio, nitrogênio e hidrogênio [125-129]. 

Devido às limitações dimensionais desse equipamento, foram produzidas 

amostras na forma de bastonetes com perfil quadrado de 2 mm, com 23 mm de 

comprimento a partir das chapas pré-deformadas. Estes bastonetes foram soldados 

nos suportes de nichrome e hidrogenados da mesma maneira que os corpos de prova. 

A composição da solução eletrolítica, os procedimentos e parâmetros para o 

carregamento catódico dos bastonetes foram semelhantes aos descritos na 

hidrogenação dos corpos de prova. Na figura 22 é exibida uma representação 

esquemática demonstrando como era o sistema de hidrogenação montado para a 
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hidrogenação dos bastonetes, bem como a forma com que os bastonetes foram 

cortados posteriormente [122-124]. 

 

Figura 22 - Representação esquemática do sistema de hidrogenação dos 

bastonetes utilizados na determinação do teor de hidrogênio total. 

 
Fonte: Gentilmente cedido por Marcel Tadashi Izumi. 

 

Depois de hidrogenados, os bastonetes foram cortados em disco diamantado 

com resfriamento contínuo, a cada 8 mm de seu comprimento. Essas pequenas 

amostras foram armazenadas em dewar com nitrogênio líquido até serem analisadas. 

Além das amostras hidrogenadas com os diferentes graus de pré-deformação 

estudados neste trabalho, foram preparadas também amostras do material como 

recebido (não hidrogenado), referenciado como amostra de controle. 

 

4.3.4 Ensaios Mecânicos com Difração de Raios X In-situ - Anel Síncrotron UVX, 

Linha XRD1 e Estação Experimental XTMS 

 

O anel síncrotron UVX onde foram realizados os ensaios mecânicos deste 

trabalho é localizado no Laboratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS), nas 

dependências do Centro Nacional de Pesquisa em Energia e Materiais (CNPEM) em 

Campinas/SP. Composto por um anel de armazenamento com capacidade de 1,37 

GeV, com injeção de corrente da faixa de 250 mA. Na figura 23 a foto apresentada 

exibe a vista superior do anel síncrotron, com as diversas linhas dispostas ao seu 

redor. Destaca-se na foto a linha XRD1, a estação experimental XTMS (X-ray 
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Scattering and Thermo-Mechanical Simulation Station), e o simulador termomecânico 

Gleeble 3S50®. 

 

Figura 23 - Anel síncrotron UVX, linha XRD1 e Estação Experimental XTMS. 

 
Fonte: Divulgação CNPEM. 

 

A linha XRD1, voltada para análises envolvendo difração de raios X em 

policristais na faixa de energia dos raios X considerados duros (de 5,5 KeV a 14 KeV), 

operava com energia de 12 KeV, provendo comprimento de onda de 1,0332 Å. O 

diâmetro do feixe disponível possuía largura média de 1,2 mm (na vertical) e 3,6 mm 

(na horizontal) [130]. 

O simulador termomecânico Gleeble 3S50® foi o equipamento designado para 

a realização dos ensaios. Na figura 24, em (a) e (b) é possível ter uma visão geral da 

câmara do simulador termomecânico, onde podem ser vistas a célula de carga, as 

garras móveis, os blocos de ajuste, e um corpo de prova devidamente posicionado, 

com sua angulação adequada para a captação dos perfis de difração durante o ensaio 

mecânico. Através do ajuste dos blocos entre as garras do simulador era possível 

regular a angulação do corpo de prova, para que o posicionamento deste estivesse 

de acordo com o ângulo de inclinação desejado (geralmente de 15°). 
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Figura 24 - Simulador termomecânico Gleeble 3S50®: (a) Visão externa da 

câmara, com as garras móveis, blocos de ajuste e a célula de carga. (b) Vista 

interna da câmara, com um corpo de prova posicionado pronto para ensaio. 

 
Fonte: O autor. 

 

O simulador termomecânico Gleeble 3S50® permite elevado controle das 

variáveis de teste (carga, temperatura, taxa de deformação), além de admitir o uso 

simultâneo da difração de raios X, com a captação de perfis de difração dos corpos 

de prova ao longo do ensaio mecânico, a partir da luz síncrotron fornecida à linha. 

Com célula de carga de 44 kN, resolução de 0,1 kN, e deslocamento das garras 

(stroke) com resolução de 0,01 mm. Os ensaios mecânicos foram conduzidos com 

taxa de deformação de 6,25 x 10-4 s-1 e velocidade de deslocamento das garras de 
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0,0025 mm/s. Os programas de aquisição e instrumentação usados foram 

desenvolvidos através de parceria entre a Dynamic System Inc. (DSI)® e equipes 

próprias do LNLS [130]. 

Na XTMS, o simulador termomecânico operava com dois detectores lineares 

Mythen 1K, posicionamento radial variável de 360 mm a 600 mm da superfície dos 

corpos de prova, e um detector de área Rayonix SX165CCD®. Cada detector Mythen 

abrangia uma faixa de aproximadamente 9,15º, com um intervalo de cerca de 0,5º. Os 

corpos de prova na câmara eram mantidos à vácuo durante o ensaio, podendo 

alcançar 10-5 Torr de pressão. A tampa da câmara ficava a 280 mm do corpos de 

prova, com uma janela transparente à raios X, permitindo uma faixa cujo ângulo de 

difração variava entre -5º e 125º. O número de perfis de difração coletados a cada 

ensaio era variável de acordo com a programação, sendo que, no presente trabalho 

as aquisições ocorreram a cada 3 segundos. Os perfis de difração foram sincronizados 

com os resultados dos ensaios mecânicos com o auxílio dos softwares MATLAB® e 

Origin® [130]. 

 

4.3.5 Índices de Fragilização 

 

Os índices de fragilização (ou fatores de perda) são grandezas que mensuram 

a intensidade da fragilização sofrida pelo material carregado com hidrogênio em 

comparação sua contraparte não hidrogenada. O material hidrogenado fragiliza, tendo 

sua capacidade de deformação total diretamente afetada. Ao se deformar menos 

antes de fraturar, o alongamento total e a redução de área na superfície de fratura do 

corpo de prova ensaiado sob tração são reduzidas. Dessa forma, os índices de 

fragilização podem ser calculados em função da diminuição da redução de área como 

visto na equação (5), e em função da redução do alongamento de acordo com a 

equação (6) [131-136]: 

 

𝐿(%) = 100.
(𝑁𝐻 −  𝐻)

𝑁𝐻
 (5) 

  

𝐿() = 100.
(𝑁𝐻 −  𝐻)

𝑁𝐻
 (6) 
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Onde: “L(%)” é o índice de fragilização percentual em função da redução de 

área; “NH” é a redução de área do corpo de prova não hidrogenado; “H” é a redução 

de área do corpo de prova hidrogenado; “L(%)” é o índice de fragilização percentual 

em função da redução no alongamento; “NH” é o alongamento do corpo de prova 

não hidrogenado; e “H” o alongamento do hidrogenado. 

 

4.3.6 Análise de Crussard-Jaoul Modificada (C-J) 

 

A análise da taxa de encruamento (SHR – Strain Hardening Rate), em gráficos 

de “𝑑𝜎𝑣/𝑑𝜀𝑣” por deformação verdadeira “𝑣”, pode ser uma ferramenta muito útil para 

a compreensão da evolução microestrutural e dos mecanismos de encruamento em 

materiais submetidos à deformação plástica. A tensão verdadeira “𝑣” e a deformação 

verdadeira “𝑣” são relacionadas com a tensão e a deformação de engenharia, 

segundo as equações (7) e (8) [131,132,137-139]: 

 

𝜎𝑣 = 𝜎(1 + 𝜀) (7) 

 

𝜀𝑣 = 𝑙𝑛(1 + 𝜀) (8) 

 

Na região de encruamento uniforme, as curvas tensão-deformação podem ser 

representadas por uma relação potencial simples, dada pela equação (9) conhecida 

como equação de Ludwik, ou, assumindo-se uma tensão de escoamento “0” como 

mostrado na equação (10), também conhecida como equação de Ludwik-Hollomon 

[121,140,141]: 

 

𝜎𝑣 = 𝐾. 𝜀𝑣
𝑛 (9) 

 

𝜎𝑣 = 𝜎0 + 𝐾. 𝜀𝑣
𝑛 (10) 

 

Onde a constante “K” e o expoente de encruamento “n” dependem da 

temperatura e da deformação. A partir das equações de Ludwik-Hollomon, a aplicação 
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do método de Crussard-Jaoul (C-J) reportado na década de 1950, apresenta a 

derivação das equações de Ludwik-Hollomon e abordagem na forma logarítmica, em 

relação à deformação verdadeira “𝑣”, tal como na equação (11) [142-144]: 

 

𝑙𝑜𝑔 ( 𝑑𝜎𝑣/𝑑𝜀𝑣) = 𝑙𝑜𝑔 (𝑘𝑛) + (𝑛 − 1) 𝑙𝑜𝑔  𝜀𝑣 (11) 

 

Pesquisas posteriores aplicaram esse método, e através do mesmo 

conseguiram averiguar o fenômeno de maclação do titânio e do zircônio policristalinos 

deformados em temperaturas criogênicas. Os diferentes estágios do processo de 

deformação foram representados por mudanças de inclinações na curva, associados 

às mudanças no comportamento das maclas. Muitos outros trabalhos vêm fazendo 

uso desse método na avaliação da deformação de aços inoxidáveis [143-145]. 

Contudo, em aços bifásicos, ou aços que apresentam mais de um mecanismo 

de deformação operante na região de encruamento uniforme, faz-se necessária uma 

análise modificada. Desenvolveu-se então a análise de Crussard-Jaoul (C-J) 

modificada (baseada na equação de Swift), que é apresentada na equação (12) 

[146,147]: 

 

𝑙𝑛 (
𝑑𝜎𝑣

𝑑𝜀𝑣
) = (1 − 𝑛) 𝑙𝑛 𝜎𝑣 − 𝑙𝑛 𝐾𝑛 (12) 

 

Na figura 25 são apresentados dois exemplos do uso da análise de Crussard-

Jaoul modificada em aços dual-phase. No trabalho de Tomita [148] foi estudado um 

aço contendo 0,1% de carbono, com microestrutura composta por ferrita e martensita. 

Três tratamentos térmicos diferentes foram realizados de modo a modificar o tamanho 

dos grãos da ferrita, bem como a forma e a distribuição dos grãos da martensita. No 

trabalho de Li [149] foram estudados dois aços duplex diferentes, nas condições de 

material hidrogenado e não hidrogenado [148,149]. 
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Figura 25 - Curvas de Crussard-Jaoul modificadas para: (a) Amostras de aço compostas por ferrita e 

martensita tratadas por três tratamentos térmicos diferentes. (b) Dois aços duplex hidrogenados e não 

hidrogenados. 

 
Fonte: Adaptado de [148,149]. 

 

4.3.7 Análise Fractográfica e EBSD das Amostras Ensaiadas 

 

As imagens das superfícies de fratura dos corpos de prova ensaiados na 

XTMS foram produzidas por microscopia eletrônica de varredura por emissão de 

campo (MEV-FEG). Através dessas, foi possível não só caracterizar as superfícies de 

fratura, como também medir a área das superfícies de fratura com o auxílio do 

software ImageJ®. Com essas áreas medidas, calculou-se a redução de área 

percentual sofrida por cada corpo de prova ao fraturar. Também estimou-se a 

atenuação na redução de área ocasionada pela fragilização por hidrogênio para cada 

grau de pré-deformação estudado, conforme visto na equação (5), na forma do índice 

de fragilização por redução de área [131-136]. 

Além da fractografia, foi realizado o mapeamento por EBSD dos corpos de 

prova ensaiados. Os pormenores dessa técnica, bem como o procedimento 

necessário para o preparo das amostras para tal análise foram discutidos previamente 

no tópico 4.2.3. Os mapeamentos foram realizados nas faces longitudinais/laterais dos 

corpos de prova, em regiões muito próximas das pontas fraturadas. Essa escolha 

visou a investigação de áreas contendo elevada concentração de deformação, 

carregamento e defeitos infligidos à microestrutura, evidenciando os efeitos da pré-

deformação, da contaminação com hidrogênio e do carregamento mecânico até a 
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fratura. Os mapeamentos por EBSD viabilizaram também a análise de microtextura 

[117,120]. 

Na figura 26, é possível observar em (a) a representação de uma das metades 

de um corpo de prova fraturado, onde a partir de (b) destaca-se a borda da face 

longitudinal do corpo de prova, na região mais próxima possível da superfície de 

fratura, a região escurecida que foi mapeada por EBSD. 

 

Figura 26 - (a) Representação da região mapeada por EBSD em um corpo de prova fraturado. Em (b) 

destaca-se a região mapeada por EBSD na borda da face longitudinal do corpo de prova ensaiado. 

 
Fonte: O autor. 

 

 Espessura da Camada Fragilizada e Difusividade 

 

O hidrogênio que contamina o aço no carregamento catódico penetra sua 

superfície e difunde-se para o seu interior, mas a maior porção do hidrogênio ainda 

permanece numa camada subsuperficial. Consequentemente, quando do ensaio de 

tração, essa região mais saturada de hidrogênio irá colapsar primeiro. Ao ensaiar 

mecanicamente os corpos de prova hidrogenados, as superfícies de fratura do 

material hidrogenado apresentam uma morfologia que evidencia a fragilização de 

regiões mais externas.  
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Conhecendo-se a espessura dessa camada externa mais fragilizada, 

considerando-se que a maior parte do hidrogênio que contaminou o aço estava 

concentrado ali, e sabendo que o processo de hidrogenação decorreu pelo período 

de 168 horas, por meio de um rearranjo na 2ª Lei de Fick, considerando as condições 

de contorno, é possível estimar o coeficiente de difusão do hidrogênio que penetrou e 

fragilizou o corpo de prova hidrogenado através da equação (13) [12,54,68-70]: 

 

𝐷 =
𝑑2

2. 𝑡
 (13) 

 

Onde: “d” é a espessura da camada fragilizada; “D” é o coeficiente de difusão 

do hidrogênio no corpo de prova, e “t” é o tempo de duração do carregamento 

catódico. 

 

4.3.8 Ajuste e Correção dos Perfis de Difração 

 

Os parâmetros microestruturais que podem ser determinados a partir dos 

perfis de difração (quantidade de fases, tamanho médio de cristalito, microdeformação 

e densidade de discordâncias) advém de cálculos realizados com base em 

informações extraídas dos seus picos, como a posição, a intensidade, a largura à 

meia-altura e a intensidade integrada. O tratamento de correção dos perfis de difração 

foi feito por métodos matemáticos de modo a efetuar o ajuste dos picos, no intento de 

se reduzir ao mínimo possível eventuais fontes de erro, que influenciarão diretamente 

na qualidade dos resultados calculados. O software utilizado para o tratamento dos 

perfis de difração foi o X’Pert HighScore Plus®, da marca Malvern PANalytical®. 

 

 Correção do Fator Instrumental 

 

Devido a necessidade de obtenção da largura intrínseca dos picos nos perfis 

de difração, fez-se necessária a correção do fator instrumental. Essa correção do erro 

instrumental foi feita por meio da equação (14), conhecida como equação de Cagliotti. 

A determinação do fator de erro instrumental foi realizada a partir de um padrão de 

Ítria (Y2O3) de elevada pureza. Quando da utilização do padrão de Ítria, pode se 
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considerar o alargamento causado pelos fatores da amostra desprezíveis, restando 

apenas a se realizar a correção do alargamento por fator instrumental [150]. 

 

 (14) 

                            

Onde: “” é a largura integrada dos picos de difração; “” é o ângulo de 

difração e “U”, “V” e “W” são os coeficientes refináveis da equação. 

