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RESUMO 
 

A fragilização por hidrogênio (FH) é um fenômeno que afeta diversos aços e outras ligas metálicas, 

podendo reduzir drasticamente sua resistência à fratura. Apesar de ser estudada a mais de um século, 

a FH é um fenômeno complexo que ainda necessita de um melhor entendimento do seu comportamento 

e quais os fatores que a influenciam. Sendo assim, o presente trabalho tem como objetivo avaliar a 

influência da dureza, tamanho do antigo grão austenítico (AGA), microestrutura dual-phase (DP) e 

temperatura do meio na susceptibilidade à fragilização por hidrogênio (SFH) de dois aços de alta 

resistência e baixa liga (ARBL): 4137-M e 4130-M. Esta avaliação foi conduzida utilizando o teste 

Incremental Step-Loading (ISL) de forma que foi colocado como objetivo adicional o desenvolvimento 

de uma metodologia capaz de identificar a força limite de ruptura (Pth) de aços com baixa dureza. Os 

resultados deste trabalho revelaram que a metodologia desenvolvida para identificar o Pth de aços de 

baixa dureza ensaiados pelo método ISL foi válida. Os resultados mostraram ainda que os contornos 

de alto ângulo (CAA) da microestrutura funcionam como armadilhas fortes de H, de tal forma que a 

microestrutura com maior densidade de CAA exibiu a menor SFH. Este efeito foi evidenciado ao se 

perceber uma queda na SFH e também no teor de hidrogênio difusível nas microestruturas de menor 

AGA e DP. O contorno do AGA, que é um CAA, impediu que parte do H difundisse para os sítios de 

nucleação de trinca. Para a microestrutura DP obteve-se dois tipos de CAA principais, o contorno do 

AGA e a interface martensita\ferrita, que resultaram numa maior densidade de CAA, e, 

consequentemente, numa menor SFH apresentada pela microestrutura DP. Além disso, a deformação 

localizada da ferrita na microestrutura DP reduziu a concentração de tensão e direcionou a H para a 

ferrita, que é menos susceptível que a martensita. A redução da dureza diminuiu a SFH dos aços 

estudados, uma vez que a queda da dureza é acompanhada de uma menor densidade de armadilhas 

de H no contorno do AGA e de maior capacidade de deformar plasticamente, fatores estes que 

aumentam a resistência à FH. Além disso, notou-se uma maior SFH a 24 °C e 4 °C, sem diferença 

significativa entre estas duas temperaturas. No entanto, uma queda na SFH foi observada a 54 °C. Este 

comportamento foi atribuído ao aumento da difusividade do H causado pelo aumento da temperatura 

do meio o que diminuiu a capacidade das discordâncias de aprisionar e transportar H até a raiz do 

entalhe. Por fim, observou-se que difusão de H aliada ao transporte por discordâncias saturam os CAA 

com H induzindo a trinca a se propagar por estes contornos. Quando os CAA eram, principalmente, os 

contornos do AGA a fratura foi intergranular. Já, se os CAA saturados com H eram os pacotes e blocos 

de martensita ou a interface martensita/ferrita, a fratura tinha o aspecto de quase-clivagem. 

 

Palavras Chave: incremental step loading, fragilização por hidrogênio, aços de alta resistência e baixa 

liga, microestrutura, temperatura 
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Abstract 
 

Hydrogen embrittlement (HE) is a phenomenon that affects many steels and other metal alloys, 

drastically reducing their fracture strength. Despite being studied for over a century. HE is a complex 

phenomenon that still needs a better understanding. Therefore, the present work aims to evaluate the 

influence of hardness, prior austenitic grain (PAG) size, dual-phase microstructure (DP) and 

environment temperature on the hydrogen embrittlement susceptibility (HES) of two high-strength low 

alloy (HSLA) steels: 4137-M and 4130-M. This evaluation was carried out using the Incremental Step-

Loading (ISL) test, with the development of a methodology capable of identifying the fracture threshold 

load of low hardness steels was set as an additional objective. The results revealed that the developed 

methodology to identify the Pth of lower hardness steels than that recommended by the ASTM F1624 

standard was valid. It was observed that the microstructure high angle boundaries (HAB) act as strong 

H traps, in such a way that the microstructure with high HAB density exhibited lower HES. This effect 

was evidenced by noticing a reduction in the HES and also in the diffusible hydrogen content in the 

microstructure with lower PAG size and the DP microstructure. The PAG boundary, which is a HAB, 

prevented part of the H from diffusing to the crack nucleation sites. For the DP microstructure, two main 

types of HAB were obtained, the PAG boundary and the martensite / ferrite interface, which resulted in 

a higher density of HAB, and, consequently, in the lower HES presented by the DP microstructure. 

Furthermore, the ferrite localized deformation in DP microstructure reduced the stress concentration 

and directed the H to ferrite, which is less susceptible than martensite. The hardness reduction 

decreased the steel HES, since the decrease in hardness is accompanied by lower density of H traps 

in the PAG boundary and greater plastic deformation capacity, factors that increase the HE resistance. 

Moreover, greater HES was noted at 24 °C and 4 °C, with no significant difference in HES between 

these two temperatures. However, at 54 °C a reduction in HES was observed. This behavior was 

attributed to the enhancement in H diffusivity caused by the increase in temperature, which reduced the 

capacity of dislocations to trap and transport hydrogen to the notch root. Finally, it was observed that H 

diffusion combined with the H transport by dislocations saturate the high-angle boundaries, inducing the 

crack to propagate through these boundaries. When the HAB were mainly the PAG boundaries, the 

fracture was intergranular. On the other hand, if the H-saturated HAB were the martensite packages 

and blocks or the martensite / ferrite interface, the fracture had a quasi-cleavage aspect. 

 

Key Words: incremental step loading, hydrogen embrittlement, high strength low alloy steels, 

microstructure, temperature 
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ΔICD Correção associada à calibração do durômetro 
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miniaturizado 
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θ Ângulo de giro do braço de carregamento 

θM Ângulo de misorientação 

σFFS Tensão limite de ruptura ao ar no ensaio ISL 
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σUTS Tensão limite de resistência à fratura 
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CAPÍTULO I  

1.  

 

 

INTRODUÇÃO 

 

 

Aços de alta resistência e baixa liga (ARBL) têm sido cada vez mais utilizados por 

apresentarem elevada resistência mecânica, tornando-se uma opção atraente em aplicações 

que demandam grandes esforços mecânicos sem que haja aumento no peso da estrutura 

e/ou prejuízo na capacidade de carga. Estes aços são aplicados em diversos setores, tais 

como: óleo e gás, veículos pesados, de passageiros e off-road, máquinas agrícolas e de 

construção, equipamentos industriais, pontes e veículos marítimos (DAVIS, 1996).  No 

entanto, nestas áreas é comum que os componentes fabricados em aço ARBL acabem 

entrando em contato com o hidrogênio (H), seja durante o processo de fabricação, seja 

durante o serviço. Esta exposição pode levar a um fenômeno conhecido como Fragilização 

por Hidrogênio (FH), que pode ocasionar falhas em tensões menores do que aquelas 

projetadas para o componente. A fragilização por hidrogênio é reconhecida há muito tempo 

como uma das principais causas de falha em componentes estruturais (JEON et al., 2015). 

A FH é um tipo de deterioração das propriedades mecânicas que pode estar ligada à 

corrosão ou a processos de controle de corrosão. Este fenômeno envolve a entrada de 

hidrogênio em um componente, podendo alterar significantemente sua ductilidade e 

capacidade de carga, causando trincamento e fratura frágil catastrófica em tensões 

mecânicas abaixo do limite de escoamento de materiais. O hidrogênio pode ainda ser oriundo 

de etapas do processo de fabricação do material (solda, eletrodeposição, fosfatização, 

decapagem, etc.), como subproduto do processo de corrosão ou da aplicação de proteção 

catódica para proteger o componente contra a corrosão quando em serviço (NACE 

INTERNATIONAL, 2020). 