Neste trabalho os perfis de difração foram ajustados com a utilização de uma 

função de distribuição pseudo-Voigt, que possui uma combinação linear das funções 

Lorentziana (ou de Cauchy) e Gaussiana. Em geral, as funções mais aplicadas para 

o ajuste de perfis de difração são as do tipo Gaussiana, Voigt, pseudo-Voigt e Pearson 

VII. Se os picos do perfil de difração forem aproximados por uma função Gaussiana, 

a correção dos perfis deve ser feita com a subtração dos quadrados das larguras 

integradas. Caso os picos sejam aproximados por uma função Lorentziana, a simples 

subtração das larguras integradas dos picos dos perfis de difração deve ser feita. Tal 

método é descrito pelas equações (15) e (16) [151-155]: 

 

𝛽𝑓𝐿 = 𝛽ℎ𝐿 − 𝛽𝑔𝐿 (15) 

 

(𝛽𝑓𝐺)2 = (𝛽ℎ𝐺)2 − (𝛽𝑔𝐺)2 (16) 

 

Onde: “𝛽𝑓” é a largura integrada intrínseca; “𝛽ℎ” é a largura integrada 

experimental; “𝛽𝑔” é a largura integrada instrumental; Os índices “𝐿” e “𝐺” discriminam 

as porções Lorentzianas e Gaussianas dos ajustes respectivamente. 

Quando utilizada a função pseudo-Voigt, o software X’Pert HighScore Plus® é 

capaz de prover a separação dos coeficientes referentes às porções Gaussiana e 

Lorentziana dos perfis de difração da equação de Cagliotti. Por meio desse software, 

o perfil de difração ajustado da Ítria foi adotado como um “template” para o tratamento 

dos demais perfis, permitindo que todas essas considerações fossem realizadas 

quando aplicado um perfil de difração sob tal arquivo. 
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 Correções pela Mudança nas Dimensões da Amostra e pela Absorção na 

XTMS 

 

No decorrer dos ensaios mecânicos conduzidos na XTMS, os corpos de prova 

sofreram mudanças em suas dimensões. Os planos que promovem os picos de 

difração também acabavam sendo afetados por essa alteração dimensional. Estas 

alterações dimensionais podem ser atribuídas à deformação da amostra e a 

temperatura. Além disso, existe também o efeito da absorção do feixe difratado na 

XTMS. Esses fatores de erro também tornam necessárias correções na posição e na 

intensidade dos picos nos perfis de difração. Estas correções podem ser realizadas 

respectivamente com as equações (17) e (18) [151,156]: 

 

 
(17) 

 

 
(18) 

 

Onde: “∆(2𝜃)” é a posição corrigida do ângulo de difração; “2𝜃𝑜𝑏𝑠” é o ângulo 

observado; “𝑡” é a espessura da amostra; “𝜔” é o ângulo do feixe incidente; “𝜀” é a 

deformação da amostra; “detd” é a distância entre o centro do detector e região 

irradiada da amostra; “𝐼(2𝜃)” é a intensidade ajustada; “𝐼𝑜𝑏𝑠(2𝜃)” é a intensidade 

integrada medida; “𝜃” é o ângulo corrigido do pico de difração. 

Como os ensaios foram conduzidos em temperatura ambiente, e essa 

temperatura não variou durante os ensaios, é possível desconsiderar a influência da 

temperatura. 

 

 Quantificação das Fases 

 

A quantificação das fases foi realizada pelo método da comparação direta na 

análise dos perfis de difração. Este método se baseia no princípio de que o somatório 
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das intensidades integradas dos picos de difração de determinada fase presente no 

perfil de difração do material será proporcional à fração volumétrica da fase [157,158]. 

 

 Tamanho Médio de Cristalito, Microdeformação e Densidade de 

Discordâncias 

 

Os cálculos para a determinação do tamanho médio de cristalito e a 

microdeformação foram realizados seguindo o método de Williamson-Hall. Este 

método possibilita que seja feita a separação das contribuições relacionadas ao 

tamanho dos cristalitos e da microdeformação da rede cristalina nos perfis de difração. 

O método baseia-se na construção de um gráfico, por isso, é conhecido também como 

“Williamson-Hall plot”. Seu cálculo é feito de acordo com a equação (19) [151,159]: 

 

 
(19) 

 

Onde: “𝛽” é a largura a meia altura do pico analisado; “𝜆” é o comprimento de 

onda da radiação incidente; “𝐷” é o tamanho de cristalito aparente; “𝜀” é a 

microdeformação aparente; “𝑑∗ = 1/𝑑” é a distância interplanar. 

Considerando esta relação, ao se plotar um gráfico de “𝛽∗” em função de “𝑑∗” é 

possível obter o tamanho médio de cristalito “𝑡” a partir do coeficiente linear de uma 

reta ajustada entre os pontos. Enquanto que a microdeformação residual média pode 

ser determinada a partir do coeficiente angular dessa reta ajustada. Por mais que 

existam métodos matemáticos com maior precisão para estimativa do tamanho médio 

de cristalito e da microdeformação aparente, o método de Williamson-Hall permite 

uma estimativa qualitativa da elevada anisotropia na microdeformação. Este método 

é incluso no software utilizado no tratamento dos perfis de difração. Na figura 27 

apresenta-se um exemplo de uma reta ajustada determinada pelo método de 

Williamson-Hall e que permite o cálculo destes parâmetros [137,157,159]. 
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Figura 27 - “Williamson-Hall plot”, onde o tamanho de cristalito 

pode ser obtido pelo coeficiente linear da reta e a 

microdeformação pelo coeficiente angular. 

 
Fonte: Adaptado de [136]. 

 

O método de Williamson-Hall postula que o alargamento dos picos nos perfis 

de difração é proporcional à microdeformação “𝜀”, segundo a equação (20) [159,160]: 

 

𝛽𝑐𝑜𝑠𝜃 = 2𝜀𝑠𝑒𝑛𝜃 (20) 

 

Conhecendo-se a microdeformação para ferrita e austenita, é possível estimar 

a densidade de discordâncias presente em suas microestruturas, como visto na 

equação (21) para a estrutura CCC da ferrita, e na equação (22) para a estrutura CFC 

da austenita [161]: 

 

𝜌 =  
3

𝜋
 (



0,258 𝑏
)

2

 (21) 

 

𝜌 =  
3

𝜋
 (



0,244 𝑏
)

2

 (22) 

 

Onde: “ρ” é a densidade de discordâncias, “” é a microdeformação aparente, 

e (b) é o vetor de burguers (0,248 nm para a CCC e 0,254 nm para a CFC). 



 75 

Trabalhos anteriores já utilizaram com sucesso o método de Williamson-Hall 

na análise dos seus perfis de difração, inclusive no estudo de aços contaminados com 

hidrogênio, como o inoxidável duplex SAF 2205, e o austenítico AISI 316 [160,162]. 
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5 RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

5.1 CARACTERIZAÇÃO INICIAL 

 

5.1.1 Análise Metalográfica 

 

Na figura 28 é exibida uma composição em forma de cubo, constituída por 

micrografias provenientes de amostras das três diferentes faces da chapa inicial 

(superior, longitudinal e transversal), de modo a exemplificar o arranjo microestrutural 

observado nas faces da chapa. Estas micrografias foram produzidas por ataque com 

imersão em reagente Beraha II modificado. Ao lado deste cubo é representado um 

corpo de prova posicionado com suas faces alinhadas de acordo com a orientação da 

direção de laminação (RD - rolling direction). 

 

Figura 28 - Cubo construído a partir de micrografias de amostras das diferentes faces da chapa do UNS 

S32750 como recebido. Ao lado, exemplo da orientação adotada para os corpos de prova cortados da 

chapa, alinhados conforme a direção de laminação (RD). 

 
Fonte: O autor. 
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No ataque com o reagente Beraha II modificado, a camada de filme que se 

forma recobre as superfícies das amostras atacadas garantindo-lhes uma tonalidade 

marrom, de modo que, quando observadas em microscópio óptico os grãos da matriz 

ferrítica apresentem aparência mais escura, enquanto que os grãos de austenita são 

os grãos mais claros. A microestrutura apresentou o arranjo morfológico comumente 

observado em produtos laminados, composto por grãos de ferrita e austenita 

alongados e orientados de acordo com a direção de laminação nas faces superior e 

longitudinal, ao passo que, os grãos das faces longitudinal e transversal tem suas 

distâncias interlamelares mais reduzidas [3,13]. 

Na figura 29 tem-se a micrografia de uma amostra referente a face superior 

da chapa inicial, obtida via ataque por imersão em reagente Beraha II modificado. 

Assim como na figura 28, os grãos mais claros são pertencentes à austenita, e os 

mais escuros à ferrita, dispostos em uma morfologia lamelar e orientados de acordo 

com a direção de laminação [114]. 

 

Figura 29 - Micrografia da face superior da chapa do UNS S32750 como recebido, 

amostra atacada com o reagente Beraha II modificado. 

 
Fonte: O autor. 

 

Na figura 30 observa-se a micrografia de uma amostra proveniente da face 

superior da chapa inicial, mas com maior ampliação e com a aplicação do filtro 



 78 

Nomarski na concepção da imagem. O sistema de contraste por interferência 

diferencial (DIC – Differential Interference Contrast), também conhecido como filtro 

Nomarski pode gerar o contraste na imagem final de acordo com a anisotropia 

microestrutural do material, ou por variações no relevo da superfície da amostra [163]. 

 

Figura 30 - Micrografia da face superior da chapa do UNS S32750 como recebido, 

amostra atacada com o reagente Beraha II modificado, com uso do filtro Nomarski. 

 
Fonte: O autor. 

 

As fases observadas nas imagens captadas com o filtro Nomarski tiveram o 

seu padrão de cores e tonalidades alterado. As imagens que antes tinham um tom 

marrom, quando submetidas ao filtro Nomarski passaram a exibir tons azulados. No 

filtro Nomarski, as regiões mais escuras correspondem aos grãos de austenita, 

enquanto que as regiões mais claras são os grãos de ferrita. A composição 

morfológica da microestrutura foi a mesma vista nas figuras 28 e 29, formada por 

grãos austeníticos dispersos em meio à matriz ferrítica. Com o filtro Nomarski foi 

possível observar diferentes características topográficas na superfície da amostra em 

função do tipo de grão observado. Os grãos austeníticos destacaram-se com um 

relevo mais rugoso e aparentemente mais elevado, enquanto que os grãos ferríticos 

apresentam superfícies menos rugosas e de baixo relevo. 
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O filtro Nomarski aplicado nas amostras atacadas por imersão no reagente 

Beraha II modificado delimitou os contornos de grão formados nas interfaces 

austenita/austenita e ferrita/ferrita através de distinções no relevo da superfície, 

diferente das imagens sem o filtro, que diferenciaram as fases, mas não evidenciaram 

tanto os contornos de grão entre dois grãos austeníticos ou dois grãos ferríticos. 

Além do ataque com o reagente Beraha II modificado, realizou-se também o 

ataque oxidante por aquecimento em chama (heat tinting). Esse ataque é feito pelo 

aquecimento da amostra em temperaturas na faixa entre 250°C e 300°C. Na figura 31 

é exibida uma micrografia obtida com este tipo de ataque, proveniente de uma amostra 

da face superior da chapa inicial. 

 

Figura 31 - Micrografia da face superior da chapa do UNS S32750 como recebido, 

amostra atacada por aquecimento com chama incidente. 

 
Fonte: O autor. 

 

Nessa imagem sem o filtro Nomarski, a ferrita corresponde às regiões 

marrons, enquanto que as regiões esbranquiçadas são a parcela austenítica da 

microestrutura. Morfologicamente, o que se observa novamente são os grãos de 

ferrita e austenita alongados e orientados de acordo com a direção de laminação da 

chapa. A força motriz que promove a revelação dos contornos de grão no ataque por 

aquecimento em chama é oriunda da diferença na capacidade de oxidação entre os 
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grãos ferríticos e austeníticos. Importante ressaltar que a formação da camada de 

filme de óxido superficial pode ocorrer de forma heterogênea ao longo da superfície 

atacada, do mesmo modo que nos ataques por imersão em reagente [115]. 

Na figura 32 é apresentada uma micrografia obtida a partir de uma amostra 

da face superior da chapa inicial submetida ao ataque oxidante por aquecimento em 

chama, com a aplicação do filtro Nomarski. Nessa micrografia, os grãos de ferrita e 

austenita foram diferenciados pela tonalidade de azul exibida. As regiões de azul mais 

escuro correspondem aos grãos austeníticos, enquanto que as regiões de tonalidade 

azul mais claras são atribuídas a fase ferrítica. 

 

Figura 32 - Micrografia da face superior da chapa do UNS S32750 como recebido, 

amostra atacada por aquecimento com chama incidente, com utilização de filtro 

Nomarski. 

 
Fonte: O autor. 

 

A utilização do filtro Nomarski na observação da microestrutura da amostra 

atacada por aquecimento com chama revelou os contornos de grão nas interfaces 

ferrita/austenita, mas não evidenciou as interfaces ferrita/ferrita ou austenita/austenita. 

Entretanto, o filtro Nomarski permitiu a observação da presença de maclas nas regiões 

mais escuras da microestrutura, atribuídas aos grãos austeníticos. Como o material 
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observado encontra-se em condição inicial, é possível concluir que estas maclas se 

tratam de maclas de recozimento, características da microestrutura austenítica. 

Na figura 33 são exibidas micrografias das faces longitudinais oriundas de 

amostras pré-deformadas, com 0%, 11%, 22% e 33% de pré-deformação, atacadas 

com o reagente Beraha II modificado. 

 

Figura 33 - Micrografias das faces longitudinais de amostras do UNS S32750 com diferentes graus de 

pré-deformação, atacadas com reagente Beraha II modificado. 

 
Fonte: O autor. 

 

A prática metalográfica desenvolvida com as amostras pré-deformadas seguiu 

os mesmos procedimentos realizados nas amostras em condição inicial, desde as 

etapas de lixamento e polimento, até o ataque por imersão. Nestas micrografias não 

foi usado o filtro Nomarski. Os grãos de ferrita são identificados como os grãos de 

tonalidade marrom mais escura, enquanto que os grãos de austenita são os marrons 
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mais claros. As microestruturas observadas podem ser descritas como arranjos 

lamelares compostos por grãos de austenita dispersos pela matriz ferrítica [114]. 

Estas micrografias produzidas a partir das amostras pré-deformadas foram 

captadas com a mesma ampliação, de modo que, é possível observar o refino nas 

distâncias interlamelares conforme aumenta o grau de pré-deformação. A condição 

de 0% é aquela onde a chapa não foi laminada, apenas fresada, enquanto que nas 

condições de 11%, 22% e 33% o material foi laminado com reduções de espessura 

cada vez maiores. 

 

5.1.2 Microdureza 

 

Na figura 34 é exibida em (a) uma das malhas de microindentações 

produzidas para viabilizar as medidas de dureza das fases da chapa do aço UNS 

S32750, enquanto que em (b) é mostrada uma das microindentações cuja diagonal 

foi medida, marcada pelo software ImageJ®. 

 

Figura 34 - Microindentações usadas para as medidas de microdureza das fases do UNS S32750 na 

condição inicial: (a) Uma das malhas produzidas; (b) Uma das microindentações com sua diagonal 

destacada pelo software ImageJ®. 

 
Fonte: O autor. 

 

Dentre as 72 microindentações produzidas, 14 estavam posicionadas 

exclusivamente sobre grãos ou de ferrita ou de austenita, permitindo que a medida de 

suas diagonais fosse contabilizada para o cálculo da microdureza Vickers de uma das 

fases. As microdurezas medidas foram de 228 HV para a ferrita e 298 HV para a 

austenita, com desvio padrão de 2,7 e 3,6 respectivamente. Os valores médios de 
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dureza da ferrita foram inferiores aos valores da austenita, possivelmente 

influenciados pelas diferentes características microestruturais e capacidade de 

deformação plástica de ferrita e austenita, assim como pelo nitrogênio dissolvido em 

solução sólida na austenita. 

 

5.1.3 Difração de Elétrons Retroespalhados (EBSD - Electron Backscatter 

Diffraction) 

 

Na figura 35 são apresentados os mapas de EBSD obtidos de uma amostra 

da face superior da chapa inicial. Em (a) temos o mapa de fases; em (b) o mapa de 

orientações que apresenta a orientação cristalográfica dos grãos de ferrita; em (c) o 

mapa de orientações dos grãos de austenita; em (d) o mapa de contraste de banda 

(BC - Band Contrast) dos grãos de ferrita; e por fim, em (e) o mapa de contraste de 

banda dos grãos de austenita. 