A primeira observação de FH em aços foi feita em 1875 por Wiliam H. Johnson 

(JOHNSON, 1875). Desde então, este fenômeno vem sendo estudado por diversos autores 

que, mesmo após mais de um século e meio de estudos, afirmam que a FH é um fenômeno 

complexo e incerto, não havendo uma teoria unificada que a explique (BARRERA et al., 2018; 

BIRNBAUM; SOFRONIS, 1994; CHEN et al., 2020; PINSON et al., 2020; TAKASAWA et al., 

2012).  
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Relatos de FH nos mais diferentes metais e ligas metálicas estão presentes na 

literatura. Segundo Herring (2010), os metais mais susceptíveis à FH são os aços de alta 

resistência, ligas de Ti, ligas de Al, ligas de Mg, entre outras. De fato, tem-se diversos registros 

de FH em aços de alta resistência, principalmente aços AISI da linha 41XX e 43XX (DULL; 

RAYMOND, 1972; HUI et al., 2017; LIU; ATRENS, 2013; ROSADO, 2011; SARIOǦLU, 2001; 

TUMULURU, 1985; WANG et al., 2013). Porém, mesmo em aços e ligas menos susceptíveis, 

como superligas de níquel e aços inoxidáveis, a FH também já foi observada (GALLIANO et 

al., 2014; JEMBLIE et al., 2017; KAGAY; FINDLEY; CORYELL, 2018; KERNION et al., 2014b; 

MACADRE et al., 2015; MEINHARDT et al., 2017). 

Como dito anteriormente, alguns setores importantes da indústria, tais como: o de óleo 

e gás, o de energia nuclear e o setor aeroespacial vêm tendo dificuldades devido aos efeitos 

causados pela FH, principalmente devido à utilização de aços ARBL. Em perfurações 

offshore, as altas pressões e profundidades de perfuração fazem com este tipo de aço seja 

cada vez mais utilizado. A agressividade do meio, aliada a processos de controle de corrosão 

como a proteção catódica, pode levar à FH destes aços (NOZARI, 2002). De fato, estima-se 

que mais de 25 % das falhas observadas no setor de óleo e gás são oriundas de problemas 

relacionados à FH (SILVA; PONTE; PASHCHUK, 2007). Além do efeito direto nas 

propriedades mecânicas, o hidrogênio também pode ter efeito secundário em outras 

propriedades como, por exemplo, na resistência ao desgaste. Meng, Baker e Munroe (2012) 

identificaram um aumento de 1000 % na taxa de desgaste do composto intermetálico 

Fe30Ni20Mn35Al15 causado pelo H. A Figura 2.1 mostra um caso recente onde houve falha 

devido à FH. 

 

 

Figura 1.1 - Falha em parafusos na unidade conectora de um poço de petróleo no Golfo do 

México (MANN, 2016) 
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A imagem mostrada na Fig. 1.1 relata uma falha em uma unidade petrolífera dos 

Estados Unidos no Golfo do México, publicada no The Wall Street Journal. Agências 

reguladoras dos Estados Unidos e as empresas petrolíferas afirmaram que os parafusos 

estavam quebrando, provocando paradas de equipamentos e aumentando as preocupações 

com a segurança sobre equipamentos usados nas plataformas do Golfo do México.  

Outro caso de falha devido à FH foi observado na ponte que liga São Francisco a 

Oakland, nos Estados Unidos. O caso, relatado por Moriber; Larsen (2015), mostra que no 

dia 01 de março de 2013, trabalhadores começaram a tensionar os 96 parafusos do sistema 

antiterremoto da ponte, parafusos estes fabricados em aço ASTM A354. Logo após o 

processo de aperto, 32 dos parafusos falharam. Engenheiros e metalurgistas identificaram 

que os parafusos haviam falhado devido à fragilização causada pelo hidrogênio. Os custos 

envolvidos no reparo destas falhas atingiram cerca de 80 milhões de dólares. Além disso, foi 

necessário fechar a ponte durante o reparo, o que gerou custos adicionais de transporte para 

as atividades comerciais por não poderem utilizar a ponte. 

Devido ao prejuízo nas propriedades mecânicas dos metais causadas pela FH, há uma 

preocupação crescente no sentido de se identificar os fatores que intensificam esse 

fenômeno, bem como em investigar meios de diminuí-lo ou de se estabelecer condições de 

serviço adequadas. A literatura técnica mostra que há vários fatores que podem afetar a 

susceptibilidade à fragilização por hidrogênio (SFH) dos aços. Estes fatores podem ser 

microestruturais, como as fases presentes no aço (NANNINGA, 2005), o contorno do antigo 

grão austenítico (CARVALHO, 2007; QUADRINI, 1986; SHIBATA; MATSUOKA; TSUJI, 

2013), constituintes martensita-austenita (MA) (SHIM et al., 2017) e precipitados formados a 

partir de elementos de liga presentes no aço (HUI et al., 2016; KANEKO; IKEDA, 1988; 

NANNINGA et al., 2010b; OMURA et al., 2016). Além do material, as condições do meio 

podem também influenciar na SFH dos aços, como, por exemplo, a temperatura 

(DVORACEK, 1970; GREER; VON ROSENBERG; MARTINEZ, 1972) e o potencial catódico 

aplicado na proteção contra a corrosão (MARTINIANO, 2016; PARKINS et al., 1982). 

Outra variável importante na análise da SFH é o tipo de ensaio utilizado, uma vez que 

cada ensaio fornece uma resposta que deve ser interpretada considerando o tipo de 

carregamento, o corpo de prova utilizado (geometria, presença de entalhes e pré-trinca etc.) 

e as condições do meio. Atualmente existem vários ensaios que permitem avaliar a SFH de 

aços e ligas metálicas. Existem aqueles que são mais usuais, como o ensaio de tração com 

baixa taxa de deformação (BTD) e o ensaio de carga constante (constant load test - CLT). 

Também, há ensaios desenvolvidos mais recentemente ou que ainda estão em 

desenvolvimento, que prometem a entrega de resultados de SFH em um tempo inferior ao 

dos ensaios usuais, podendo-se citar o ensaio de carregamento em patamares progressivos 
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assistidos pelo meio (ISL – Incremental Step Loading), spiral notch torsion test (SNTT) e o 

small punch test (SPT). Além disso, cita-se um ensaio promissor e ainda em desenvolvimento, 

que tem como objetivo avaliar a SFH de materiais em escala nanométrica, ensaio este 

denominado de nanoindentação instrumentada. Existem também técnicas desenvolvidas para 

avaliar a trinca induzida por hidrogênio em meios mais agressivos contendo H2S, como o 

double cantilever-beam test (DCB), bent-beam test e o C-Ring test. 

Um grande empecilho aos ensaios usuais de análise da SFH é o elevado tempo 

necessário para se obter resultados representativos. Ensaios como o BTD podem levar até 

720 horas para serem concluídos e os ensaios como CLT podem levar mais de 1 000 horas. 

A perda de produção diária de equipamentos pode se tornar muito cara ao ponto de que o 

tempo para conduzir uma análise de falha se torne a chave para a salvação financeira de uma 

empresa (RAYMOND, 2002). Para sanar tal dificuldade, Raymond (1995) desenvolveu o 

ensaio ISL. A grande vantagem deste ensaio está no tempo necessário para se obter 

resultados representativos, que é de no máximo 60 horas no caso de aços com dureza mínima 

de 33HRC. Além disso, tem-se outras vantagens deste método, como a flexibilidade de 

geometria das amostras e a simplicidade do ensaio em si. 

Diante do que foi acima explanado, são apresentados o objetivo geral e os específicos 

do presente trabalho. 

 

1.1. Objetivo Geral 

 

Neste trabalho será avaliada a susceptibilidade à fragilização por hidrogênio dos aços 

4130-M e 4137-M, por meio do teste Incremental Step-Loading (ISL). Tais aços são 

conhecidos como aços de alta resistência e baixa liga (ARBL) e são largamente utilizados, 

principalmente na indústria de óleo gás, para fabricação de elementos de fixação. Os 

parâmetros avaliados são o tamanho do antigo grão austenítico, microestrutura, dureza e 

temperatura do meio. Tais parâmetros foram selecionados devido à escassez de informações 

na literatura em se tratando de aços ARBL, especialmente utilizando a técnica ISL, onde o 

transporte de hidrogênio por discordâncias influencia significativamente no processo de FH. 