No mapa de fases visto em (a) os grãos são identificados e separados com 

diferentes cores de acordo com a fase à que pertencem. Em vermelho estão os grãos 

de ferrita, e em azul os grãos de austenita. Neste mapa é possível observar a 

orientação da direção de laminação (RD - Rolling Direction), bem como a morfologia 

lamelar dos grãos de austenita e ferrita. 
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Figura 35 - EBSD de amostra do UNS S32750 como recebido: (a) Mapa de cores das 

fases; (b) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (c) Mapa de orientações dos grãos de 

austenita; (d) Mapa de contraste de banda da ferrita; (e) Mapa de contraste de banda da 

austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Os mapas mostrados em (b) e (c) são os mapa de orientações, os quais 

apresentam as diferentes orientações dos grãos ferríticos em (b), bem como as dos 

austeníticos em (c), de acordo com suas cores. As orientações dos grãos podem ser 

interpretadas de acordo com o triângulo de cores RGB presente no canto inferior 

direito, que indica a orientação cristalográfica representada por cada cor no mapa. 

Nesses mapas, é possível observar mudanças de orientação gradativas dentro de 

alguns grãos devido à distorções do reticulado, por meio do gradiente de cores dentro 

de um mesmo grão. 

Os mapas apresentados em (d) e (e) são os mapas de contraste de banda 

derivados dos grãos ferríticos e austeníticos respectivamente, nos quais foram 

destacados os contornos de baixo ângulo em amarelo (com ângulos maiores que 2° 

e menores que 15°). Percebe-se que os contornos de baixo ângulo, decorrentes de 

pequenos desarranjos no reticulado dos cristais, estão alocados em maior quantidade 

nos grãos de ferrita do que nos grãos de austenita [117,164-166]. 

De modo a evitar deturpações nos resultados, em nenhuma das análises 

envolvendo o mapeamento por EBSD apresentadas neste trabalho foi aplicado o 

artifício de redução de ruído (noise reduction), ou qualquer iteração entre pontos 

vizinhos com o intuito de diminuir o número de pontos não indexados nos mapas. Na 

tabela 7 são apresentados alguns dos resultados desse mapeamento por EBSD do 

material inicial. 

 

Tabela 7 - Quantidade de fases, tamanho de grão, contraste de banda médio 

e MAD médio do UNS S32750 em condição inicial. 

Parâmetro CCC (Ferrita) CFC (Austenita) 

Quantidade de Fase (%) 56,9 43,1 

Tamanho de Grão (μm) 5,3 +/- 3,8 2,9 +/- 1,4 

Contraste de Banda Médio 143 144 

MAD Médio 0,62 0,55 

Não indexações (%) 6,9 

Fonte: O autor. 

 

O tamanho de grão médio para os grãos de ferrita foi de 5,3 μm, enquanto 

que para os grãos de austenita foi de 2,9 μm. A proporção entre as fases foi de 56,9% 

de ferrita e 43,1% de austenita. O contraste de banda médio foi equivalente a 143 para 

as regiões ferríticas, e 144 para as austeníticas. O desvio médio angular (MAD - Mean 

Angular Deviation) ficou em 0,62 para a ferrita, e 0,55 para a austenita. O MAD médio 
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é um índice que quantifica o grau de desalinhamento angular entre as bandas 

captadas em relação aos ângulos teóricos presentes na base de dados do software, 

de acordo com a estrutura cristalina do material mapeado. Valores elevados de MAD 

podem indicar a presença de tensões residuais no reticulado ou de elevada densidade 

de defeitos na rede. Para se considerar uma boa indexação, valores de MAD menores 

que 1,0 são desejados. Por fim, o índice de não indexações (zero solutions) total do 

mapa foi de 6,9% [165,166]. 

De modo a avaliar a presença de componentes de textura no material como 

recebido, na figura 36 são exibidas as Funções de Distribuição de Orientações (FDO) 

projetadas a partir dos mapas de EBSD vistos na figura 35. Para os aços duplex, as 

seções de φ2 mais comumente analisadas na ferrita são as de φ2 = 0° e φ2 = 45°, 

enquanto que na austenita, além de 0° e 45° costuma-se verificar φ2 = 65°. Os ábacos 

usados na interpretação das FDO deste trabalho encontram-se no Anexo A [118,164]. 

 

Figura 36 - Principais FDO da ferrita e da austenita no UNS S32750 em amostra do 

material em condição inicial. 

 
Fonte: O autor. 

 

Nas FDO da austenita a máxima intensidade percebida entre as componentes 

de textura identificadas foi igual a 5. Na seção de φ2 = 0° identificou-se a presença 

das componentes (0 1 3) [1 0 0], (0 1 0) [1 0 0] (textura Cubo), (0 1 1) [2 1 1] (textura 

Latão) e (0 2 1) [1 1 2]. Na FDO de φ2 = 45° foram identificadas as componentes (0 0 
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1) [0 1 0] (textura Cubo), (1 1 2) [1 1 1] (textura Cobre), (1 1 0) [0 0 1] (textura Goss) e 

(1 1 0) [1 1 2]. Na FDO de φ2 = 65° foram encontradas as componentes (0 0 1) [2 3 0], 

(2 1 3) [1 1 1] e (2 1 2) [2 2 3]. 

Dentre as seções de φ2 da ferrita a máxima intensidade detectada foi 

equivalente a 9. Na FDO de φ2 = 0° identificou-se as componentes {0 0 1} <0 1 0> e 

{0 0 1} <1 1 0>. Em φ2 = 45° as componentes encontradas foram (0 0 1) [0 1 0], (1 1 2) 

[1 3 1] e {0 0 1} <1 1 0>. 

A ferrita deformada à frio possui componentes características, como as fibras 

 (DL) e  (DN), entretanto, nessa amostra em condição inicial tais fibras não foram 

detectadas, provavelmente por terem sido eliminadas em um tratamento térmico da 

chapa, restando apenas orientações isoladas. Ainda assim, essas componentes 

isoladas apresentaram intensidade ligeiramente superior às componentes 

identificadas na austenita, que por sua vez apresentou suas componentes mais 

características, como as texturas do tipo Goss, Latão e Cobre. 

 

5.2 MEDIDA DO TEOR DE HIDROGÊNIO TOTAL 

 

Na figura 37 são apresentados os resultados obtidos a partir da análise do 

teor de hidrogênio total contido pelos bastonetes hidrogenados do aço inoxidável 

super duplex UNS S32750. Os valores estão em ppm (partes por milhão), indicando 

a massa (em gramas) de hidrogênio presente em 106 gramas do material analisado. 
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Figura 37 - Resultados da análise do teor de hidrogênio total contido pelas amostras 

hidrogenadas com diferentes graus de pré-deformação. 

 
Fonte: O autor. 

 

As amostras hidrogenadas apresentaram incremento considerável no teor de 

hidrogênio em comparação com a amostra não hidrogenada, aqui referenciada como 

“controle” que continha 10,7 ppm. A amostra sem pré-deformação (0%) possuía 161,6 

ppm. Os teores de hidrogênio contido continuaram aumentando para as amostras de 

11% e 22% de pré-deformação, 173,7 ppm e 212,9 ppm respectivamente. Para 33% 

de pré-deformação notou-se um decréscimo no teor de hidrogênio, com um valor 

equivalente a 201,9 ppm, mas ainda dentro da margem do desvio padrão com a 

medida de 22%. É possível supor que entre 22% e 33% de pré-deformação o material 

atingiu um patamar de estabilidade no teor de hidrogênio contido, aliado ao aumento 

na densidade de defeitos, no qual a região subsuperficial atingiu a saturação de 

hidrogênio, dificultando e até mesmo barrando a entrada de mais átomos 

contaminantes. Sendo esse valor, resultado de uma flutuação, ainda dentro da 

margem de desvio padrão entre as amostras com 22% e 33% de pré-deformação. 

Hadam [167] verificou que quão maior o grau de pré-deformação em aços, 

maior também é a concentração de hidrogênio contido pelas amostras ensaiadas. O 

teor de hidrogênio difusível no material tende a manter-se praticamente constante, 

independentemente do quanto tenha sido trabalho à frio, o aumento na concentração 
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de hidrogênio em aços e ligas deformados corresponde principalmente a quanto 

hidrogênio é aprisionado pelas armadilhas na microestrutura [167]. 

Chen et al. [168] constataram que a pré-deformação compromete a camada 

passivante de óxido na superfície do metal. Essa camada além de proteger o aço da 

oxidação, dificulta a adsorção e a penetração do hidrogênio, e quando afetada pelo 

trabalho à frio, promove o surgimento de regiões da superfície metálica expostas, 

facilitando o acesso do hidrogênio ao metal [168]. 

 

5.3 RESULTADOS MECÂNICOS DOS ENSAIOS DE TRAÇÃO 

 

Na figura 38 são mostradas as curvas de tensão de engenharia versus 

deformação de engenharia resultantes dos ensaios de tração uniaxial dos corpos de 

prova do aço UNS S32750 realizados na estação experimental XTMS (X-ray 

Scattering and Thermo-Mechanical Simulation Station). A partir desses resultados 

averiguou-se a influência da pré-deformação na fragilização por hidrogênio no aço 

estudado. 

Foram ensaiados corpos de prova com quatro graus de pré-deformação (0%, 

11%, 22% e 33%), hidrogenados e não hidrogenados. Na figura 38, os resultados dos 

ensaios dos corpos de prova não hidrogenados aparecem na forma de linhas 

tracejadas, enquanto que os resultados dos hidrogenados são representados por 

linhas continuas. Os resultados advindos dos corpos de prova com 0% de pré-

deformação têm suas curvas em verde. Para 11% os resultados estão em azul, os 

resultados de 22% estão em vermelho e os de 33% em preto. 
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Figura 38 - Curvas tensão de engenharia versus deformação de engenharia dos ensaios de tração 

realizados na XTMS. 

 
Fonte: O autor. 

 

Os resultados dos ensaios mecânicos confirmaram que o carregamento por 

hidrogênio no UNS S32750 promoveu a redução na deformação total dos corpos de 

prova hidrogenados em todos os graus de pré-deformação estudados. As reduções 

na ductilidade e na tenacidade dos hidrogenados evidenciam a ocorrência do 

fenômeno de fragilização, em vista da redução na área abaixo da curva tensão-

deformação apresentada pelos corpos de prova hidrogenados, em comparação com 

seus pares de mesmo grau de pré-deformação não contaminados com hidrogênio. 

Na tabela 8 é apresentado o levantamento dos principais parâmetros 

avaliados a partir dos resultados dos testes mecânicos. Para cada uma das curvas 

tensão de engenharia versus deformação de engenharia resultantes dos ensaios 

mecânicos são destacados os valores de tensão limite de escoamento, tensão limite 

de resistência e alongamento percentual total. Além desses resultados, a última 

coluna do lado direito da tabela apresenta também os valores calculados da redução 

de área na região de estricção/fratura dos corpos de prova. A redução de área foi 

calculada a partir da medida das dimensões das superfícies de fratura (realizada na 
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análise fractográfica) considerando-se a redução percentual que ocorreu na região da 

fratura (estricção) com as dimensões conhecidas dos corpos de prova. 

 

Tabela 8 - Parâmetros avaliados a partir dos ensaios de tração na XTMS. 

Pré-

deformação 
Condição σLesc (MPa) σLRT (MPa) 

Alongamento 

(%) 

Redução 

de Área 

(%) 

0% 
Não hidrogenado 659,9 889,0 45 68,1 

Hidrogenado 652,3 881,7 32 42,2 

11% 
Não hidrogenado 927,0 1010,8 30 63,1 

Hidrogenado 919,2 1018,2 14 30,3 

22% 
Não hidrogenado 1023,7 1095,9 24 59,6 

Hidrogenado 1019,4 1158,8 10 28,4 

33% 
Não hidrogenado 1069,3 1161,1 17 56,5 

Hidrogenado 1057,8 1137,9 7 26,5 

Fonte: O autor. 

 

Os gráficos exibidos na figura 39 ilustram a evolução dos parâmetros 

apresentados na Tabela 8, correlacionando-os de acordo com os graus de pré-

deformação estudados (0%, 11%, 22% e 33%) e com a condição do material ensaiado 

(não hidrogenado ou hidrogenado). Em (a) é representada a evolução do limite de 

escoamento; em (b) o limite de resistência à tração (LRT); em (c) está o alongamento 

total (em valores absolutos); e em (d) a redução de área. 
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Figura 39 - Evolução de parâmetros em função do grau de pré-deformação para os resultados 

mecânicos do aço UNS S32750 nas condições de hidrogenado e não hidrogenado. (a) Limite de 

escoamento; (b) limite de resistência; (c) alongamento total; (d) redução de área. 

 
Fonte: O autor. 

 

No gráfico visto em (a), a evolução da tensão limite de escoamento mostra 

que houve um incremento nesse parâmetro em função da pré-deformação, de modo 

que, quão maior a pré-deformação, maior foi o limite de escoamento. O aumento no 

limite de escoamento foi um pouco mais pronunciado entre 0% e 11% do que entre 

11% e 22% ou entre 22% e 33%. Ou seja, o limite de escoamento do aço UNS S32750 

foi consideravelmente influenciado pela pré-deformação. Aparentemente a 

hidrogenação fez com que esse aumento no limite de escoamento fosse levemente 

atenuado. A hidrogenação promoveu uma tênue redução no limite de escoamento em 

cada grau de pré-deformação, sugerindo que o hidrogênio afeta a resistência ao início 

da deformação plástica. Esse efeito pode ser atribuído à atuação do hidrogênio junto 

às discordâncias, facilitando o movimento inicial destas. 
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No gráfico apresentado em (b), a tensão limite de resistência é avaliada em 

função dos graus de pré-deformação. De modo similar ao limite de escoamento, o 

limite de resistência aumentou com a pré-deformação devido ao endurecimento por 

deformação. Para as condições não hidrogenadas o limite de resistência apresentou 

incremento quase linear de acordo com o aumento da pré-deformação, 

comportamento que pode ser caracterizado como resultado do encruamento. Nas 

condições hidrogenadas, o limite de resistência se elevou em uma taxa de incremento 

quase linear entre 0%, 11% e 22%, com leve decréscimo para 33%. As maiores 

discrepâncias no limite de escoamento entre o material hidrogenado e o não 

hidrogenado se deram com 22% e 33% de pré-deformação. Até 11%, o limite de 

resistência do material hidrogenado era levemente inferior ao observado em sua 

contraparte não hidrogenada. Para 22% de pré-deformação, o limite de resistência do 

hidrogenado foi 5,7% maior que o do não hidrogenado, enquanto que para 33% de 

pré-deformação, o limite de resistência do hidrogenado foi 2% menor que o do não 

hidrogenado. Ainda assim, são valores muito próximos, podendo-se assumir que para 

o UNS S32750 hidrogenado o limite de resistência atingiu um patamar assintótico 

entre 22% e 33%. A hidrogenação também reduz ligeiramente o limite de resistência, 

indicando que o hidrogênio pode estar facilitando a fratura do material, ao reduzir a 

quantidade de tensão que o material é capaz de suportar antes de fraturar. 

Em (c) o gráfico visto apresenta o alongamento total dos corpos de prova 

ensaiados versus o grau de pré-deformação. A pré-deformação teve influência direta 

nesse parâmetro. O incremento na redução do alongamento total dos corpos de prova 

hidrogenados e não hidrogenados foi mais pronunciado entre 0% e 11% do que entre 

11% e 22% ou até mesmo entre 22% e 33%. Também percebe-se neste gráfico que 

o carregamento com hidrogênio promoveu redução no alongamento total para todos 

os graus de pré-deformação. 

No gráfico visto em (d), que mostra a redução de área dos corpos de prova 

em função do grau de pré-deformação, observa-se que o grau de pré-deformação 

também exerceu influência na redução de área. Enquanto que para os não 

hidrogenados o decréscimo nesse parâmetro foi quase linear conforme aumenta a 

pré-deformação, os corpos de prova hidrogenados não só apresentaram menor 

redução de área, como também demonstraram serem mais susceptíveis a influência 

da pré-deformação. O declínio na redução de área do material hidrogenado foi mais 
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pronunciado entre 0% e 11%, do que o percebido entre 11% e 22% e entre 22% e 

33%. 