Com isso pretende-se elucidar os mecanismos concernentes ao mecanismo de FH dos aços 

ARBL e como eles se comportam frente aos parâmetros elencados.  
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1.2. Objetivos Específicos 

 

Como objetivos específicos relacionados ao presente trabalho, citam-se: 

 

a) Propor uma metodologia de identificação da força limite de ruptura no ensaio 

ISL de aços de com dureza menor do que a especificada pela norma 

ASTM F1624; 

b) Elucidar os efeitos dos parâmetros supracitados no mecanismo de fratura 

induzida pelo hidrogênio; 

c) Propor modelos que expliquem o mecanismo de fratura induzida pelo 

hidrogênio com base nos parâmetros estudados. 

 

 

1.3. Estrutura do Trabalho 

 

O presente trabalho é constituído de mais quatro capítulos cujo conteúdo está dividido 

da seguinte forma: 

No capítulo II é apresentada uma revisão bibliográfica acerca do fenômeno de 

fragilização por hidrogênio, englobando as principais teorias envolvidas, fatores que a 

influenciam e tipos de ensaio utilizados para analisar a susceptibilidade à fragilização por 

hidrogênio. 

No capítulo III é apresentada a metodologia adotada no desenvolvimento deste trabalho 

envolvendo o procedimento de caracterização do material e de realização dos ensaios. 

No capítulo IV são apresentados os resultados obtidos bem como suas respectivas 

análises e discussões. 

No capítulo V são apresentadas as principais conclusões obtidas neste trabalho. 

No capítulo VI são apresentadas algumas sugestões de trabalhos futuros, afim de 

enriquecer o conhecimento acerca do fenômeno de fragilização por hidrogênio. 
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CAPÍTULO II 
 

 

2.  

REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 

 

 

A fragilização por hidrogênio é um fenômeno cujos primeiros registros datam do século 

XIX, quando William H. Johnson (1875) relatou a diminuição da tenacidade de arames de aço 

logo após mergulhá-los por alguns minutos em ácido. Com o surgimento de mais casos 

semelhantes a estes, associou-se este fenômeno a uma interação sinérgica entre o esforço 

mecânico ao qual o aço estava submetido e as condições do meio que o envolvia (NOZARI, 

2002). Com o avanço da tecnologia e o surgimento da mecânica da fratura, o interesse em se 

saber como se dá a interação entre hidrogênio e microestrutura aumentou. 

Sabe-se que a FH é um fenômeno que depende da ação de três fatores, quais sejam: 

a susceptibilidade do material, a presença de tensão mecânica trativa e a presença de H no 

meio no qual o material está inserido (DWIVEDI; VISHWAKARMA, 2018; HERRING, 2010; 

TAGLIARI et al., 2019). Por isso, a seguir é realizada uma revisão sobre FH e os principais 

fatores que influenciam este fenômeno. 

 

 

2.1. Fragilização por Hidrogênio nos Aços 

 

Embora seja um fenômeno antigo e amplamente conhecido, os mecanismos que 

envolvem o processo de FH são diversos e muito complexos, não havendo ainda uma teoria 

unificada que explique este fenômeno (DEPOVER et al., 2018; DEPOVER; VERBEKEN, 

2018; DJUKIC et al., 2014; NANNINGA, 2005). O H pode interagir com a microestrutura dos 

materiais de diversas formas, porém o resultado final é a perda da resistência à formação e 

propagação de trincas. De forma geral, o processo de interação do H com a microestrutura se 

inicia pela adsorção de moléculas contendo H (H2, H2O, H2S, etc.) na superfície de um dado 

componente e diferenças de pressão ou potencial elétrico acabam por levar à dissociação 

dessas moléculas gerando o H atômico. Este por sua vez, se difunde na microestrutura para 

zonas de alta tensão hidrostática trativas que naturalmente são zonas propensas à nucleação 

de uma trinca. Quando concentrado nestas regiões, o H facilita a nucleação e propagação de 

trincas, levando ao fenômeno conhecido como fragilização por hidrogênio, cujo mecanismo 

pode ser visto no esquema apresentado na Fig. 2.1. 
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Figura 2.1 - Ilustração do processo de FH em um ambiente aquoso (HERRING, 2010), 

modificado. 

  

Embora não seja possível explicar o fenômeno de FH de uma forma unificada, algumas 

teorias foram elaboradas para explica-lo, atentando para aspectos específicos e 

características que são observadas nas superfícies de fratura de componentes que falharam 

por FH. Estas teorias são: teoria da pressão, teoria da decoesão, teoria da plasticidade 

localizada e teoria da formação de hidretos. Dentre as teorias propostas, as mais citadas para 

explicar os efeitos da FH em aços de alta resistência são a teoria da decoesão e a teoria da 

plasticidade localizada (DAS, 2016). Uma melhor descrição de ambas é apresentada a seguir. 

 

2.1.1. Teoria da Decoesão (HEDE – Hydrogen Enhanced Decohesion) 

Formulada por Troiano (1960), a teoria da decoesão afirma que o hidrogênio diminui a 

energia coesiva da estrutura cristalina do material, fazendo com que suas ligações 

interatômicas se rompam em tensões abaixo daquelas normalmente necessárias na ausência 

do hidrogênio (MARTIN et al., 2020). A ideia de que o hidrogênio enfraquece as ligações 

interatômicas foi primeiramente sugerida por Pfeil (1926), que afirmou que o hidrogênio 

diminui a coesão, tanto nos contornos de grão, como nos planos de clivagem do ferro. Anos 

mais tarde, Troiano (1960) elaborou a teoria da decoesão propondo que o hidrogênio doa seu 

elétron da camada 1s para a camada 3d não preenchida dos átomos de Fe, Co, Ni, etc., 

aumentando a força repulsiva entre eles, diminuindo assim a energia coesiva do retículo 
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cristalino. Desta forma, a ruptura se dá preferencialmente por separação dos átomos em vez 

de ocorrer por escorregamento entre os planos de deslizamento (GANGLOFF, 2003; LYNCH, 

2012; MCMAHON, 2001; ORIANI, 1972). A Figura 2.2 ilustra o mecanismo de decoesão 

causado pelo hidrogênio. 

 

 

Figura 2.2 – Ilustração do mecanismo de HEDE, mostrando a separação de átomos causada 

pelo enfraquecimento das ligações interatômicas devido à presença de hidrogênio, (a) no 

retículo cristalino, (b) adsorvido na frente de uma trinca e (c) na interface partícula-matriz, 

(LYNCH, 2003). 

 

Evidência direta de HEDE é difícil de se obter devido à ausência de técnicas que 

permitam a observação de eventos em escala atômica. Entretanto, cálculos teóricos de 

mecânica quântica dão suporte ao mecanismo de decoesão (DAS, 2016; DAW; BASKES, 

1987; HOAGLAND; HEINISCH, 1992; LYNCH, 2012). Experimentos de microscopia de campo 

iônico realizados por Wada; Akaiwa; Mori (1987) mostraram uma redução em torno de 1 eV 

na energia de ligação dos átomos de ferro quando o hidrogênio foi usado como gás de imagem 

em vez de Ne, o que pode ser o mais próximo de uma evidência direta de HEDE. Por outro 

lado, as consequências de HEDE são facilmente observadas na superfície de fratura de aços 

fragilizados por hidrogênio. Alguns autores afirmam que as fraturas intergranular e com 

aspecto de quase-clivagem são resultantes de decoesão causada pelo acúmulo de hidrogênio 

nos contornos do antigo grão austenítico e nos contornos de blocos e ripas de martensita 

(MARTIN et al., 2011; MCMAHON, 2001; NAGAO et al., 2014; OUDRISS et al., 2014; WANG 

et al., 2014). Há, inclusive, modelos que descrevem o mecanismo de fratura induzida por 
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hidrogênio com base na teoria de HEDE (KAMEDA; JOKL, 1982; LEE; UNGER, 1988; NAGAO 

et al., 2014). 