O nível de pré-deformação influenciou na fragilização por hidrogênio do UNS 

S32750, especialmente ao evidenciar o quanto os corpos de prova pré-deformados 

se tornaram mais susceptíveis aos efeitos da contaminação com hidrogênio em 

comparação com a condição sem pré-deformação. A fragilização por hidrogênio foi 

verificada em todos os graus de pré-deformação estudados, intensificando-se 

conforme o grau de pré-deformação aumenta. O fenômeno foi confirmado 

principalmente pelas perdas no alongamento total e na redução de área do UNS 

S32750 hidrogenado. A deformação total do material hidrogenado demonstrou ter sido 

reduzida a 2/3 ou até mesmo 1/3 da deformação total de sua contraparte não 

hidrogenada, dependendo do grau de pré-deformação. Trabalhos anteriores, como o 

de Zheng e Hardie [169] indicam redução significativa na ductilidade de aços duplex 

hidrogenados, avaliados por ensaios de tração uniaxial. O limite de escoamento e a 

tensão de ruptura não são explicitamente afetados pela contaminação com 

hidrogênio, sendo que em alguns casos até certo incremento pode ser observado 

[168-173]. 

As maiores perdas de ductilidade e tenacidade para o aço UNS S32750 

ocorreram para as condições hidrogenadas pré-deformadas (11%, 22% e 33%). A pré-

deformação possivelmente criou mais defeitos e sítios aprisionadores, ampliando a 

capacidade do material pré-deformado em adsorver, dissociar e absorver o hidrogênio 

presente na superfície metálica. Ao investigarem o efeito da fragilização por 

hidrogênio nas propriedades mecânicas do aço super duplex SAF 2507 San Marchi et 

al. [174] relataram diminuição na ductilidade do aço em amostras hidrogenadas pré-

deformadas e recozidas, tanto quando inseridas em meio rico em hidrogênio, ou 

quando ensaiadas depois de previamente hidrogenadas. Outros trabalhos também 

constataram perdas de ductilidade no material pré-deformado mais intensas que o 

percebido em sua contraparte sem pré-deformação [122,168-170,174]. 

 

5.3.1 Índices de Fragilização 

 

A evolução dos índices de fragilização determinados a partir das perdas na 

redução de área e no alongamento por parte dos corpos de prova hidrogenados e os 

não hidrogenados do aço UNS S32750 foram calculados conforme as equações (5) e 
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(6), e são apresentados a seguir na tabela 9 e na figura 40. Nesta figura, em azul 

estão os índices calculados em função da redução do alongamento total, e em laranja 

a perda percentual percebida na redução de área [131-136]. 

 

Tabela 9 - Índices de fragilização calculados em função da redução do alongamento 

total e da redução de área a partir dos resultados dos ensaios de tração. 

Grau de redução de 

espessura 

Índice de Fragilização (%) 

Alongamento Redução de Área 

0% 29,6 38,1 

11% 54,8 52,0 

22% 60,6 52,5 

33% 61,2 53,1 

Fonte: O autor. 

 

Figura 40 - Evolução dos índices de fragilização determinados com base nas perdas 

no alongamento total e na redução de área a partir dos resultados dos ensaios de 

tração. 

 
Fonte: O autor. 

 

Os índices de fragilização corroboraram com os resultados vistos nas curvas 

dos ensaios mecânicos, e nos gráficos da figura 39, confirmando que a pré-

deformação intensificou os efeitos da fragilização por hidrogênio na comparação com 
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os resultados da amostra em condição hidrogenada que não foi pré-deformada 

(condição de 0%). 

Para ambos os índices, verificou-se um incremento maior entre 0% e 11% de 

pré-deformação, indicando que a fragilização foi acentuada com a pré-deformação do 

material. Quanto ao índice de fragilização associado a redução de área, este 

apresentou comportamento quase de patamar estacionário entre 11%, 22% e 33% 

com valores aparentemente muito próximos. Quando o material é deformado, o 

aumento na densidade de defeitos em seu reticulado cristalino eleva a capacidade de 

solubilização de hidrogênio. A pré-deformação acarreta aumento na concentração de 

defeitos, criando mais armadilhas capazes de armazenar hidrogênio nessas regiões, 

multiplicando estes sítios promotores de fragilização [66,91,173]. 

No caso do alongamento total, o efeito da pré-deformação na quantidade de 

fragilização percebida foi mais evidente. Entre 0% (sem pré-deformação) e 11% 

(menor grau de pré-deformação avaliado) o incremento na fragilização também foi 

mais pronunciado, continuando a crescer, mas sem a mesma intensidade entre 11%, 

22% e 33%, com incrementos menos proeminentes entre estes graus de pré-

deformação. As perdas observadas no alongamento total e na ductilidade dos 

hidrogenados pré-deformados são indicadores relevantes, pois evidenciam a 

susceptibilidade à fragilização da microestrutura pré-deformada do aço UNS S32750 

contaminado com hidrogênio. 

 

5.3.2 Análise de Crussard-Jaoul (C-J) Modificada 

 

Na figuras 41 e 42 a seguir são apresentadas as curvas resultantes da análise 

de Crussard-Jaoul modificada aplicada aos resultados dos ensaios mecânicos. Na 

figura 41: Em (a) para 0% de pré-deformação; e em (b) para 11%. Na figura 42 são 

apresentadas as curvas: Em (a) para 22%; e em (b) para 33%. As curvas vermelhas 

são atribuídas à curva derivada do ensaio do material não hidrogenado, e as curvas 

verdes ao material hidrogenado. 
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Figura 41 - Análise de Crussard-Jaoul modificada realizada com base nos 

resultados dos ensaios de tração. Em (a) 0%; (b) 11%. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 42 - Análise de Crussard-Jaoul modificada realizada com base nos 

resultados dos ensaios de tração. Em (a) 22%; (b) 33%. 

 
Fonte: O autor. 

 

Com base nas curvas vistas na figuras 41 e 42, verificou-se que o 

encruamento do aço UNS S32750 nas condições estudadas foi caracterizado por 

diferentes estágios, o que é um indicativo da atuação de diferentes mecanismos na 
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deformação que por vezes se sobrepõem, comuns em aços e ligas com baixa EDE 

(energia de defeito de empilhamento). A presença de vários estágios no encruamento 

é coerente com a combinação de elevada resistência mecânica e ductilidade 

encontrada nos aços duplex [175]. 

Em seus estudos, Keichel et al. [176] reportaram que apesar de coexistirem, 

a ferrita e a austenita dos aços duplex se deformam de modo independente uma da 

outra, da mesma maneira que nos respectivos aços monofásicos. Ao comparar o 

comportamento dos aços inoxidáveis ferríticos e austeníticos, verificou-se que os aços 

ferríticos tem limite de escoamento relativamente superior (aproximadamente 350 

MPa para os graus AISI 430 e 444) ao dos austeníticos (aproximadamente 280 MPa 

para os graus AISI 304 e 316), o que significa que para uma mesma carga atuante, 

os aços austeníticos deformariam plasticamente antes dos ferríticos [176]. 

No decorrer da deformação plástica dos aços duplex, ferrita e austenita não 

apresentam o mesmo comportamento. Via de regra, no início da deformação plástica 

a ferrita oferece maior resistência ao escoamento que a austenita. Dessa forma, a 

austenita começa a se deformar antes. A ferrita, de estrutura CCC e elevada EDE 

deforma plasticamente pela movimentação de discordâncias através dos seus muitos 

sistemas de deslizamento. A austenita, com estrutura CFC e baixa EDE, também 

deforma plasticamente pela movimentação de discordâncias (com menos sistemas de 

deslizamento, porém mais efetivos). Além disso, a deformação por cisalhamento na 

austenita pode estimular fenômenos como a maclação (efeito TWIP) e/ou a formação 

de martensita induzida por deformação plástica (efeito TRIP) [177-180]. 

A evolução da deformação plástica dos aços duplex é complexa, devido as 

diferentes capacidades de deformação e encruamento da ferrita e da austenita 

quando submetidas a esforços mecânicos. Reick et al. [181] ao estudarem o aço 

inoxidável duplex AISI 2205 recozido e laminado à frio, concluíram que no início da 

deformação plástica a ferrita geralmente é mais dura, e a deformação localizada 

ocorre primeiro na austenita. Apesar da ferrita isoladamente ser mais dura e ter maior 

tensão de escoamento, a deformação plástica acontece mais na austenita [181]. 

• Primeiro estágio (A) – O primeiro estágio observado nas curvas de Crussard-

Jaoul modificadas é caracterizado pela queda da taxa de encruamento, fenômeno que 

pode ser associado ao início da deformação plástica da austenita. Esse 

comportamento é atribuído a interação entre as discordâncias móveis e ao 
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amaciamento dinâmico, mecanismos de encruamento predominantes nessa fase com 

menores deformações [145,182,183]. 

• Segundo estágio (B) – De acordo com diversos trabalhos, ao final do primeiro 

estágio pode ocorrer a maclação primária e/ou a formação de martensita, elevando a 

taxa de encruamento. O aumento no número de concentradores de tensão e o 

acúmulo de energia proveniente da deformação fomentam a nucleação da martensita 

em sítios preferenciais, especialmente bandas de cisalhamento. A estabilidade da 

austenita depende diretamente da sua EDE, influenciada diretamente pelo teor dos 

elementos de liga presentes. De modo geral, a tendência de formação da martensita 

induzida por deformação é maior quanto menor for a EDE da austenita. Entretanto, 

como a transformação martensítica é governada por mecanismos atribuídos a 

deformação, tanto a deformação plástica quanto o estado de tensões também 

exercerão influência sobre o fenômeno, fazendo com que a transformação dependa 

também de parâmetros como a taxa de deformação, a direção de deformação e a 

temperatura [145,182,184,185]. 

• Terceiro estágio (C) – O novo decaimento observado na taxa de encruamento 

depois da saturação do segundo estágio indica que a partir de então os mecanismos 

de deformação que provém o encruamento do material são atribuídos principalmente 

à deformação da austenita e ao início da deformação plástica da ferrita. Estudos 

envolvendo o aço duplex UNS S32404 apuraram que para níveis mais elevados de 

deformação, são encontradas linhas de cisalhamento uniformemente distribuídas com 

diferentes orientações nos grãos de austenita. Por outro lado, nos grãos de ferrita, são 

poucos os sinais notáveis de deformação plástica. Em adendo, podem ainda existir 

mais dois mecanismos distintos de deformação neste estágio, ambos dependentes da 

geração de discordâncias na austenita. O primeiro decorrente do acúmulo de 

discordâncias em grãos austeníticos nos contornos de grão com a ferrita, que acaba 

promovendo a geração de discordâncias também na ferrita. O outro mecanismo 

ocorrendo por meio do cisalhamento das discordâncias presentes nos grãos da 

austenita através dos grãos de ferrita. Assim, presume-se que neste ponto a 

deformação plástica também ocorre na ferrita, concentrando-se cada vez mais nessa 

fase à medida em que o material continua sendo deformado [186,187]. 

• Quarto estágio (D) – Nesse estágio a taxa de encruamento exibe um 

comportamento linear quase estacionário, atribuído aos deslizamentos múltiplos na 

ferrita, desencadeando uma contínua proliferação de discordâncias. Para valores de 
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deformação ainda maiores observa-se pronunciada deformação plástica desta fase, 

regida basicamente pela interação entre as discordâncias móveis e pela multiplicação 

de discordâncias. Devido ao aumento da densidade de discordâncias, são exigidas 

tensões cada vez maiores para promover a continuidade do deslizamento, capazes 

de impulsionar a instabilidade na rede. Ou seja, a elevada densidade de discordâncias 

oferece uma barreira ao próprio movimento das discordâncias, de modo que, o 

posterior deslizamento nesses sistemas causa a elevação do encruamento. Por essa 

razão o decaimento da curva acaba sendo muito menos íngreme nessa região [188-

190]. 

• Quinto estágio (E) - Pela análise de Crussard-Jaoul modificada, esse último 

estágio é verificado antes da estricção, de acordo com o aumento contínuo da tensão. 

A curva nesse estágio final apresenta novamente um decaimento, decorrente de 

processos de recuperação dinâmica, do rearranjo de discordâncias com a formação 

de paredes altamente densas, da formação de feixes densos de maclas, bem como 

da diminuição do processo de maclação [145,181,183,184,191]. 

 

No que tange ao comportamento das curvas de encruamento, o que se 

percebeu foi que quanto maior o nível de pré-deformação da amostra, a inflexão 

associada a mudança dos estágios de encruamento tornou-se mais evidente, 

indicando que a mudança nos mecanismos de encruamento preponderantes foi cada 

vez mais severa. Essa tendência foi ainda mais acentuada nas amostras do material 

hidrogenado, ou seja, o encruamento do material foi diretamente afetado pela 

presença do hidrogênio contaminante. 

 

5.4 ANÁLISE FRACTOGRÁFICA 

 

Na figura 43 são apresentadas as imagens captadas para a análise 

fractográfica das superfícies de fratura dos corpos de prova não hidrogenados 

ensaiados sob tração uniaxial na XTMS, obtidas por meio da microscopia eletrônica 

de varredura com efeito de campo (MEV-FEG). Do mesmo modo, na figura 44 são 

vistas as superfícies de fratura dos corpos de prova hidrogenados. Nessas figuras, as 

superfícies de fratura das amostras ensaiadas são exibidas em grupos, de acordo com 

a condição (não hidrogenadas e hidrogenadas respectivamente). 
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Figura 43 - Superfícies de fratura dos corpos de prova não hidrogenados ensaiados 

mecanicamente. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 44 - Superfícies de fratura dos corpos de prova hidrogenados ensaiados 

mecanicamente. 

 
Fonte: O autor. 

 

A morfologia das superfícies de fratura dos corpos de prova não 

hidrogenados, para todos os níveis de pré-deformação, pode ser descrita como 
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composta em sua totalidade por microcavidades coalescidas ou alvéolos, dispersos 

pela superfície, desde a região central até as suas bordas. Essas microcavidades 

identificadas também são conhecidas como dimples, e são características 

morfológicas atribuídas a superfícies em que a fratura ocorreu de maneira dúctil. 

Por outro lado, as superfícies de fratura dos corpos de prova hidrogenados 

demonstraram serem compostas por três regiões distintas. Na figura 45 é 

exemplificada tal constatação, ao esmiuçar-se em detalhes a superfície de fratura de 

um corpo de prova hidrogenado com 11% de pré-deformação (a), a partir da análise 

fractográfica do lado direito da superfície de fratura (b). Por fim, em (c) e (d) são 

destacadas as diferentes regiões de morfologia característica. A saber: Uma região 

interna dúctil, uma região de transição intermediária, e por fim, uma região mais 

externa que foi efetivamente fragilizada, contornando as bordas da superfície de 

fratura. 
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Figura 45 - Detalhes da superfície de fratura de um corpo de prova hidrogenado com 11% 

de pré-deformação. (a) Vista geral da superfície; (b) Detalhe do lado direito; (c) Região 

interna dúctil; (d) Regiões intermediária e de bordas fragilizadas. 

 
Fonte: O autor. 
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A região interna destacada na figura 45 em (c) consiste no “miolo” da 

superfície de fratura, composta majoritariamente pelos microvazios conhecidos como 

dimples, o mesmo componente microestrutural observado na totalidade das 

superfícies de fratura das amostras não hidrogenadas, associado a fratura dúctil. Tal 

observação evidencia que ao menos nessa região da superfície de fratura ocorreu a 

fratura dúctil. A existência dessa região leva a crer que esse “miolo” ainda se deformou 

um pouco mais que as demais regiões da superfície de fratura até eventualmente 

colapsar.   

A região intermediária vista em (d), encontra-se entre o “miolo” e as bordas 

mais externas da superfície de fratura. Essa região apresenta um mistura de 

características morfológicas atribuídas às fraturas de modo dúctil e frágil. Encontram-

se nessa região alvéolos mais rasos que os observados na região interna, bem como 

facetas semi-planas, associadas à fratura frágil. Por apresentar simultaneamente 

constituintes morfológicos associados com a ocorrência de fratura de modo dúctil e 

frágil, estas regiões são conhecidas como regiões de transição entre a área mais 

interna e as bordas externas da superfície de fratura. Observa-se certo alongamento 

desses alvéolos (shallow dimples), bem como esses microvazios vão se tornando 

cada vez mais rasos conforme se aproximam das bordas da superfície de fratura. A 

existência dessa região de transição entre componentes morfológicas de fratura com 

características dúctil e frágil é um indício da penetração e difusão do hidrogênio a 

partir da superfície, em direção ao centro da amostra, promovida pelo gradiente de 

concentração [44,77,122]. 