 

 

2.1.2. Teoria da Plasticidade Localizada (HELP – Hydrogen Enhanced Localized Plasticity) 

A teoria da plasticidade localizada afirma que o hidrogênio facilita a movimentação de 

discordâncias em certas direções, fazendo com que elas se movam em tensões abaixo 

daquelas normalmente necessárias na ausência do hidrogênio. Beachem (1972) foi o primeiro 

a propor, através da análise de superfícies de fratura, que o hidrogênio facilita a movimentação 

de discordâncias no aço, levando-o à fratura. Esta hipótese foi então desenvolvida por 

Birnbaum; Sofronis (1994), que afirmaram que o aumento da mobilidade das discordâncias é 

consequência da blindagem dos campos elásticos das discordâncias causada pelo 

hidrogênio. Desta forma, a tensão de interação entre discordâncias ou entre discordâncias e 

outros obstáculos é diminuída, aumentando sua mobilidade. Logo, as discordâncias se 

movem em tensões mais baixas e assim a deformação é facilitada. Uma ilustração do 

mecanismo de HELP pode ser vista na Fig. 2.3. 

 

 

Figura 2.3 – Ilustração do mecanismo de plasticidade localizada (LYNCH, 2012) , modificado. 

 

Evidências de HELP em materiais fragilizados por hidrogênio foram obtidas por meio 

de microscopia. Robertson (2001) observou, via microscopia eletrônica de transmissão, um 

aumento da velocidade de movimentação das discordâncias e da taxa de propagação de 

trinca de um aço inoxidável 310s causadas pelo hidrogênio. Neeraj; Srinivasan; Li (2012) 

evidenciaram plasticidade localizada ao identificar a presença de vazios em nanoescala na 

superfície de fratura dos aços X65 e X80 carregados com hidrogênio. Burile et al. (2021) 

também observaram vazios em escala nanométrica e facetas de quase-clivagem na superfície 

de fratura uma liga de níquel UNSN08830, fragilizada por hidrogênio. Eles atribuíram estas 

caraterísticas a HELP. Além disso, cálculos realizados por Lu et al. (2001) suportam a teoria 

de HELP ao demonstrar que o hidrogênio pode diminuir a tensão de Peierls das discordâncias 

do Al em mais de uma ordem de grandeza. Simulações realizadas por Chateau; Delafosse; 



10 

 

Magnin (2002) mostraram uma diminuição da tensão cisalhante causada pelo hidrogênio em 

discordâncias com componentes em aresta, validando o que foi afirmado por Birnbaum; 

Sofronis (1994) ao propor a teoria de HELP. 

 

 

2.2. Parâmetros que influenciam na SFH dos Aços 

 

O hidrogênio se encontra nos aços de diversas formas, sendo as principais: dissolvido 

na forma de hidrogênio iônico (H+), precipitado na forma de hidrogênio molecular (H2) e 

precipitado na forma de diferentes compostos (CH4, H2O, hidretos, etc.) (ROSADO, 2011). O 

hidrogênio iônico se localiza nos interstícios cristalinos do material ou nos seus defeitos 

(contornos de grão, poros, vazios, pontas de trinca, no entorno de discordâncias, etc.), como 

mostrado na Fig. 2.4. 

 

 

Figura 2.4 - Sítios e armadilhas de hidrogênio, principalmente nos aços (WANHILL et al., 

2014), modificado. 

 

As armadilhas de hidrogênio têm uma capacidade de aprisionamento que varia de 

acordo com a sua energia de ligação. Uma classificação destas armadilhas, proposta por 

Parvathavarthini et al. (2001), é mostrada a seguir: 

 

• Armadilhas fracas: discordâncias (energia de ligação ~ 20 kJ/mol) e 

precipitados finos, dispersos na matriz; 

• Armadilhas intermediárias: ripas de martensita e contorno do antigo grão 

austenítico (energia de ligação ~ 50 kJ/mol); 
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• Armadilhas fortes: nestas armadilhas, o hidrogênio escapa apenas em altas 

temperaturas. Nesta categoria incluem-se: inclusões não-metálicas, 

precipitados esféricos, interfaces martensita/austenita retida, precipitados finos 

e impurezas segregadas (energia de ligação ~ 100 – 120 kJ/mol). 

 

A presença de armadilhas de hidrogênio, condições ambientais agressivas e tensão 

mecânica influenciam diretamente na FH. Desta forma, há na literatura resultados que 

mostram diferença na SFH de aços que possuem níveis de resistência semelhantes (DAS et 

al., 2018; LEE et al., 2015; NANNINGA et al., 2012). Isto está diretamente relacionado ao tipo 

de microestrutura e à quantidade de armadilhas de hidrogênio que possuem. A seguir 

apresentam-se alguns parâmetros que podem influenciar na SFH de um aço. 

 

2.2.1. Tamanho do Antigo Grão Austenítico 

Quando um aço é submetido a um tratamento térmico de têmpera, há a transformação 

da austenita em martensita, elevando assim sua resistência mecânica. No entanto, ao final do 

tratamento tem-se que o contorno do Antigo Grão Austenítico (AGA) que se transformou em 

martensita continua presente, influenciando diretamente nas propriedades mecânicas do aço. 

O tamanho do grão austenítico determina o tamanho máximo das placas e ripas de martensita. 

Assim, espera-se que haja alguma relação entre resistência à FH e o tamanho do AGA 

(BHADESHIA; HONEYCOMBE, 2006a). O efeito do tamanho do AGA na resistência mecânica 

da martensita pode ser visto na Fig. 2.5.  
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Figura 2.5 – Efeito do tamanho do AGA na resistência mecânica da martensita (GRANGE, 

1966), modificado. 

 

Devido ao fato de as impurezas segregarem preferencialmente nos contornos do AGA, 

estes acabam se tornando um dos principais locais de concentração de hidrogênio nos aços. 

Evidências de concentração preferencial de H nos contornos do AGA em aços martensíticos 

já foram encontradas por diversos autores utilizando a técnica de microprint (LUPPO; 

OVEJERO-GARCIA, 1991; NAGAO et al., 2014; OKANO; TAKAGI, 2019). Além disso, a 

fratura de aspecto intergranular observada em materiais fragilizados por hidrogênio também 

confirma a tendência do hidrogênio de se concentrar preferencialmente nos contornos de 

grão. Portanto, é de se esperar que o tamanho do AGA tenha influência direta na SFH dos 

aços, principalmente de aços martensíticos de alta resistência. 

Em um trabalho realizado por Shibata; Matsuoka; Tsuji (2013) em amostras do aço 8Ni-

0,1C, observou-se que o contorno do AGA funciona como principal armadilha de hidrogênio 

na martensita e que a fratura intergranular é aquela causada pelo hidrogênio. Portanto, a 

maior porcentagem de fratura intergranular apresentada pela condição com maior tamanho 

do AGA indica maior concentração local de hidrogênio no contorno do grão. Com isso, a 

condição com maior tamanho do AGA apresentou uma maior SFH. Os resultados obtidos por 

esses autores podem ser vistos na Fig. 2.6. 
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Figura 2.6 - Relação entre o teor de hidrogênio difusível e (a) tensão máxima  e (b) fração de 

área de fratura intergranular obtida no ensaio de tração com baixa taxa de deformação para 

dois tamanhos de AGA, indicados por dγ (SHIBATA; MATSUOKA; TSUJI, 2013), modificado. 

 

Além da diminuição da tensão de ruptura, é possível observar o efeito do tamanho do 

AGA no tempo necessário para levar à fratura de um aço fragilizado pelo hidrogênio. Quadrini 

(1986) analisou o efeito do tamanho do AGA na SFH do aço UNI 40NiCrMo7 utilizando o 

ensaio de carga constante e observou que o tempo de ruptura da amostra variava com o 

tamanho do grão. O autor concluiu que, ao se diminuir o tamanho do grão, há um aumento do 

número de armadilhas nos contornos. Como o hidrogênio é retido pelas armadilhas presentes 

nos contornos do AGA e, em parte, pelos interstícios da estrutura cristalina, a microestrutura 

mais refinada apresenta maior número de armadilhas de hidrogênio e levará mais tempo para 

saturar. Sendo assim, o tempo de ruptura também aumenta, fazendo com que a 

microestrutura de menor tamanho do AGA apresente uma menor SFH. A Figura 2.7 mostra 

os resultados obtidos por Quadrini. 

 

(a) (b) 
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Figura 2.7 - Efeito do tamanho do antigo grão austenítico no tempo de falha do aço UNI 

40NiCrMo7, submetido a um ensaio de carga constante em meio assistido (QUADRINI, 1986), 

modificado. 