A terceira região da superfície de fratura, também presente em (d), 

corresponde às bordas mais externas da superfície de fratura. Essa área, a mais 

estreita das três, é composta por facetas planas derivadas de clivagem e trincas 

maiores, componentes morfológicas características de regiões onde a propagação 

das trincas ocorreu com pouca deformação plástica. Essa região de superfícies planas 

é associada à parcela da microestrutura que por ter atingido a concentração limite de 

saturação de hidrogênio local acabou por fragilizar-se. A restrição dessa região 

fragilizada às bordas das superfícies de fratura se deve ao coeficiente de difusão do 

hidrogênio nos aços duplex, e também à capacidade de solubilização e difusividade 

do hidrogênio pelos grãos de ferrita e austenita. 

É crível que os átomos de hidrogênio contaminantes tenham penetrado 

profundidades maiores do que a espessura dessa borda fragilizada da superfície de 
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fratura, no entanto, nessas regiões a concentração de hidrogênio não foi suficiente 

para ocasionar a fragilização. Além das estruturas típicas de clivagem, observou-se 

nas bordas fragilizadas da superfície de fratura das condições pré-deformadas (11% 

hidrogenada, 22% hidrogenada e 33% hidrogenada) a presença de degraus e trincas 

macroscópicas, fortes indicativos de fratura frágil na região. 

O que se observou na descrição das superfícies de fratura dos corpos de 

prova hidrogenados são componentes microestruturais típicos da fragilização sob 

tensão induzida por hidrogênio, comum em aços de alta resistência (HISC – Hydrogen 

Induced Stress Cracking). Partindo das bordas fragilizadas em direção ao núcleo dúctil 

da superfície, a presença de uma região com macrotrincas e facetas planas produto 

de clivagem, sinais da fragilização critica, seguida de uma região intermediária 

composta por facetas de quase-clivagem e dimples rasos, e um “miolo” de área maior 

constituído por dimples mais profundos. A presença dessa região de transição na 

superfície de fratura também é comum em aços de alta resistência [172]. 

As facetas planas de clivagem decorrentes da fragilização da ferrita podem 

ser diretamente associadas com a saturação de hidrogênio local. A decoesão se inicia 

em microtrincas, planos de clivagem ou contornos de grãos, consuma-se na ferrita 

preferencialmente com o deslizamento de planos cristalinos. Essas superfícies de 

fratura planas por vezes exibem irregularidades na forma de estrias ou “marcas de 

rio”, que indicam que houve certa deformação plástica antes da fratura. A observação 

dessas regiões fragilizadas permite inferir que mesmo com a contaminação por 

hidrogênio a ferrita até experimentou pequena deformação plástica antes de sofrer 

clivagem [106]. 

Na ferrita carregada com hidrogênio de alta difusividade pelos interstícios 

rasos da estrutura CCC, a clivagem se dá ao longo dos planos da família {100}. Nos 

materiais susceptíveis à fragilização por hidrogênio isso pode ser muito danoso, 

devido a facilidade com que o hidrogênio se difundirá pela microestrutura. Na ferrita o 

hidrogênio se redistribuirá facilmente pelos concentradores de tensão da estrutura, 

promovendo a saturação local de hidrogênio. A saturação de hidrogênio ocasiona o 

aumento das tensões no reticulado, nucleando microtrincas que eventualmente 

evoluirão e se propagarão até ocasionar a fratura por clivagem da ferrita. Com o 

hidrogênio sendo levado e se acumulando nessas regiões de alta triaxialidade de 

tensões o resultado será a falha precoce, gerando uma superfície de fratura com 

aspectos de fratura frágil [52,192]. 
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Na austenita, o hidrogênio ocasiona a fragilização através do aumento local 

na plasticidade (HELP). Apesar da fragilização macroscópica, a fragilização induzida 

pelo hidrogênio na austenita é resultado da redução da barreira energética para a 

movimentação das discordâncias proporcionada pelo acumulo de hidrogênio no 

entorno desses defeitos, favorecendo o deslizamento de discordâncias com tensões 

muito menores do que seria necessário sem a presença do hidrogênio. Mesmo com a 

baixa difusividade do hidrogênio pela austenita, a contaminação de grãos austeníticos 

mais internos e não superficiais nos aços duplex pode ser facilitada por grãos ferríticos 

vizinhos. Os grãos de ferrita funcionam como uma via de transporte para o hidrogênio, 

contribuindo para o aumento local de plasticidade na austenita. 

Outra possibilidade que explicaria a formação de superfícies de fratura planas 

e de quasi-clivagem na austenita hidrogenada seria a sua conversão em martensita 

induzida pelo hidrogênio. A distorção do reticulado cristalino promovida pela presença 

do hidrogênio é capaz de alterar a estrutura cristalina da austenita, fragilizando-a e 

levando a uma eventual fratura por clivagem. 

Apesar da ferrita e da austenita serem afetadas pelo hidrogênio de maneira 

distinta pelo hidrogênio contaminante, quando o aço duplex é solicitado 

mecanicamente é importante considerar também a interação entre os diferentes 

mecanismos de fratura que atuam em cada uma das fases. De acordo com San Marchi 

et al. [174] a clivagem da ferrita pode ser instigada por concentradores de tensão 

induzidos pela microestrutura bifásica dos aços duplex através do aumento local de 

plasticidade na austenita (fragilização por hidrogênio HELP). A deformação induzida 

pelo hidrogênio na austenita produz um acúmulo de tensões nos contornos de grão 

entre austenita e ferrita, fomentando a clivagem na ferrita. Configurando-se, portanto, 

em processos auto catalíticos [174]. 

Ainda segundo San Marchi et al. [174], assim que as microtrincas por clivagem 

se formam na ferrita, a tensão na estrutura bifásica se transfere para a austenita, 

instigando a propagação da trinca de modo transgranular pela ferrita. Os grãos de 

austenita podem até mesmo barrar a propagação das trincas, induzindo a sua 

propagação pelos contornos entre ferrita e austenita, onde eventualmente encontrarão 

outras microtrincas advindas da clivagem da ferrita, acumulando-se e culminando na 

separação das superfícies que darão origem a superfície de fratura [174]. 
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5.4.1 Espessura da Camada Fragilizada versus Difusividade 

 

Considerando o coeficiente de difusão do hidrogênio em temperatura 

ambiente nos aços duplex (da ordem de 10-15 m/s2) e o tempo de carregamento 

catódico adotado nas hidrogenações das amostras (168 horas), é possível inferir que 

o tempo de hidrogenação provavelmente não foi suficiente para garantir a difusão do 

hidrogênio até o centro dos corpos de prova hidrogenados. Mesmo não sendo capaz 

de se difundir em altos teores até o centro das amostras, o relativamente baixo teor 

de hidrogênio contaminante foi suficiente para promover a fragilização dos corpos de 

prova [44,45,66]. 

Conforme verificou-se na análise fractográfica, as bordas mais externas das 

superfícies de fratura correspondem as regiões mais afetadas pela contaminação com 

hidrogênio. Uma vez identificada essa camada externa fragilizada, por meio dessas 

imagens mediu-se a espessura de tal camada hidrogenada em cada amostra. 

Observou-se que apesar de as espessuras dessas camadas serem irregulares ao 

longo da superfície de fratura, as espessuras percebidas variaram conforme o grau 

de pré-deformação da amostra. 

A irregularidade na espessura da camada fragilizada pode ser atribuída aos 

diferentes coeficientes de difusão e concentrações de saturação do hidrogênio em 

meio aos grãos das fases ferrítica e austenítica. Para contornar tal efeito, os valores 

considerados para a espessura da camada fragilizada de cada amostra foram 

calculados a partir de uma média entre dez medidas de espessura da camada 

fragilizada por amostra. As espessuras foram medidas por meio do software ImageJ®, 

e os valores médios de espessura da camada fragilizada são apresentados na tabela 

10 a seguir: 

 

Tabela 10 - Espessura da camada fragilizada pelo hidrogênio medida na 

superfície de fratura das amostras hidrogenadas do UNS S32750. 

Amostra 
Espessura média da camada fragilizada 

(µm) 

0% Hidrogenada 131,6 

11% Hidrogenada 165,7 

22% Hidrogenada 179,8 

33% Hidrogenada 188 

Fonte: O autor. 
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Como visto na tabela 10, ao serem medidas as espessuras das camadas 

fragilizadas, percebeu-se que quanto maior o grau de pré-deformação, mais espessa 

foi a camada fragilizada. Os valores medidos variaram entre 131,6 m para 0% de 

pré-deformação e 188 m para 33% de pré-deformação. A pré-deformação imposta 

ao material afetou sua microestrutura, facilitando sua penetração e multiplicando o 

volume e a quantidade de defeitos. Conforme abordado na revisão bibliográfica, em 

certas regiões o reticulado distorcido pode facilitar a difusão do hidrogênio, ou dificulta-

la através da geração de mais sítios aprisionadores, elevando a solubilidade do 

hidrogênio no material e o aumento de concentração do contaminante. Dessa forma, 

fomentando o fenômeno de fragilização. 

Conhecendo a espessura da camada fragilizada, e através das considerações 

envolvendo as condições de contorno acerca da 2ª Lei de Fick apresentadas no tópico 

4.3.7.1, foi possível estimar o coeficiente de difusão responsável por introduzir o 

hidrogênio que fragilizou o aço em tal profundidade. No gráfico da figura 46 são 

apresentadas as espessuras das camadas fragilizadas pelo hidrogênio e os 

coeficientes de difusão calculados para essas amostras a partir da espessura da 

camada fragilizada, em função do grau de pré-deformação da amostra [12,54,68-70]. 

 

Figura 46 - Espessura medida da camada fragilizada pelo hidrogênio e coeficiente 

de difusão calculado. 

 
Fonte: O autor. 
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Observa-se que entre 0% e 11%, tanto para a espessura da camada 

fragilizada quanto para o coeficiente de difusão há uma tendência de crescimento 

mais proeminente. Entre 11% e 22%, e entre 22% e 33% ainda verificam-se 

incrementos no coeficiente de difusão e na espessura da camada fragilizada, no 

entanto, esses incrementos são bem menos pronunciados, de modo que, percebe-se 

um comportamento quase de atenuação com o aumento da pré-deformação para 

ambos os parâmetros. 

Por meio dessa análise, novamente confirmou-se a influência da pré-

deformação na fragilização por hidrogênio do aço UNS S32750, ao avaliarmos a 

diferença nas grandezas da espessura da camada fragilizada e do coeficiente de 

difusão do material sem pré-deformação (0%), em comparação com o material pré-

deformado (11%, 22% e 33%), cujos parâmetros continuam crescendo, mas com 

acréscimos bem mais comedidos. 

 

5.5 DIFRAÇÃO DE ELÉTRONS RETROESPALHADOS (EBSD) 

 

5.5.1 Análise dos Mapas de EBSD 

 

Nas figuras de 47 a 54 são apresentados os mapas obtidos por EBSD das 

faces longitudinais dos corpos de prova ensaiados mecanicamente com 0%, 11%, 

22% e 33% de pré-deformação, hidrogenados e não hidrogenados. Em cada uma 

dessas figuras, os mapas estão agrupados de acordo com a respectiva amostra, e 

são apresentados na seguinte ordem: Em (a) o mapa de cores das fases, onde em 

vermelho estão os grãos de ferrita e em azul os grãos de austenita, nesses mapas é 

indicada também a direção de laminação (RD - rolling direction); em (b) o mapa de 

contraste de banda dos grãos de ferrita, onde os contornos de grãos de baixo ângulo 

são destacados em amarelo; em (c) o mapa de contraste de banda dos grãos de 

austenita; em (d) são exibidos os mapas de orientações dos grãos de ferrita, que 

representam a orientação cristalográfica dos grãos mapeados; e por fim em (e) são 

exibidos os mapas de orientações dos grãos de austenita. A orientação dos grãos de 

ferrita e austenita pode ser interpretada de através do triângulo de cores RGB presente 

no canto inferior direito dos mapas (d) e (e). 
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Figura 47 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 0% de pré-deformação não 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 48 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 0% de pré-deformação 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 49 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 11% de pré-deformação não 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 50 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 11% de pré-deformação 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 51 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 22% de pré-deformação não 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 52 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 22% de pré-deformação 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 53 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 33% de pré-deformação não 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 54 - Mapas de EBSD da seção longitudinal da amostra com 33% de pré-deformação 

hidrogenada: (a) Mapa de cores das fases; (b) Mapa de contraste de banda da ferrita; (c) Mapa 

de contraste de banda da austenita; (d) Mapa de orientações dos grãos de ferrita; (e) Mapa de 

orientações dos grãos de austenita. 

 
Fonte: O autor. 
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O elevado nível de desarranjo microestrutural imposto pela deformação 

prévia, em conjunto com a distorção do reticulado causada presença do hidrogênio, 

somados à deformação sofrida pela estrutura do material quando tracionado até a 

fratura, são os fatores que afetaram a microestrutura original nestas regiões próximas 

às pontas das superfícies de fratura, ao ponto de dificultar a obtenção dos padrões de 

Kikuchi por parte do equipamento, reduzindo os índices de indexação dos mapas. Os 

padrões capazes de serem detectados e ter o seu sinal modulado dependem de 

estruturas minimamente organizadas e com certo grau de padrão quanto a orientação 

cristalográfica. Demanda difícil de ser atendida pelas amostras analisadas, 

considerando-se o quão deformada encontra-se a microestrutura pós-fratura. 

A avaliação dos mapas de EBSD indicou o alongamento dos grãos orientados 

de acordo com a direção segundo a qual os corpos de prova foram tracionados, a 

mesma direção de laminação. Nas amostras hidrogenadas com 11%, 22% e 33% de 

pré-deformação constatou-se certo refino no tamanho dos grãos mais próximos das 

superfícies mais contaminadas. Esse fenômeno pode ser atribuído aos esforços 

compressivos atuantes na camada subsuperficial da amostra, promovidos pelo 

elevado teor de hidrogênio contido nessas regiões, bem como ao efeito da adsorção 

de hidrogênio nessas regiões. 

Pelos mapas de contraste de banda das amostras pré-deformadas (as 

imagens vistas em (b) e (c) nas figuras de 47 a 54, observou-se que após os testes 

mecânicos os desarranjos microestruturais na forma de contornos de baixo ângulo se 

redistribuíram em porções mais semelhantes entre os grãos de ferrita e austenita, 

diferente do material como recebido, em que estes desarranjos estavam mais 

presentes na ferrita. 

Na tabela 11 são apresentadas mais algumas informações obtidas no 

mapeamento por EBSD das amostras ensaiadas, como a quantificação das fases, os 

contrastes de banda médios e os índices MAD médios de ferrita e austenita. Quanto 

aos teores de ferrita e austenita, o equilíbrio entre as fases manteve-se em todas as 

condições analisadas, sendo o maior desbalanceamento entre ferrita e austenita 

observado na amostra 0% não hidrogenada, contendo 61,5% de ferrita e 38,5% de 

austenita. O contraste de banda médio variou entre 118,65 e 177,78, com valores 

atendendo o que se exige para que as imagens produzidas pelo mapeamento sejam 

consideradas de boa qualidade. O índice MAD também atendeu as especificações 

desejadas, variando entre 0,61 e 0,77. 
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Tabela 11 - Resultados dos mapeamentos por EBSD das amostras ensaiadas do UNS S32750. 

Grau de 

Pré-

deformação 

Amostra Parâmetro CCC (Ferrita) CFC (Austenita) 

0% 

Não 

hidrogenada 

% de Fase 61,5 38,5 

Contraste de Banda 

Médio 
147,06 129,63 

MAD Médio 0,66 0,72 

Não indexações (%) 16,49 

Hidrogenada 

% de Fase 48,9 51,1 

Contraste de Banda 

Médio 
177,78 176,72 

MAD Médio 0,63 0,69 

Não indexações (%) 6,35 

11% 

Não 

hidrogenada 

% de Fase 56,6 43,4 

Contraste de Banda 

Médio 
137,77 118,65 

MAD Médio 0,72 0,77 

Não indexações (%) 13,86 

Hidrogenada 

% de Fase 48,4 51,6 

Contraste de Banda 

Médio 
138,23 121,71 

MAD Médio 0,66 0,71 

Não indexações (%) 9,79 

22% 

Não 

hidrogenada 

% de Fase 50,2 49,8 

Contraste de Banda 

Médio 
151,86 134,52 

MAD Médio 0,65 0,68 

Não indexações (%) 16,24 

Hidrogenada 

% de Fase 51,2 48,8 

Contraste de Banda 

Médio 
154,17 142,46 

MAD Médio 0,61 0,68 

Não indexações (%) 14,15 

33% 

Não 

hidrogenada 

% de Fase 59,6 40,4 

Contraste de Banda 

Médio 
150,81 138,63 

MAD Médio 0,71 0,76 

Não indexações (%) 23,13 

Hidrogenada 

% de Fase 52,2 47,8 

Contraste de Banda 

Médio 
167,25 164,44 

MAD Médio 0,69 0,72 

Não indexações (%) 9,79 

Fonte: O autor. 
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De acordo com os resultados apresentados na Tabela 11, percebe-se que 

para cada grau de pré-deformação analisado, a amostra hidrogenada apresentou 

MAD menor que sua correspondente não hidrogenada. Como o MAD pode ser 

associado ao nível de tensões contidas no reticulado, é possível inferir que isso se 

deva a maior deformação experimentada pelos corpos de prova não hidrogenados até 

a fratura, elevando a densidade de defeitos. Além disso, em todas as condições 

analisadas o índice MAD da microestrutura austenítica foi levemente superior ao 

verificado na microestrutura ferrítica. 

Do mesmo modo, na comparação entre os índices de não indexações de 

amostras com o mesmo grau de pré-deformação, percebeu-se que as amostras 

hidrogenadas invariavelmente apresentaram valores menores que as suas 

contrapartes não hidrogenadas. Considerando-se cada grau de pré-deformação, 

mesmo que ambas as amostras (hidrogenada e não hidrogenada) tenham o mesmo 

histórico de tratamentos termomecânicos, entretanto, as amostras hidrogenadas 

fragilizaram deformando menos quando ensaiadas mecanicamente. 

Possivelmente as amostras não hidrogenadas (que deformaram mais) tiveram 

seus reticulados cristalinos mais afetados do que as hidrogenadas pelo ensaio de 

tração. Logo, sua estrutura foi de mais difícil detecção e modulação para produzir os 

padrões de Kikuchi, que são mais facilmente indexados por estruturas em condição 

mais regularmente ordenada. 

 

5.5.2 Análise de Microtextura por EBSD 

 

As figuras de 55 a 58 exibem as seções de 2 obtidas a partir do mapeamento 

por EBSD dos corpos de prova ensaiados. Para a apresentação desses resultados, 

de modo a facilitar a observação da evolução das componentes de textura 

desenvolvidas pelas amostras, em suas diferentes condições avaliadas e graus de 

pré-deformação, optou-se por agrupar as FDO de acordo com as seções de φ2 de 

mesmo ângulo. As maiores intensidades verificadas nas componentes das amostras 

analisadas foram de 19 para a ferrita e 10 para a austenita [193,194]. 

Na figura 55 são apresentadas as FDO da ferrita, avaliadas nas amostras não 

hidrogenadas. 

 

 



 123 

Figura 55 - Principais seções de 2 avaliadas na ferrita das amostras não 

hidrogenadas com 0%, 11%, 22% e 33% de pré-deformação. 

 
Fonte: O autor. 

 

Em φ2 = 0°, na amostra de 0% observa-se uma componente (0 1 3) [1 0 0], 

que tem sua intensidade atenuada na amostra de 11% e acaba por desaparecer em 

22% e 33%. Ainda nessa mesma FDO observam-se componentes (0 2 1) [1 1 2] e (0 

2 3) [2 3 2] que acabam por desaparecer com a pré-deformação. Na FDO da amostra 

de 11% destaca-se o surgimento da componente (0 1 3) [1 3 1] a qual sua intensidade 

se eleva conforme aumenta o grau de pré-deformação. Nesta mesma FDO surge uma 

componente (0 1 3) [1 0 0] cuja intensidade vai atenuando-se com o aumento da pré-

deformação. Destaca-se também a presença de uma componente (0 2 1) [2 1 2] nesse 

grau de pré-deformação, que aparentemente dá lugar a outra componente (0 1 0) [1 0 

3] em 22% e 33% de pré-deformação. 

Nas seção de φ2 = 45° da amostra de 0% destacam-se as componentes (3 3 

1) [1 2 3], (3 3 1) [0 1 3] e (1 1 3) [1 2 1], esta última, próxima da componente (1 1 3) 

[0 3 1] que surge na amostra de 11%, se intensifica com 22% e apresenta certa 

atenuação em 33%. 
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Na figura 56 são exibidas as FDO da austenita das amostras não 

hidrogenadas. 

 

Figura 56 - Principais seções de 2 avaliadas na austenita das amostras não 

hidrogenadas com 0%, 11%, 22% e 33% de pré-deformação. 

 
Fonte: O autor. 

 

Para φ2 = 0° a FDO da amostra com 0% exibiu as componentes (0 3 1) [3 1 3] 

e (0 1 3) [1 3 1]. Estas componentes não foram encontradas nas amostras pré-

deformadas, sendo que a partir de 11% identificou-se as componentes (0 1 3) [3 3 1] 

e (0 1 1) [2 3 3]. Com 22% essas componentes dão lugar a uma componente (0 1 2) 
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[1 2 1] que não se encontra na amostra de 33%, onde destacam-se as componentes 

(0 0 1) [2 1 0] e (0 3 2) [1 2 3]. Ainda na FDO da amostra de 11% surge a componente 

(0 1 0) [2 0 1] que vai se intensificando conforme aumenta o nível de pré-deformação. 

Na FDO de φ2 = 45° da amostra com 0% identificou-se as componentes (1 1 

2) [1 3 1] e (1 1 1) [0 1 1] (textura Cubo). A partir de 11% percebeu-se o surgimento 

das componentes (3 3 1) [1 2 3] e (1 1 2) [1 1 1] (textura Cobre). Com 22% de pré-

deformação a primeira das duas últimas componentes citadas intensificou-se, e a 

segunda perdeu intensidade. E por fim com 33% ambas permaneceram. 

Dentre as FDO de φ2 = 65° da amostra com 0% destacam-se as componentes 

(2 1 2) [0 2 1] e (2 1 3) [1 2 0]. A amostra com 11% apresentou as componentes (2 1 0) 

[1 2 2], (1 2 3) [6 3 4] (textura S) e (0 0 1) [1 2 0]. Essas componentes vão perdendo 

intensidade conforme a pré-deformação aumenta. 

Na figura 57 são exibidas as FDO obtidas a partir do mapeamento da ferrita 

das amostras hidrogenadas. 

 

Figura 57 - Principais seções de 2 avaliadas na ferrita das amostras hidrogenadas 

com 0%, 11%, 22% e 33% de pré-deformação. 

 
Fonte: O autor. 



 126 

Na seção de φ2 = 0° da amostra com 0% de pré-deformação observou-se 

uma componente (0 1 1) [1 0 0] (textura Cubo-Goss). Com 11% a ferrita apresentou 

uma componente (0 1 2) [1 0 0]. Com 22% identificou-se as componentes (0 1 2) [3 2 1] 

e (0 1 1) [1 1 1]. Com 33% essa última componente intensificou-se. 

Nas FDO de φ2 = 45° para 0% tem-se as componentes (1 1 0) [0 0 1], (1 1 1) 

[1 2 1] e (2 2 1) [2 3 2]. Essas componentes não foram encontradas na ferrita pré-

deformada e hidrogenada, onde a partir de 11% é observada uma componente (1 1 3) 

[1 2 1], e outras componentes (1 1 0) [0 0 1] e (1 1 0) [1 1 1]. Essas componentes 

posicionadas na base da FDO vão se intensificando com o aumento da pré-

deformação, enquanto que a componente (1 1 3) [1 2 1] deu lugar às componentes (1 

1 2) [1 1 1] e (0 0 1) [0 1 0]. 

Por fim, na figura 58 são apresentadas as seções de 2 obtidas através do 

mapeamento por EBSD da austenita hidrogenada. 
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Figura 58 - Principais seções de 2 avaliadas na austenita das amostras 

hidrogenadas com 0%, 11%, 22% e 33% de pré-deformação. 

 
Fonte: O autor. 

 

Para a amostra com 0% a austenita de φ2 = 0° apresentou as componentes 

de textura {0 0 1} <1 0 0> (textura Cubo), (0 1 0) [0 0 1], (0 0 1) [0 1 0], (0 1 1) [0 1 1] 

(textura Goss girado) e (0 1 1) [2 1 1] (textura Latão). Com 11% de pré-deformação 

verificou-se as componentes (0 0 1) [3 1 0], (0 1 2) [1 2 1] e (0 1 0) [3 0 1]. Com 22%, a 

componente (0 0 1) [3 1 0] se intensificou, enquanto que com 33% foi a componente 

(0 1 2) [1 2 1] que teve sua intensidade elevada. Nas FDO de 22% e 33% observou-

se também o desenvolvimento da componente (0 1 0) [1 0 1]. 
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Nas FDO de φ2 = 45°, observou-se em 0% a presença das componentes (1 1 

0) [1 1 2] (textura Latão), (1 1 2) [0 2 1], (2 2 3) [1 1 0] e (0 0 1) [0 1 0] (textura Cubo). 

Na FDO de 11%, essa última componente perde intensidade, mas surge uma 

componente (0 0 1) [0 1 0] (textura Cubo) que se intensifica com o aumento da pré-

deformação. Ainda em 11%, observa-se o surgimento de componentes (1 1 0) 

[1 1 2] (textura Latão) e (1 1 1) [0 1 1]. Com o aumento da pré-deformação, essa última 

componente se intensifica e aparentemente se estende até (3 3 2) [0 2 3]. 

Nas FDO de φ2 = 65° da austenita do material hidrogenado, identificou-se em 

0% as componentes (1 2 3) [6 3 4] (textura S), (2 1 2) [0 2 1], (0 0 1) [0 1 0] e (2 1 0) 

[1 2 0]. Na FDO de 11% foram encontradas as componentes (0 0 1) [1 2 0] e (2 1 1) 

[1 3 1]. A partir de 22% e 33% desenvolveram-se as componentes (2 1 1) [0 1 1] e (0 0 

1) (3 2 0). 

Novamente não constatou-se a presença das fibras  (DL) e  (DN) na ferrita, 

componentes de textura características dessa fase em estado laminado. Na austenita, 

apesar das menores intensidades de textura, algumas de suas componentes mais 

comuns como Cubo, Latão, S, Cubo girado, Goss e Goss girado foram identificadas 

nas amostras. As componentes {0 0 1} <1 1 0> e {0 1 1} <2 1 1> encontradas na ferrita 

e na austenita respectivamente são texturas típicas de deformação das estruturas 

CCC e CFC [195,196]. 

Aços de estrutura bifásica como os aços duplex tem a evolução de suas 

componentes de textura afetada pela compatibilização de carga entre as fases, em 

especial pelos contornos de grão ferrita/austenita que acabam por dificultar a rotação 

dos cristalitos, amortizando a transferência de cargas e deformação, inibindo no 

surgimento de componentes de textura. Várias pesquisas vêm mostrando a reduzida 

eficiência da laminação no desenvolvimento de texturas em aços duplex e super 

duplex. Apesar da razoável intensidade, mesmo as texturas verificadas na ferrita são 

dependentes da compatibilização de cargas entre as fases presentes para se 

formarem [197-199]. 

Quanto à pré-deformação, percebeu-se que com a laminação do material as 

componentes de textura observadas nas amostras de 0% praticamente sumiram das 

FDO quando se observava as mesmas seções de φ2 do material pré-deformado. Para 

algumas componentes foi possível observar sua evolução e desenvolvimento com o 

aumento do grau de pré-deformação, conforme descrito nos parágrafos anteriores. De 
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modo geral, as amostras não hidrogenadas apresentaram componentes de textura 

mais intensas, tanto na ferrita quanto na austenita. Supõe-se que o carregamento com 

hidrogênio inibiu o eventual desenvolvimento de componentes mais intensas através 

da deformação plástica durante ensaio, através da dificuldade do reticulado em 

reorientar-se quando do material hidrogenado. De modo geral, as componentes de 

textura identificadas nas amostras não hidrogenadas não foram encontradas em suas 

contrapartes hidrogenadas, em que pese haver uma proximidade entre certas 

componentes dentro das FDO, não encontrou-se correspondência direta entre as 

componentes encontradas no material carregado ou não com hidrogênio. 

 

5.6 DIFRAÇÃO DE RAIOS X IN-SITU 

 

5.6.1 Profundidade de Penetração dos Raios X Incidentes 

 

O software usado no tratamento dos perfis de difração, X’Pert HighScore 

Plus® da marca Malvern PANalytical®, possui uma ferramenta que realiza o cálculo da 

profundidade de penetração de raios X. A partir de informações acerca do feixe 

incidente e do material analisado; como o comprimento de onda, o ângulo de 

incidência, o coeficiente de absorção de massa do material (MAC - Mass Absorption 

Coefficient), sua densidade e composição química, esse programa consegue estimar 

a profundidade de penetração dos raios X a partir da superfície do material. Estima-

se que a profundidade de penetração dos raios X na linha XRD1 seja, para a maioria 

dos sólidos cristalinos, da ordem de alguns mícrons [130,200]. 

A profundidade de penetração calculada pelo software para a luz síncrotron 

incidente sobre as amostras do aço UNS S32750 foi equivalente a 7,848 µm. Este 

valor indica que a profundidade de penetração do feixe incidente manteve-se dentro 

da espessura fragilizada medida para todas as condições hidrogenadas de acordo 

com os resultados apresentados no tópico 5.4.1. O hidrogênio contaminante que 

adentrou a estrutura do aço hidrogenado concentrou-se em sua maioria em camadas 

subsuperficiais do material carregado catódicamente. Essas regiões demonstraram 

maior fragilização na análise fractográfica justamente por conterem a maior parte do 

hidrogênio. Sendo a profundidade de penetração dos raios X menor que as 

espessuras das camadas fragilizadas encontradas nas amostras hidrogenadas, 
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comprovou-se que os perfis de difração obtidos são correspondentes aos planos 

cristalográficos que foram mais afetados pelo carregamento com hidrogênio. 

 

5.6.2 Perfis de Difração (Scans) Iniciais 

 

Na figura 59 são apresentados os perfis de difração resultantes das 

varreduras preliminares realizadas antes dos ensaios mecânicos, nas amostras já 

posicionadas no simulador termomecânico. Nestas imagens estão presentes os scans 

iniciais de todas as condições analisadas, referentes aos corpos de prova 

hidrogenados e não hidrogenados, com 0%, 11%, 22% e 33% de pré-deformação. 

Esses perfis de difração iniciais tem faixas de varredura de 2θ maiores do que 

as observadas nos perfis coletados durante os ensaios. Nesses scans iniciais com 

faixa de varredura mais ampla, são observados mais picos do que aqueles avaliados 

durante todo o ensaio, picos que estão além da faixa de varredura ajustada para a 

operação dos detectores durante os ensaios mecânicos. 

Os perfis de difração apresentados nesse tópico seguem a mesma convenção 

de cores adotada para a identificação das condições das amostras ao longo desse 

trabalho, sendo que: Em (a) em diferentes tons de vermelho estão os perfis de difração 

das amostras não hidrogenadas; enquanto que em (b) estão os perfis de difração das 

amostras hidrogenadas em diferentes tonalidades de verde. Nesses perfis de difração, 

os dez picos analisados, em ordem crescente de 2θ são, respectivamente: 

• Pico de austenita () - (111) 

• Pico de ferrita () - (110) 

• Pico de austenita () - (200) 

• Pico de ferrita () - (200) 

• Pico de austenita () - (220) 

• Pico de ferrita () - (211) 

• Pico de austenita () - (311) 

• Pico de austenita () - (222) 

• Pico de ferrita () - (220) 

• Pico de ferrita () - (310) 
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Figura 59 - Perfis de difração (scans) iniciais dos corpos de prova ensaiados na XTMS: (a) 

não hidrogenados (vermelho); (b) hidrogenados (verde). 