 

Outro efeito observado por alguns autores é que refinar o tamanho de grão diminui a 

taxa de geração de vazios estabilizados pelo hidrogênio. Segundo Fuchigami et al. (2006), a 

diminuição do tamanho do grão reduz o comprimento de deslizamento da discordâncias, o 

que acaba por diminuir a quantidade de vazios gerados por interação entre discordâncias e 

estabilizados pelo hidrogênio. Desta forma, menos vazios são gerados, principalmente na 

região dos contornos de grão, o que aumenta a resistência à FH dos aços. Este 

comportamento foi evidenciado por Takasawa et al. (2012) em aços de alta resistência e baixa 

liga. Ao calcular a densidade de discordâncias, os autores notaram que aços de menor 

tamanho do AGA apresentavam menor densidade de discordâncias, bem como um menor 

índice de fragilização por hidrogênio. Dado que o hidrogênio diminui a força de repulsão entre 

as discordâncias, facilitando a interação entre elas, ao diminuir a densidade de discordâncias 

há uma diminuição na geração de vazios. Desta forma, aços de menor AGA apresentavam 

menor SFH uma vez que, com menos vazios gerados no contorno de grão, mais deformação 

plástica era necessária para levar à fratura. Os resultados obtidos por Takasawa et al. (2012) 

podem ser vistos na Fig. 2.8 a seguir. 
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Figura 2.8 – (a) índice de fragilização e (b) densidade de discordâncias em função do tamanho 

do AGA para diferentes aços de alta resistência e baixa liga. Aços NiCrMo (435H, 439, 439R, 

SC, DT), aços de alto limite de escoamento (HT, N, V, NB, T, NT) e aços de alto Cr (CN). 

(TAKASAWA et al., 2012), modificado. 

 

Com isso, pode-se concluir que a diminuição da SFH causada pela diminuição do 

tamanho do AGA é devida a dois fatores principais: diminuição da quantidade de hidrogênio 

por unidade de área e diminuição na quantidade de vazios gerados pela interação entre as 

discordâncias e estabilizados por hidrogênio.  

 

2.2.2. Microestrutura 

Nos aços, de forma geral, tem-se que a martensita é a fase mais susceptível à 

fragilização por hidrogênio devido a fatores como: a) sua estrutura cristalina cúbica de corpo 

centrado (CCC) distorcida por átomos de carbono aprisionados, b) sua menor tenacidade à 

fratura e c) à maior quantidade de armadilhas de hidrogênio, como contornos de placas/ripas 

e discordâncias. Por outro lado, a austenita é a fase menos susceptível, uma vez que possui 

elevada tenacidade à fratura e a sua estrutura cúbica de face centrada (CFC) permite uma 

maior retenção do hidrogênio, impedindo sua difusão para locais de alta concentração de 

tensão. Devido ao maior tamanho dos sítios intersticiais da estrutura CFC em relação aos da 

estrutura CCC, a solubilidade do hidrogênio é maior na primeira do que na segunda. Por outro 

lado, o maior número de sítios intersticiais torna a taxa de difusão do hidrogênio maior na 

estrutura CCC (STENERUD, 2014; YAO; PANG; GAO, 2011). Isso evidencia um grande 

problema enfrentado pelas indústrias que utilizam aços de alta resistência em meio agressivo, 

visto que a maior parte deste tipo de aço possui estrutura martensítica. Além disso, a utilização 

de aços ou outras ligas de alta resistência com estrutura austenítica, em muitos casos, se 

torna inviável, uma vez que ligas com estas características, como as superligas de Ni, 

costumam apresentar alto custo. 

(a) (b) 
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Salvo o refinamento do grão austenítico, geralmente o aumento da resistência 

mecânica de um aço carbono é acompanhado da queda de sua tenacidade à fratura, o que 

implica num aumento da sua SFH. Por isso, vários esforços têm sido dedicados a se conseguir 

uma microestrutura que consiga aliar alta resistência mecânica com alta tenacidade, 

resultando assim num aço de alta resistência com baixa SFH. Uma alternativa que vem 

mostrando resultados promissores tem sido a de se apostar em aços de estrutura bainítica ou 

ferrítica. 

Nanninga et al. (2010b) compararam, via ensaios de ISL, a SFH dos aços AISI 4140 e 

1065, ambos com estrutura bainítica e martensítica de mesma dureza, submetidos a um 

potencial catódico de -1,2 VSCE em água do mar sintética. Os resultados obtidos por Nanninga 

e colaboradores, mostrados na Fig. 2.9, mostraram que a bainita possui menor SFH do que a 

martensita. Segundo o autor, este comportamento se deve ao fato de que há uma maior 

segregação de impurezas e formação de carbonetos na martensita. Soma-se a isso um maior 

nível de tensões residuais que se tem na martensita quando comparada ao da bainita.  

 

 

Figura 2.9 - Comparação do grau de fragilização de amostras com estruturas bainítica e 

martensítica (NANNINGA et al., 2010a), modificado. 

 

Resultados semelhantes foram encontrados por Shim et al. (2017) em aços de alta 

resistência com microestrutura denominada de bainita granular, composta de martensita e 

austenita retida (constituinte MA) dispersas numa matriz de bainita. Em seu trabalho, os 

autores mostraram que a SFH destes aços é menor do que a observada em aços de alta 
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resistência, compostos por martensita revenida. Realizando o ensaio BTD em amostras 

entalhadas, submetidas a um meio agressivo, os autores obtiveram resultados que mostraram 

que os aços compostos por bainita granular absorveram uma menor quantidade de hidrogênio 

do que aqueles compostos por martensita revenida. Como consequência, os aços 

martensíticos apresentaram uma menor resistência à fratura. O maior teor de hidrogênio 

absorvido pela martensita, quando comparado ao da bainita granular, foi atribuído a uma 

maior densidade de discordâncias e contornos de ripas na martensita, que funcionam como 

armadilhas de hidrogênio. Os resultados obtidos por Shim et al. (2017) são mostrados na Fig. 

2.10. 

  

 

Figura 2.10 - (a) curva tensão-deformação obtidas no ensaio BTD e (b) curvas de análise de 

dessorção térmica dos aços investigados. GB e TM representam, respectivamente, as 

microestruturas compostas por bainita granular e martensita revenida (SHIM et al., 2017), 

modificado. 

 

Outra alternativa de aços com maior resistência à fragilização por hidrogênio aliada a 

uma boa resistência mecânica são os aços de estrutura bifásica, composta por martensita e 

ferrita, conhecidos como aços dual-phase (DP). Considera-se que a fase macia (ferrita), que 

se forma ao longo dos contornos de grão resulta na redução da formação de filmes de 

carbonetos nos contornos de grão e retarda a propagação de trinca intergranular (WENG, 

2009). Além disso, a ferrita possui a capacidade de confinar a trinca que se propaga ao longo 

do contorno do antigo grão austenítico por meio de deformação plástica dos grãos de ferrita 

em torno da ponta da trinca (KOYAMA et al., 2014). Um esquema da capacidade de 

confinamento da trinca pela ferrita pode ser visto a Fig. 2.11. Uma outra vantagem da estrutura 

DP é que a ferrita alivia as tensões na microestrutura causadas pela transformação 

martensítica e retarda a propagação de trincas, reduzindo a SFH (YANG et al., 2018). Uma 

das formas de se obter uma estrutura DP em aços carbono é a têmpera a partir da região 
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intercrítica do diagrama ferro-cementita, representada pela região marcada de vermelho na 

Fig. 2.12. 

 

 

Figura 2.11 – Esquema mostrando o início e confinamento da trinca num aço bifásico, 

constituído por martensita e ferrita (KOYAMA et al., 2014), modificado. 

 

 

Figura 2.12 – Diagrama Fe-Fe3C com a zona intercrítica, marcada em vermelho (CALLISTER; 

RETHWISCH, 2012), modificado. 