 
Fonte: O autor. 
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Nestes perfis de difração, os cinco principais picos associados aos aços 

duplex, encontram-se posicionados a partir do lado esquerdo (picos com menores 

valores de 2θ). Esses cinco primeiros picos são os que foram acompanhados pelos 

detectores lineares Mythen durante todos os ensaios mecânicos, constando em todos 

os perfis de difração analisados. Além desses cinco picos, os outros cinco picos de 

ferrita e austenita foram identificados e ajustados apenas nestes scans iniciais. 

A partir desses perfis de difração iniciais, as frações volumétricas das fases 

presentes em cada uma das oito condições estudadas foram determinadas pelo 

método da comparação direta, de acordo com o visto no tópico 4.3.8.3, e são exibidas 

na figura 60 abaixo [157,158]. 

 

Figura 60 - Frações volumétricas das fases determinadas a partir do tratamento dos perfis 

de difração (scans) iniciais dos corpos de prova ensaiados. 

 
Fonte: O autor. 

 

Na amostra 0% hidrogenada, além dos dez picos elencados anteriormente, 

foram encontrados dois picos pertencentes a fase martensita ε, (101) e (110). A partir 

desses picos, caluclou-se que essa apresentava 8,34% de martensita ε, bem como 

um teor de austenita inferior (51,22%) em comparação com as demais condições 

analisadas. O carregamento catódico pode promover alterações consideráveis na 

microestrutura duplex. Segundo Glowacka et al. [201] tanto na ferrita quanto na 
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austenita contida em aços duplex hidrogenados, podem ser observados efeitos do 

carregamento com hidrogênio, como incrementos na densidade de discordâncias na 

ferrita, bem como na densidade de falhas de empilhamento na austenita. A 

contaminação com hidrogênio também pode incitar transformações de fase, 

especialmente a partir de porções de austenita se convertendo em martensitas, como 

a martensita alfa linha (α’) e a martensita épsilon (εH) [201]. 

A martensita épsilon, de estrutura hexagonal compacta (HC), se origina a 

partir de esforços compressivos (deformação) ocasionados pela adsorção de 

hidrogênio durante a hidrogenação. Enquanto que, a martensita alfa linha, de estrutura 

cúbica de corpo centrado (CCC) nucleia a partir de tensões trativas oriundas dos 

processos de dessorção e desgaseificação do hidrogênio. Trabalhos investigando as 

transformações martensíticas atribuídas a hidrogenação em aços super duplex 

hidrogenados não identificaram a presença de martensita alfa linha em amostras 

envelhecidas a temperatura ambiente por diferentes períodos de tempo. Ao invés da 

martensita alfa linha, foi encontrada a martensita épsilon [202-204]. 

De acordo com Dabah [205] as transformações martensíticas induzidas em 

aços duplex e super duplex pelo carregamento com hidrogênio tem seu início com o 

acúmulo de hidrogênio na fase austenítica. A baixa difusividade do hidrogênio na 

austenita faz com que o elemento contaminante acabe se acumulando nessa fase. A 

alta quantidade de hidrogênio contido faz com que a austenita se converta em um 

pseudo-hidreto intermediário com estrutura CFC identificado como H. O elevado teor 

de hidrogênio presente nesta austenita hidrogenada facilita a formação de moléculas 

de H2, que quando surgem amplificam as tensões localizadas no reticulado, fazendo 

com que essas regiões de alta triaxialidade de tensões sejam pontos de transformação 

da fase H em martensita épsilon. 

Além da martensita épsilon, que quando deformada torna-se um sítio de 

nucleação da martensita alfa linha, processos de dessorção e desgaseificação 

(envelhecimento) do hidrogênio na superfície do material também podem levar a 

formação de alfa linha, a partir da austenita não transformada de baixa EDE. A 

martensita, aumenta a susceptibilidade do aço à fragilização por hidrogênio, pois 

facilita a difusão de hidrogênio pelo material, favorecendo o surgimento de trincas 

induzidas pelo hidrogênio [205-208]. 

A presença de martensita no aço UNS S32750 hidrogenado com 0% de pré-

deformação pode ser atribuída a sua microestrutura não pré-deformada. Com a 
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deformação plástica eventualmente podem ocorrer diferenças na distribuição de 

tensões, na densidade de discordâncias, e até mesmo na estrutura, influenciando a 

formação desse tipo de martensita. O material pré-deformado contém tensões 

residuais significativas, que supõe-se, podem dificultar ou até mesmo inviabilizar a 

nucleação e o crescimento da martensita induzida por hidrogenação, afetando a 

propensão do surgimento dessa martensita em resposta à introdução de hidrogênio, 

em comparação com o material sem pré-deformação. 

 

5.6.3 Seleção dos Perfis de Difração Tratados 

 

Para o ajuste e correção, foram selecionados dez perfis de difração de cada 

condição ensaiada. Estes perfis encontravam-se regularmente espaçados entre si em 

função da deformação. Os perfis de difração escolhidos foram alinhados 

sequencialmente de acordo com o valor de sua deformação correspondente, 

conforme visto nas figuras de 61 a 64 a seguir. Nestas figuras é possível observar a 

evolução dos picos ao longo do ensaio. Novamente, em vermelho são representados 

os perfis de difração do material não hidrogenado, enquanto que em verde estão os 

perfis do material hidrogenado. Na figura 61 estão os perfis de difração selecionados 

das amostras com 0%, na figura 62 os perfis do material com 11%, na figura 63 os 

perfis de difração das amostras com 22%, e por fim, na figura 64 encontram-se os 

perfis captados durante o ensaio dos corpos de prova com 33% de pré-deformação. 
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Figura 61 - Perfis de difração coletados in-situ do UNS S32750 ensaiado com 0% 

de pré-deformação selecionados para o tratamento. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 62 - Perfis de difração coletados in-situ do UNS S32750 ensaiado com 11% 

de pré-deformação selecionados para o tratamento. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 63 - Perfis de difração coletados in-situ do UNS S32750 ensaiado com 22% 

de pré-deformação selecionados para o tratamento. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 64 - Perfis de difração coletados in-situ do UNS S32750 ensaiado com 33% 

de pré-deformação selecionados para o tratamento. 

 
Fonte: O autor. 

 

Os resultados calculados a partir do tratamento dos perfis de difração 

(tamanho médio de cristalito e a densidade de discordâncias) são apresentados nos 

próximos tópicos junto de suas respectivas curvas de tração, de modo a permitir a 

associação dos valores dos parâmetros determinados para ferrita e austenita em cada 

perfil de difração, com sua posição correspondente na curva tensão-deformação de 
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engenharia. Na figura 65 é exemplificado como pode ser interpretada a correlação 

entre o valor do parâmetro aferido (que nessa figura é o tamanho médio de cristalito) 

e a posição do perfil de difração correspondente em função da deformação.  

 

Figura 65 - Perfis de difração selecionados para tratamento e como seus resultados foram 

posteriormente representados juntos das curvas tensão-deformação de engenharia. 

 
Fonte: O autor. 

 

5.6.4 Tamanho Médio de Cristalito 

 

As figuras 66 e 67 a seguir apresentam a evolução observada no tamanho 

médio de cristalito, de ferrita, austenita e martensita, cujos valores foram medidos a 

partir dos picos observados nos perfis de difração selecionados das amostras com 

0%, 11%, 22% e 33% de pré-deformação, hidrogenados e não hidrogenados, 

coletados durante o ensaio mecânico. Junto dessas curvas, estão representados na 

curva de tensão de engenharia versus deformação de engenharia os diferentes 

estágios identificados na análise da taxa de encruamento realizada pela análise de 

Crussard-Jaoul modificada. 
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Figura 66 - Evolução do tamanho médio de cristalito de acordo com a deformação dos 

corpos de prova não hidrogenados (vermelho) e hidrogenados (verde). Em (a) 0%; em (b) 

11%. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 67 - Evolução do tamanho médio de cristalito de acordo com a deformação dos 

corpos de prova não hidrogenados (vermelho) e hidrogenados (verde). Em (a) 22%; em 

(b) 33%. 

 
Fonte: O autor. 
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Nas amostras com 0% e 11% de pré-deformação, hidrogenadas e não 

hidrogenadas, o tamanho médio de cristalito apresentou nítida tendência de redução. 

Percebeu-se que a parcela de redução mais significativa no tamanho de cristalito se 

deu principalmente nos primeiros estágios da deformação plástica (A) da análise de 

Crussard-Jaoul modificada, redução mais proeminente na austenita do material 

hidrogenado. 

Passados os primeiros estágios da deformação plástica, o tamanho médio de 

cristalito atingiu um patamar quase constante para todas as amostras, com valores 

variando entre 10-8 m e 3x10-8 m. O encruamento posterior à estabilização do tamanho 

de cristalito das fases pode ser associado aos outros estágios da deformação plástica 

(entre “B” e “E”) envolvendo processos de maclação, conforme discutido dentre os 

resultados da análise de Crussard-Jaoul modificada. Nesses patamares de 

estabilidade entre os valores medidos, invariavelmente o tamanho de cristalito da 

ferrita manteve-se maior que o da austenita para todas as condições estudadas. O 

tamanho de cristalito aferido nas amostras hidrogenadas demonstrou ser levemente 

inferior ao verificado em suas contrapartes não hidrogenadas de mesmo nível de pré-

deformação. 

No material com 22% e 33% os valores do tamanho médio de cristalito da 

ferrita e da austenita já se encontravam na citada faixa de estabilidade antes do ensaio 

mecânico, e continuaram estáveis ao longo dos ensaios. Em outras palavras, é 

possível concluir que a pré-deformação por laminação com 22% de redução foi 

suficiente para propiciar o menor tamanho médio de cristalito possível para a ferrita e 

a austenita no aço UNS S32750. Percebeu-se também que a dispersão entre os 

valores medidos de tamanho médio de cristalito entre material hidrogenado e não 

hidrogenado, tomando como espaço amostral cada nível de pré-deformação, vai 

reduzindo, tanto para a ferrita quanto para a austenita. 

 

5.6.5 Densidade de Discordâncias 

 

Tendo os valores de microdeformação sido medidos a partir dos picos, foi 

possível através das relações apresentadas no tópico 4.3.8.4 calcular a densidade de 

discordâncias das fases presentes, de acordo com as estruturas CCC e CFC. Nas 

figuras 68 e 69, de modo análogo ao visto nas figuras 66 e 67, é apresentada a 

evolução da densidade de discordâncias das fases ao longo dos ensaios [161]. 
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Figura 68 - Evolução da densidade de discordâncias de acordo com a deformação dos 

corpos de prova não hidrogenados (vermelho) e hidrogenados (verde). Em (a) 0%; em (b) 

11%. 

 
Fonte: O autor. 
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Figura 69 - Evolução da densidade de discordâncias de acordo com a deformação dos 

corpos de prova não hidrogenados (vermelho) e hidrogenados (verde). Em (a) 22%; em 

(b) 33%. 

 
Fonte: O autor. 
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Via de regra, para 0%, 11% e 22%, o material hidrogenado inicialmente 

apresentou maior densidade de discordâncias que sua contraparte não hidrogenada, 

tanto na comparação entre as ferritas quanto entre as austenitas. A evolução na 

densidade de discordâncias, com taxa de incremento maior por parte das amostras 

hidrogenadas pode ser análoga à taxa de incremento das amostras não hidrogenadas, 

considerando-se a comparação pelos estágios da análise de Crussard-Jaoul 

modificada. Se compararmos os valores de densidade de discordâncias encontrados 

para determinado estágio da análise de Crussard-Jaoul modificada de uma amostra 

hidrogenada e sua contraparte não hidrogenada, no mesmo estágio de encruamento, 

esses valores são próximos. Conforme visto na análise de Crussard-Jaoul modificada, 

o material hidrogenado deformou menos, levando a uma aceleração dos estágios do 

encruamento. No final dos ensaios, a densidade de discordâncias do material não 

hidrogenado era de ordem muito semelhante a observada a da sua contraparte 

hidrogenada. 

No início dos ensaios, as densidades de discordâncias de cada amostra 

partiam de valores mais elevados quão maior a pré-deformação. As densidades de 

discordâncias calculadas para as amostras com 0% e 11% de pré-deformação 

apresentaram evidente tendência de crescimento ao longo dos ensaios. Enquanto que 

para 22% esse incremento foi bem menos pronunciado. Para 33% os valores 

calculados ao longo do teste apenas oscilaram sem apresentar a tendência de 

aumento enquanto o material era ensaiado. Entre 0% e 22%, o incremento na 

densidade de discordâncias durante o ensaio foi maior quão menor o grau de pré-

deformação. No final dos ensaios, a densidade de discordâncias de todas as amostras 

se encontravam em patamares de valores semelhantes.  

Do mesmo modo, conforme visto no tamanho médio de cristalito, é possível 

supor a existência de uma faixa de valores de saturação para a densidade de 

discordâncias, a partir da qual observa-se um comportamento assintótico em seus 

valores. Em outras palavras, entre 22% e 33% de pré-deformação atingiu-se o 

patamar máximo para a densidade de discordâncias calculada, tanto na ferrita quanto 

na austenita, com valores de ordem semelhante verificados apenas nas últimas 

etapas da deformação plástica dos corpos de prova com 0%, 11% e 22% de pré-

deformação. 

Percebeu-se em todas as condições que a densidade de discordâncias da 

austenita manteve-se maior que a da ferrita. Reick et al. [209] calcularam a densidade 
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de discordâncias das fases presentes em um aço duplex comercial com 20% de pré-

deformação. Para a austenita o valor calculado foi de 5,77x1015 m-2, enquanto que 

para a ferrita foi de 2,32 x 1015 m-2. Esses valores encontrados na literatura são 

relativamente próximos aos valores calculados para as amostras de 22% aqui 

apresentadas [209,210]. 
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6 DISCUSSÃO INTEGRADA DOS RESULTADOS 
 

Neste trabalho, a pré-deformação do aço UNS S32750 teve seus efeitos 

avaliados incialmente sob o aspecto do teor de hidrogênio total contido pelas amostras 

pré-deformadas hidrogenadas. Identificou-se a influência da pré-deformação no 

potencial de contaminação com hidrogênio através do aumento no teor de hidrogênio 

contido em função do nível de pré-deformação. A amostra sem pré-deformação 

continha menos hidrogênio que sua contraparte sem pré-deformação hidrogenada 

(0%) e muito menos ainda que as hidrogenadas e pré-deformadas (11%, 22% e 33%). 

Em níveis de pré-deformação mais elevados o teor de hidrogênio atingiu um patamar 

assintótico, atribuído à região subsuperficial, que ao se saturar do contaminante, 

dificulta e impede a entrada de mais hidrogênio. Confirmando a expectativa de que 

com a pré-deformação elevar-se-ia também a concentração de hidrogênio no material, 

especialmente aquele retido pelos sítios aprisionadores. O trabalho à frio gerou 

regiões da superfície metálica expostas, não recobertas, que facilitam o acesso de 

contaminantes como o hidrogênio. Esse efeito de saturação subsuperficial foi cada 

vez mais proeminente quão maior a pré-deformação experimentada pelo material 

hidrogenado. 

Os resultados dos ensaios mecânicos evidenciaram os efeitos da 

hidrogenação do aço UNS S32750 pré-deformado, especialmente ao indicarem que o 

material contaminado com hidrogênio sofreu perdas progressivas na sua capacidade 

de deformação e tenacidade, de acordo com os diferentes níveis de pré-deformação 

investigados. As curvas de tensão de engenharia versus deformação de engenharia 

mostraram que tanto a pré-deformação quanto a hidrogenação influenciam 

significativamente na resposta mecânica do material ensaiado. A pré-deformação 

gerou incrementos nas tensões suportadas pelo material, enquanto que a 

hidrogenação induziu perdas na capacidade em sua capacidade de deformação, 

caracterizando a fragilização por hidrogênio através de falhas prematuras. 