 

Yang et al., (2018) observaram uma diminuição na SFH de aços baixo carbono, por 

meio do ensaio de tração BTD, compostos por uma estrutura bifásica, constituída por ferrita e 

martensita, se comparada àquele composto apenas por martensita. Além disso, Yang et al., 

(2018) observaram que ao refinar a microestrutura do aço com estrutura bifásica, a SFH do 



19 

 

mesmo é ainda menor. Segundo os autores, a diminuição da SFH dos aços com estrutura 

bifásica está ligada à diminuição das tensões internas, uma vez que a ferrita alivia as tensões 

geradas pela transformação martensítica. Já com relação ao refinamento da estrutura 

bifásica, os autores afirmam que a diminuição da SFH está ligada, além da presença da ferrita, 

ao aumento na área de contorno de fase, que age como armadilha de hidrogênio, diminuindo 

seu coeficiente de difusão. Os resultados obtidos por Yang et al., (2018) podem ser vistos na 

Fig. 2.13. 

 

  

 

 

Figura 2.13 - Curva tensão x deformação, obtida do ensaio de tração BTD de amostras de 

aço baixo carbono com diferentes tempos de pré-hidrogenação (YANG et al., 2018), 

modificado. 

 

2.2.3. Dureza 

Um parâmetro que fornece uma ideia geral do comportamento mecânico de um aço é 

a dureza. Quando se trata de aços carbono, geralmente, uma dureza mais elevada significa 

que são aços de alta resistência mecânica e baixa tenacidade. Por outro lado, aços mais 

macios irão apresentar um baixo limite de escoamento e uma alta tenacidade. A fragilização 

por hidrogênio é especialmente preocupante em aços de alta resistência, portanto de elevada 
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dureza, pois, na presença do hidrogênio, sua resistência mecânica pode diminuir para valores 

menores que o seu limite de escoamento (ROSADO, 2011).  

O efeito da dureza na tensão mecânica de fratura de um aço fragilizado por hidrogênio 

é o inverso ao que se observa no mesmo aço sem fragilização. Em outras palavras, um aço 

não fragilizado por hidrogênio suporta maiores tensões antes de fraturar à medida que sua 

dureza aumenta. Já quando fragilizado por hidrogênio, quanto mais duro o aço, menor será a 

tensão que este irá suportar antes que ocorra a fratura. Segundo Troiano (2016), isto acontece 

devido a um efeito combinado entre hidrogênio e tensão mecânica no material. Basicamente, 

o que ocorre é que o hidrogênio é atraído para locais onde se tem alta concentração de tensão 

mecânica trativa e materiais mais macios apresentam menor concentração de tensão devido 

à sua alta plasticidade. Ao se atingir uma concentração de hidrogênio e tensão críticas, a 

fratura ocorre (TROIANO, 2016). Um exemplo deste efeito inverso da dureza em diversos 

aços ensaiados ao ar e em ambiente hidrogenado pode ser visto nas Figs. 2.14 e 2.15.  

 

 

Figura 2.14 - Tensão no entalhe de amostras ensaiadas via método ISL ao ar e carregada 

com hidrogênio (NANNINGA et al., 2010a), modificado. 
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Figura 2.15 – Efeito da dureza na tensão na raiz do entalhe de amostras de aço 42CrMo4, 

testadas via ensaio de tração BTD (ZAFRA et al., 2018), modificado. 

 

O efeito da dureza na SFH é mais evidente quando são realizados ensaios em amostras 

entalhadas. Isso se deve ao fato de que a fragilização por hidrogênio resulta da combinação 

dos efeitos causados pela concentração de tensão e acúmulo localizado de hidrogênio em 

regiões próximas à raiz do entalhe (ZAFRA et al., 2018). A plasticidade, que diminui com o 

aumento da dureza do material, reduz a concentração de tensão na raiz do entalhe. 

Considerando que há um nível de tensão e de concentração de hidrogênio críticos para 

fragilizar os matérias, à medida que a dureza do material aumenta, o nível de tensão vai 

aumentar na região da raiz do entalhe e, consequentemente, a tensão nominal necessária 

para atingir a tensão crítica diminui (NANNINGA, 2005). Desta forma, é possível ver com mais 

clareza a diferença na SFH de materiais com diferentes durezas. Além disso, a inserção do 

entalhe representa uma condição mais próxima daquela que é observada em campo, dado 

que muitas vezes a trinca induzida pelo hidrogênio se inicia em concentradores de tensão 

como trincas, filetes de roscas ou algum defeito no material. A Figura 2.16 mostra 

graficamente a relação entre o limite de resistência e a tensão nominal crítica de fragilização 

de uma amostra de aço AISI 4340 com entalhe fragilizada pelo hidrogênio.  
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Figura 2.16 – Efeito da dureza na SFH do aço AISI 4340 ensaiado com diferentes potenciais 

catódicos (RAYMOND, 2009), modificado. 

 

A alta SFH apresentada pelos aços de alta resistência advém de sua microestrutura. 

Além do fato da deformação plástica, que foi discutido acima, a microestrutura de aços de 

elevada dureza geralmente apresenta uma elevada concentração de armadilhas de 

hidrogênio, principalmente discordâncias. Geralmente aços carbono de alta resistência são 

fabricados utilizando o tratamento térmico de têmpera e revenimento, o que dá origem a uma 

microestrutura martensítica de elevada resistência mecânica. Sabe-se que o coeficiente de 

difusão de hidrogênio nos aços carbono martensíticos diminui com a temperatura de 

revenimento devido ao aumento no número de armadilhas (LI et al., 2017; SAKAMOTO; 

MANTANI, 1976; ZAFRA; PERAL; BELZUNCE, 2020). À medida que a dureza aumenta, tem-

se uma elevada quantidade de discordâncias na microestrutura, concentradas principalmente 

na região dos contornos do AGA e também dos blocos de martensita. Sendo assim, estas 

regiões passam a ser locais de alta concentração de hidrogênio, uma vez que a discordância 

é uma armadilha de hidrogênio, além do próprio contorno de grão. Modelos de fratura induzida 

pelo hidrogênio elaborados por Novak et al. (2010) e Nagao et al. (2018) mostram que o 

enriquecimento destes contornos com hidrogênio os tornam mais susceptíveis ao trincamento 
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induzido pelo hidrogênio. Tanto é que os tipos de fratura mais comuns observados em aços 

de alta resistência com alta SFH são intergranular e quase-clivagem. 

 

2.2.4. Temperatura do Meio 

Tanto a taxa de difusão do hidrogênio, como sua concentração no aço são fortemente 

dependentes da temperatura do meio e, portanto, pode-se dizer que a temperatura determina 

o nível de fragilização por hidrogênio (BECK et al., 1966; KANEZAKI et al., 2008; SYROTYUK; 

DMYTRAKH, 2015). De fato, como o fenômeno pelo qual o hidrogênio se espalha e se 

acumula dentro de uma estrutura cristalina está intimamente relacionado à temperatura, é 

possível que sua variação produza diferentes níveis de fragilização (QUADRINI, 1988).  

A difusão é basicamente um transporte de massa de uma região para outra, causada 

pelo gradiente de concentração (DÍAZ; ALEGRE; CUESTA, 2016). As leis que governam a 

taxa de difusão de um elemento foram estabelecidas por Fick, mais precisamente, a primeira 

e a segunda leis de Fick, que são dadas pelas Eqs. (3.1) e (3.2), respectivamente. 

 

J = -D
∂C

∂x
 (3.1) 

∂C

∂x
 = -D

∂²C

∂x²
 (3.2) 

 

Onde J é o fluxo de átomos, D é o coeficiente de difusão, C é a concentração de átomos, 

x é a distância e t é o tempo. O coeficiente de difusão, por sua vez, possui uma expressão 

exponencial que revela sua dependência da temperatura. Essa expressão é dada na Eq. (3.3) 

como sendo: 

D = D0 exp (
-Ea

kT
) (3.3) 

 

Onde D0 é a coeficiente de difusão do material à temperatura ambiente, Ea é a energia 

de ativação, k é a constante de Boltzmann e T é a temperatura do meio.  

Para um dado material e temperatura, o coeficiente de difusão de um certo elemento 

químico é constante. Neste trabalho, o elemento químico em questão é o hidrogênio e o 

material por onde o hidrogênio se difundirá é o aço. Um gráfico que mostra a variação do 

coeficiente de difusão do hidrogênio nos aços com a temperatura pode ser visto na Fig. 2.17. 