A tensão limite de escoamento e a tensão limite de resistência foram afetadas 

pela pré-deformação, elevando-se de acordo com o grau de pré-deformação tanto 

para os corpos de prova hidrogenados quanto para os não hidrogenados. O aumento 

do limite de escoamento com a pré-deformação é esperado devido ao endurecimento 

por deformação, onde a movimentação das discordâncias é dificultada, resultando em 

maior resistência. A hidrogenação promoveu uma tênue redução no limite de 
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escoamento em cada grau de pré-deformação, sugerindo que o hidrogênio afetou a 

resistência ao início da deformação plástica, pelo efeito do hidrogênio junto às 

discordâncias, tornando mais fácil o movimento inicial delas. Similarmente ao limite 

de escoamento, o limite de resistência aumenta com a pré-deformação devido ao 

encruamento, e novamente a hidrogenação reduz ligeiramente o limite de resistência, 

indicando que o hidrogênio atua facilitando a fratura frágil do material. 

A redução progressiva do alongamento total com a pré-deformação indica que 

o material se deforma cada vez menos à medida que é mais pré-deformado. A 

hidrogenação reduz significativamente o alongamento total, sugerindo que o 

hidrogênio fragiliza o material, diminuindo sua capacidade de deformação antes de 

fraturar. As reduções de área averiguadas foram razoavelmente menores quão maior 

o grau de pré-deformação, enquanto que, a hidrogenação levou a uma redução de 

área significativamente menor do que o percebido em suas contrapartes não 

hidrogenadas, um forte indicativo da fragilização ocasionada pela contaminação com 

hidrogênio. As maiores reduções de ductilidade e tenacidade do aço UNS S32750 

foram observadas nas condições hidrogenadas com pré-deformação de 11%, 22% e 

33%. Os diferentes níveis de pré-deformação geraram cada vez mais defeitos e sítios 

aprisionadores, elevando a capacidade do material deformado em adsorver, dissociar 

e absorver o hidrogênio presente na superfície metálica, fomentando os fenômenos 

de fragilização. 

Quanto aos índices de fragilização, tanto em função da redução de área, 

quanto em função da deformação total, o que se percebeu foi que a pré-deformação 

intensificou a fragilização promovida pelo hidrogênio, especialmente para as 

condições pré-deformadas (11%, 22% e 33%). O aumento mais significativo desses 

índices foi percebido entre 0% e 11% de pré-deformação. O índice de fragilização 

relacionado à redução de área apresentou uma tendência quase estacionária entre 

11%, 22% e 33%. Quanto ao alongamento total, o efeito da pré-deformação na 

fragilização observada foi mais evidente. Entre 0% e 11%, o incremento na fragilização 

foi mais acentuado, continuando a crescer, embora com menor intensidade, entre 

11%, 22% e 33%. As reduções no alongamento total e na ductilidade do material pré-

deformado hidrogenado ressaltam a vulnerabilidade à fragilização por hidrogênio do 

aço UNS S32750. 

Os diferentes fenômenos responsáveis pelo encruamento na deformação 

plástica do aço UNS S32750 foram avaliados pela análise de Crussard-Jaoul 
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modificada, que corroborou os resultados de trabalhos semelhantes ao constatar a 

presença de diferentes estágios no encruamento desses aços. O primeiro destes 

estágios caracteriza-se pela queda na taxa de encruamento devido ao início da 

deformação plástica da austenita. Esse comportamento resulta da interação entre 

discordâncias e ao amaciamento dinâmico. Um segundo estágio ocorre devido a 

maclação primária e/ou transformação martensítica, identificado através do aumento 

na taxa de encruamento. Um novo decaimento na taxa de encruamento após a 

saturação do segundo estágio indica que os mecanismos de encruamento regentes 

do fenômeno passaram a ser atribuídos à deformação da austenita e ao início da 

deformação plástica da ferrita. No quarto estágio a taxa de encruamento passa a 

apresentar um comportamento quase estacionário decorrente dos deslizamentos 

múltiplos na ferrita. Tensões cada vez maiores são necessárias para continuar o 

deslizamento devido ao aumento na densidade de discordâncias. No quinto e último 

estágio, a curva apresenta um comportamento de decaimento atribuído à recuperação 

dinâmica, ao rearranjo das discordâncias, a formação de paredes densas e feixes de 

maclas, além da mitigação do processo de maclação. 

Os estágios do encruamento presentes nas curvas da análise de Crussard-

Jaoul modificada foram afetados pela hidrogenação, com inflexões cada vez mais 

proeminentes nas curvas hidrogenadas de acordo com o nível de pré-deformação, 

indicando que o hidrogênio exerce papel fundamental nas mudanças de mecanismos 

predominantes atuantes no encruamento do material pré-deformado, facilitando a 

movimentação de discordâncias, fomentando a iniciação e propagação de trincas, em 

um material com cada vez mais defeitos e sítios aprisionadores presentes conforme 

pré-deformado. 

As superfícies de fratura dos corpos de prova não hidrogenados, 

independentemente do nível de pré-deformação podem ser descritas como 

completamente tomadas por microvazios coalescidos na forma de alvéolos, também 

conhecidos como “dimples”, microconstituintes típicos de fratura dúctil. Por outro lado, 

as superfícies de fratura dos corpos de prova hidrogenados exibiram três regiões bem 

distintas: Uma região interna dúctil que consiste no "miolo" da fratura, majoritariamente 

composta por “dimples” razoavelmente profundos, indicando que tal região sofreu 

fratura dúctil, e que se deformou mais antes de colapsar, uma região intermediária 

situada entre o "miolo" e as bordas externas, apresentando características de fraturas 

dúcteis e frágeis, contando com “dimples” mais rasos e facetas semi-planas, e uma 
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terceira região localizada nas bordas externas da superfície de fratura, composta por 

facetas planas de clivagem, degraus e trincas macroscópicas, características da 

propagação de trincas com pouquíssima deformação plástica, associadas à saturação 

local de hidrogênio que fragilizou essa região. 

Embora o hidrogênio tenha penetrado mais profundamente do que sugere a 

espessura dessa camada fragilizada, sua concentração não foi suficiente para causar 

fragilização significativa além dessa área. A análise das superfícies de fratura 

hidrogenadas revela microestruturas típicas da fragilização por hidrogênio em aços de 

alta resistência (HISC). As facetas de clivagem na ferrita são associadas à saturação 

local de hidrogênio, iniciando a decoesão (HEDE) na forma de microtrincas, planos de 

clivagem ou contornos de grãos. Essas superfícies de fratura planas exibiram marcas 

análogas à estrias, que indicam a ocorrência de certa deformação plástica antes da 

fratura. Na fase austenítica, o hidrogênio provocou a fragilização pelo aumento de 

plasticidade local (HELP), reduzindo a barreira energética para o movimento das 

discordâncias. Outra hipótese para a fragilização da austenita advém de sua 

conversão em martensita induzida pelo hidrogênio. 

A espessura da camada hidrogenada, variou conforme o grau de pré-

deformação, sendo que os maiores níveis de pré-deformação promoveram em 

camadas fragilizadas mais espessas, devido ao aumento no volume e na densidade 

dos defeitos microestruturais que facilitam a penetração e o acúmulo do hidrogênio. 

Quão maior o grau de pré-deformação, maior foi a espessura da camada fragilizada, 

variando de 131,6 µm (0% de pré-deformação) a 188 µm (33% de pré-deformação), 

confirmando a influência da pré-deformação na fragilização por hidrogênio. 

Considerando certas condições de contorno, através da 2ª Lei de Fick estimou-se o 

coeficiente de difusão responsável por introduzir o hidrogênio de modo a gerar as 

camadas fragilizadas encontradas. Tanto as espessuras das camadas fragilizadas 

quanto seus respectivos coeficientes de difusão calculados apontaram um 

crescimento significativo entre 0% e 11% de pré-deformação, e um crescimento cada 

vez menos proeminente para maiores pré-deformações. Tais resultados também 

confirmam a influência da pré-deformação na fragilização por hidrogênio, 

evidenciando que, embora o crescimento destes parâmetros (espessura da camada 

fragilizada e coeficiente de difusão) continue, os incrementos passam a ser menores 

após níveis de pré-deformação mais elevados. 
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A análise dos mapas de EBSD mostrou que nas amostras com 11%, 22% e 

33% de pré-deformação ocorreu certo refino no tamanho dos grãos próximos às 

superfícies hidrogenadas. Esse fenômeno pode ser atribuído aos esforços 

compressivos na camada subsuperficial, promovidos pelo elevado teor de hidrogênio 

nessas regiões, bem como ao efeito da adsorção de hidrogênio. Também nas 

amostras pré-deformadas os desarranjos microestruturais redistribuíram-se de 

maneira mais uniforme entre os grãos de ferrita e austenita, diferentemente do 

material sem pré-deformação, onde esses eram mais presentes na ferrita. Para cada 

grau de pré-deformação estudado, as amostras hidrogenadas apresentaram menor 

desvio médio angular do que suas correspondentes não hidrogenadas. O MAD é 

associado ao grau de tensões na rede, corroborando com o fato de que as amostras 

não hidrogenadas deformaram mais até a fratura. Em todas as condições analisadas, 

o índice MAD da microestrutura austenítica foi ligeiramente superior ao da ferrítica. 

Quanto a microtextura, não foi observada a presença das fibras mais 

comumente atribuídas à ferrita em estado laminado. Na austenita, apesar de menos 

intensas, suas componentes mais comuns como Cubo, Latão, S, Cubo girado, Goss 

e Goss girado foram identificadas. A evolução da textura em aços duplex é afetada 

pela compatibilização de carga entre as fases, especialmente nos contornos de grão 

ferrita/austenita, que dificultam a rotação dos cristalitos, inibindo o surgimento de 

componentes de textura. A laminação tem eficiência reduzida no desenvolvimento de 

texturas em aços duplex e super duplex, entretanto, a pré-deformação levou ao 

desaparecimento da maioria das componentes de textura nas amostras pré-

deformadas, enquanto que algumas componentes aparentemente evoluíram com o 

aumento do nível de pré-deformação. As amostras hidrogenadas apresentaram 

componentes de textura menos intensas, de modo que, supõe-se que o carregamento 

com hidrogênio inibiu o desenvolvimento de componentes de maior intensidade na 

deformação plástica, devido à dificuldade de reorientação do reticulado por parte do 

material hidrogenado. 

Nas análises realizadas envolvendo os perfis de difração advindos das 

varreduras iniciais com faixas de varredura de 2θ mais amplas do que as observadas 

nos perfis coletados in-situ durante os ensaios mecânicos, na varredura inicial da 

amostra 0% hidrogenada foram identificados dois picos pertencentes à fase 

martensita ε. Por conta destes, esta amostra apresentou 8,34% de martensita épsilon 

εH e um teor de austenita inferior em comparação com todas as outras condições. 
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Esta constatação vêm de encontro ao que se observa em materiais que tem parte de 

sua austenita convertida em martensita quando hidrogenada. A martensita épsilon se 

forma devido a esforços compressivos causados pela adsorção de hidrogênio. A 

hidrogenação em aços duplex começa com o acúmulo de hidrogênio na fase 

austenítica. O alto teor de hidrogênio leva à formação de um pseudo-hidreto 

intermediário (H) que posteriormente converte-se em martensita épsilon. A presença 

dessa martensita induzida pela hidrogenação no aço UNS S32750 com 0% de pré-

deformação pode ser atribuída à sua microestrutura, cujo reticulado encontra-se num 

estado menos afetado por deformações, com menos tensões residuais significativas, 

que no caso do material pré-deformado, podem ter inviabilizado o surgimento dessa 

martensita induzida pelo carregamento com hidrogênio. 

Nas amostras com 0% e 11% de pré-deformação, hidrogenadas e não 

hidrogenadas, o tamanho médio de cristalito apresentou tendência de redução, 

especialmente nos primeiros estágios da deformação plástica (A) de acordo com a 

análise de Crussard-Jaoul modificada. Após os primeiros estágios, o tamanho médio 

de cristalito se estabilizou em valores entre 10-8 m e 3x10-8 m. O encruamento 

posterior pode ser associado aos outros estágios da deformação plástica. O tamanho 

de cristalito da ferrita permaneceu maior que o da austenita para todas as condições 

estudadas. Tanto no caso da ferrita, quanto na austenita, o tamanho de cristalito 

medido no material hidrogenado demonstrou ser levemente inferior ao medido em seu 

correspondente de mesmo grau de pré-deformação. Para 22% e 33%, os valores de 

tamanho médio de cristalito já estavam na faixa de estabilidade final antes do ensaio 

mecânico e permaneceram estáveis. Portanto, a pré-deformação por laminação com 

22% de redução foi suficiente para promover o menor tamanho médio de cristalito 

possível para a ferrita e austenita do aço UNS S32750. 

Quanto a densidade de discordâncias das fases, o material hidrogenado 

apresentou densidade de discordâncias inicial superior à sua contraparte não 

hidrogenada. Com a evolução desses valores, a densidade de discordâncias nas 

amostras hidrogenadas demonstrou uma taxa de incremento em função da 

deformação maior, mas comparável à das amostras não hidrogenadas, considerando 

os estágios do encruamento de acordo com a análise de Crussard-Jaoul modificada. 

No mesmo estágio de encruamento, os valores de densidade de discordâncias foram 

muito próximos para o material hidrogenado e não hidrogenado, de modo que, ao final 

dos ensaios, os valores de densidade de discordâncias verificadas no material com 



 153 

ou contaminação com hidrogênio eram muito próximos. As amostras com 0% e 11% 

de pré-deformação mostraram uma tendência evidente de crescimento de suas 

densidades de discordâncias. Para 22%, o incremento foi menos pronunciado, e para 

33%, os valores apenas oscilaram sem clara tendência. A densidade de discordâncias 

aumentou mais rapidamente nas amostras com menor pré-deformação. No final dos 

ensaios, todas as amostras apresentavam valores de densidade de discordâncias 

semelhantes. Assim como no tamanho médio de cristalito, parece haver uma faixa de 

saturação para a densidade de discordâncias, atingindo valores máximos com 33% 

de pré-deformação tanto na ferrita quanto na austenita. Em todas as condições, a 

densidade de discordâncias da austenita foi maior que a da ferrita. 
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7 CONCLUSÕES 

 

Os resultados deste trabalho permitiram as seguintes conclusões: 

• A pré-deformação demonstrou ter influência direta na fragilização por 

hidrogênio do aço super duplex UNS S32750, intensificando-a; 

• O material hidrogenado apresentou perdas na ductilidade e tenacidade, com 

reduções na deformação total da ordem de 1/3 a 2/3 em comparação com o material 

não hidrogenado; 

• Os índices de fragilização apresentaram aumento progressivo com a pré-

deformação, mais proeminente entre 0% e 11% (incremento na fragilização de 85%) 

e mais tênue entre 11% e 22%, e entre 22% e 33% (incrementos de 10,7% e 0,9% 

respectivamente); 

• A análise fractográfica das amostras hidrogenadas confirmou a fragilização, 

especialmente nas bordas fragilizadas da superfície de fratura, cuja espessura 

aumentou em função do nível de pré-deformação; 

• A evolução assintótica de parâmetros como: índice de fragilização, teor de 

hidrogênio total e espessura da camada fragilizada no material pré-deformado (11%, 

22% e 33%) indica que a deformação plástica promoveu a saturação de hidrogênio 

em uma camada subsuperficial que concentrou a maior parte do contaminante; 

• O tamanho de cristalito apresentou tendência de redução nos estágios iniciais 

da deformação plástica, para 0% e 11%, atingindo valores entre 10-8 m e 3x10-8 m. 

Com 22% de pré-deformação já tinha-se inicialmente o menor tamanho de cristalito 

aferido; 

• O tamanho de cristalito medido nas amostras hidrogenadas foi levemente 

inferior ao verificado em suas contrapartes não hidrogenadas com mesmo nível de 

pré-deformação, sendo que a dispersão de valores diminuiu consideravelmente quão 

maior o nível de pré-deformação; 

• As densidades de discordâncias do material com 0%, 11% e 22% de pré-

deformação apresentaram tendência de crescimento pela contaminação com 

hidrogênio e ao longo dos ensaios, mais intensa quão menor o grau de pré-

deformação. Para 33% os valores apenas oscilaram já em faixas de valores elevados, 

na ordem de 1016 m-2. 
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ANEXO A – ÁBACOS UTILIZADOS NA ANÁLISE DAS FDO 

 

Figura 70 - Ábacos utilizados para análise das FDO geradas pelos mapeamentos 

via EBSD do UNS S32750. 

 
 