Alguns valores do coeficiente de difusão também podem ser vistos na Tab. 2.1. 
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Figura 2.17 - Variação do coeficiente de difusão do hidrogênio em ferro e aço em função da 

temperatura (NAGUMO, 2016). 

 

Tabela 2.1 - Coeficiente de difusão do hidrogênio em diferentes aços à temperatura ambiente 

(STROE, 2006). 

Material D (cm2/s) 

Aço Carbono 2,5 ∙ 10-6 

Aço Inoxidável Ferrítico 10-7 

Aço Inoxidável Austenítico 2,15 ∙ 10-12 

Aço Inoxidável Martensítico 2 ∙ 10-9 

Aço Inoxidável Dúplex 10-9 – 10-10 (dependendo da relação austenita/ferrita) 

 

Apesar do coeficiente de difusão do hidrogênio aumentar com a temperatura, a 

fragilização por hidrogênio de aços e outras ligas não apresenta o mesmo comportamento. 

Diversas evidências apontam que a FH é um fenômeno mais severo em temperaturas em 

torno da temperatura ambiente e gradualmente decresce se a temperatura cai ou aumenta 

em torno deste valor. Além disso, acima de um valor crítico, geralmente 100 °C para a maioria 

dos aços, a FH diminui drasticamente. Isso se deve a uma competição entre difusão e 

concentração de hidrogênio em armadilhas que possam vir a ser locais de propagação de 
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trinca. Em temperaturas elevadas o hidrogênio “escapa” das armadilhas podendo, 

eventualmente, difundir para fora do aço. Por outro lado, em temperaturas muito baixas, o 

hidrogênio levará mais tempo para atingir e saturar as armadilhas, levando mais tempo para 

levar à fragilização (DEL-POZO; VILLALOBOS; SERNA, 2020; LYNCH, 2012; VENEZUELA 

et al., 2016; XU, 2012). 

Para elucidar o efeito da temperatura na difusividade do hidrogênio no aço, Greer; Von 

Rosenberg; Martinez (1972) realizaram ensaios com carga constante em amostras de aço de 

alta resistência (0,44 % de C) em meio ácido (15 % de ácido clorídrico) em diferentes 

temperaturas. Os resultados dos ensaios, que podem ser vistos na Fig. 2.18, mostraram que 

o aumento da temperatura do meio levou ao aumento do tempo necessário para a propagação 

de trinca na amostra, principalmente para amostras de menor limite de resistência à tração. 

Logo, os autores concluíram que o aumento da taxa de difusão do hidrogênio causado pela 

elevação da temperatura evita que o hidrogênio fique aprisionado nos defeitos. 

 

 

Figura 2.18 - Efeito da temperatura na fragilização por hidrogênio na resistência à tração do 

aço de alta resistência (0,44 %C) com limite de resistência de (a) 1137,6 MPa e (b) 1310 MPa 

(GREER; VON ROSENBERG; MARTINEZ, 1972), modificado. 

 

Experimentos realizados por Dvoracek (1970) em amostras de aço de médio teor de 

carbono num meio contendo H2S mostraram que a SFH das amostras variava com a 

temperatura do meio. Em seus experimentos, Dvoracek identificou um aumento da tensão 

crítica de crescimento de trinca quando se tinha um aumento na temperatura do meio. A 

explicação para este comportamento, segundo o autor, é que a solubilidade do hidrogênio no 

aço e a taxa de recombinação do hidrogênio atômico em hidrogênio gasoso na superfície do 

aço aumentam com a elevação da temperatura. Os resultados obtidos estão registrados na 

Tab. 2.2. 
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Tabela 2.2 - Efeito da temperatura na tensão crítica para trinca de sulfeto em condições de 

corrosão sob tensão de um aço de médio carbono com limite de escoamento de 910,1 MPa 

(DVORACEK, 1970). 

Temperatura 
(°F) 

Concentração 
de H2S (ppm) 

Tensão crítica na Raiz da 
Trinca de Fadiga (% 

Limite de Escoamento) 

Fator de 
Intensidade de 

Tensão (ksi√in) 

75 (24 °C) 2800 50 11 

300 (149 °C) 2800 105 23 

75 (24 °C) 150 70 15 

300 (149 °C) 150 > 115 > 24 

 

Quadrini (1989) realizou ensaios de carga constante em amostras de aço UNI 

40NiCrMo7 com diferentes tratamentos térmicos (têmpera e beneficiamento) em meio aquoso 

0,1N H2SO4 sob potencial catódico em diferentes temperaturas (2 °C, 22 °C e 60 °C). Os 

resultados obtidos por Quadrini (1989), mostrados na Fig. 2.19, apontam uma maior SFH do 

aço na temperatura 22 °C. Segundo Quadrini (1989), o hidrogênio se acumula 

preferencialmente na vizinhança das discordâncias e este acúmulo é dificultado com o 

aumento da temperatura, conforme a seguinte relação: 

 

C = C0e-ε kT⁄  (2.4) 

 

Em que: 

 

lim
T→∞

e-ε kT⁄  = 1 (2.5) 

 

Onde C é concentração de hidrogênio ao longo da discordância, C0 é a concentração 

de todos os defeitos pontuais no retículo cristalino, ε é a energia elástica de interação entre 

as discordâncias e os defeitos pontuais, k é constante de Boltzmann e T é a temperatura.  

Além disso, em altas temperaturas, o coeficiente de difusão do hidrogênio no aço 

aumenta e mesmo que o transporte e acúmulo de hidrogênio seja favorecido pelo movimento 

das discordâncias, o aumento da temperatura favorece a sua dispersão. Assim, à medida que 

a temperatura aumenta, mais tempo será necessário para se atingir a concentração crítica de 

hidrogênio para se iniciar a fratura. 
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Por outro lado, em baixas temperaturas, a taxa de difusão de hidrogênio diminui e, 

apesar das condições serem favoráveis para o acúmulo de hidrogênio, o tempo necessário 

para que este acúmulo ocorra aumenta e, como resultado, o tempo para se ocorrer a fratura 

será maior. 

 

  

Figura 2.19 – (a) tensão limite de fratura e (b) tempo de incubação da trinca em função da 

temperatura do meio resultantes do ensaio de carga constante em amostras de aço UNI 

40NiCrMo7 em meio ácido aquoso sob potencial catódico (QUADRINI, 1988), modificado. 

 

O efeito da temperatura do meio na fragilização por hidrogênio tem sido bastante 

estudado em superligas de níquel (GALLIANO et al., 2017; LI et al., 2019), aços inoxidáveis 

(IMADE et al., 2009; LAMANI; JOUINOT, 2003; ZHANG et al., 2006) e em aços submetidos a 

ambientes corrosivos, principalmente contendo H2S (DVORACEK, 1970; WANG et al., 2018; 

ZHENG et al., 2013). No entanto, na literatura são encontrados poucos resultados sobre o 

efeito da temperatura do meio na SFH de aços de alta resistência submetidos à proteção 

catódica. Além disso, a maior parte dos estudos do efeito da temperatura na FH se 

concentram em temperaturas criogênicas ou bastante elevadas, tendo-se pouca informação 

acerca de temperaturas que variam entre 4 °C e 80 °C. 

 

 

2.3. Ensaio de Carregamento em Patamares Progressivos Assistido pelo Meio (ISL) 

 

Atualmente existem diferentes ensaios para avaliar os efeitos da FH. Os mais usuais e 

também mais antigos são os ensaios de tração com baixa taxa de deformação e o ensaio de 

carga constante. Mais recentemente, outras metodologias de ensaio têm sido cada vez mais 

utilizadas para avaliar a SFH devido à sua praticidade e velocidade de obtenção de resultados. 

Dentre eles, pode-se citar o ensaio de nanoindentação instrumentada, o small punch test 

(a) (b) 
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(SPT) e o ensaio de ISL. Por fim, existem ensaios que fornecem propriedades de tenacidade 

à fratura, como o ensaio de KIC em meio assistido, ensaio de torção com entalhe em espiral 

(SNTT – spiral notch torsion test) e o ensaio de viga dupla em balanço (DCB – double 

cantilever beam).  

Apesar de serem os mais utilizados, uma grande desvantagem dos ensaios BTD e 

carga constante é o tempo necessário para a obtenção de resultados. O ensaio BTD pode 

levar até 720 horas para obter resultados, enquanto que o ensaio de carga constante pode 

levar mais de 1000 horas, dependendo do material testado. Já alguns dos ensaios mais 

recentes, apesar de serem mais rápidos, também apresentam algumas desvantagens que 

limitam sua utilização em certas aplicações. Por exemplo, ensaios como nanoindentação 

instrumentada e SPT ainda não possuem uma norma regulamentadora, sobretudo para 

ensaios realizados com carregamento de hidrogênio. Além disso, o ensaio de nanoindentação 

instrumentada é limitado a porções extremamente pequenas do material, não podendo 

fornecer um comportamento geral acerca da FH. Ensaios de tenacidade à fratura apresentam 

dificuldades relacionadas ao corpo de prova, como um entalhe de geometria complexa e difícil 

controle de propagação da trinca. Além disso, alguns destes ensaios também não estão 

normatizados, por exemplo o ensaio SNTT. 

Por outro lado, o ensaio ISL supera a maioria das dificuldades supracitadas. Regido 

pela norma ASTM F1624 (2018), este ensaio combina os princípios dos ensaios de carga 

constante e BTD ao utilizar um perfil de carregamento composto por patamares de força 

(RAYMOND, 2002). Pode fornecer resultados em até 60 horas, o que é um tempo bem menor 

do que o comumente é observado nos ensaios mais usuais. Um esquema comparativo do 

ensaio ISL e de carga constante pode ser visto na Fig. 2.20. Além disso, seu corpo de prova 

possui uma geometria relativamente simples e de fácil fabricação. Podem-se utilizar também 

outras geometrias que representem de forma mais fiel as condições de campo do material 

ensaiado, como mostrado na Fig. 2.21. Por fim, apesar de não fornecer diretamente um 

parâmetro de tenacidade, o ensaio ISL mede a redução na tensão de ruptura causada pelo 

hidrogênio e, a partir das normas regulamentadoras, consegue-se qualificar o material. Por 

exemplo, a norma ASTM F1624 (2018) estabelece que se a tensão de ruptura com hidrogênio 

for maior ou igual a 75 % da tensão de ruptura ao ar, o material é considerado como sendo 

não susceptível à FH. A norma ASTM F2660 (2020) para qualificação de revestimentos em 

parafusos A490, determina que se essa tensão for maior do que 60 % da tensão de ruptura 

ao ar, o revestimento é adequado.  
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Figura 2.20 – Comparativo entre os ensaios ISL e carga constante (RAYMOND, 2002), 

modificado. 

 

 
Corpo de prova convencioanal 

 
Parafuso com adaptadores 

 

Corpo de prova filetado retirado de um 
parafuso de maior diâmetro 

Figura 2.21 - Tipos de corpos de prova que podem ser ensaiados no ensaio ISL (RAYMOND, 

2002), modificado. 

 

Embora apresente vantagens em relação aos outros ensaios, o ensaio ISL também 

possui limitações. Como principal limitação, pode-se mencionar os materiais que podem ser 

ensaiados por esta técnica. Até o presente momento, o ensaio ISL é normatizado apenas para 

testar aços com dureza mínima de 33 HRC, não sendo regulamentado para testar aços mais 

macios ou outras ligas. No entanto, a norma ASTM F1624 (2018) não proíbe a utilização do 

ensaio ISL para ensaiar outros materiais, apenas se determina que nestes casos um critério 

diferente de identificação da trinca deve ser adotado. De fato, há na literatura trabalhos que 

utilizam o ensaio ISL para avaliar a SFH de outros materiais como superligas de níquel 

(KAGAY et al., 2016; KERNION et al., 2014b). Outra limitação do ensaio ISL é que, embora 

seja utilizado para qualificar materiais e revestimentos, este ensaio não fornece uma 

propriedade mecânica convencional como limite de resistência, tenacidade ou deformação. 
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CAPÍTULO III 
 

 

3.  

METODOLOGIA 

 

 

Apresenta-se neste capítulo a metodologia utilizada para avaliar o efeito de parâmetros 

microestruturais e do meio na susceptibilidade à fragilização por hidrogênio de aços ARBL por 

meio do ensaio ISL. A metodologia descrita neste capítulo pode ser visualizada de forma 

objetiva no diagrama de Ishikawa apresentado na Fig. 3.1 . 

 

 

Figura 3.1 - Diagrama de Ishikawa da metodologia adotada no trabalho. 

 

O material utilizado neste trabalho foi fornecido na forma de tubos de perfuração 

utilizados na exploração de petróleo. Foram fornecidos tubos de perfuração fabricados em 

dois materiais diferentes, indicados pelas letas “C” e “F”, conforme mostrado na Fig. 3.2. A 

conexão destes tubos é feita por tool-joints fixados às extremidades do tubo de perfuração 

por meio de soldagem por atrito, como pode ser visto na Fig. 3.3. Para a realização do 

presente trabalho foi utilizado o material do tool-joint, tendo em vista que essa é a região do 

tubo de perfuração mais susceptível a sofrer falha induzida por hidrogênio. 
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Figura 3.2- Tubos de perfuração fornecidos para retirada das amostras sendo (a) tubo C e (b) 

tubo F. 

 

 

Figura 3.3- Ilustração do tubo de perfuração com destaque para os tool-joints. 

 

Assim como os tubos de perfuração, os tool-joints também são fabricados em dois 

materiais diferentes, cuja composição química pode ser vista na Tab. 3.1. Assim, adotou-se a 

mesma nomenclatura dos tubos C e F. A composição foi medida por meio da técnica de 

espectroscopia de emissão ótica por descarga luminescente (GDS - glow discharge 

spechtrometry). O equipamento utilizado foi um espectrômetro da fabricante LECO, modelo 

GDS 500, com resolução de 0,001 % em peso. De forma a detectar uma possível variação da 

composição química ao longo da espessura, foram realizadas três medições em regiões 

diferentes distribuídas ao longo da espessura do tool-joint. Em cada uma dessas regiões 

foram realizadas três queimas e o resultado final foi obtido como sendo a média das queimas 

considerando um intervalo de confiança de 95 % (duas vezes o desvio padrão).   

  

 

 

 

 

 

(a) 

(b) 

Tool Joint 
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Tabela 3.1- Composição química (% em peso) dos tool-joints dos tubos de perfuração para 

um intervalo de confiança de 95 %, igual a 2 vezes o desvio padrão. 

Tool-Joint Ponto Fe C Mn Si P S Cr Mo 

C 

I Balanço 

0,368 

± 

0,002 

0,940 

± 

0,005 

0,269 

± 

0,003 

0,011 

± 

0 

0,007 

± 

0,001 

1,117 

± 

0,012 

0,343 

± 

0,010 

II Balanço 

0,377 

± 

0,003 

0,944 

± 

0,004 

0,267 

± 

0,002 

0,012 

± 

0,002 

0,008 

± 

0,001 

1,113 

± 

0,012 

0,341 

± 

0,002 

III Balanço 

0,378 

± 

0,003 

0,950 

± 

0,004 

0,267 

± 

0,002 

0,012 

± 

0,001 

0,007 

± 

0,001 

1,127 

± 

0,012 

0,346 

± 

0,002 

F 

I Balanço 

0,286 

± 

0,001 

0,769 

± 

0,003 

0,315 

± 

0,003 

0,013 

± 

0,001 

0,002 

± 

0 

1,430 

± 

0 

0,681 

± 

0,019 

II Balanço 

0,289 

± 

0,001 

0,770 

± 

0,005 

0,310 

± 

0,002 

0,013 

± 

0,001 

0,003 

± 

0,002 

1,470 

± 

0 

0,660 

± 

0,019 

III Balanço 

0,278 

± 

0,001 

0,760 

± 

0,003 

0,313 

± 

0,001 

0,012 

± 

0 

0,002 

± 

0,001 

1,480 

± 

0 

0,629 

± 

0,026 

 
 

Não foram observadas diferenças significativas de composição química ao longo da 

espessura dos tool-joints. Como as composições químicas dos tool-joints C e F se 

assemelham às especificadas para os aços AISI 4137 e AISI 4130, os materiais dos tool-joints 

C e F foram denominados de 4137-M e F de 4130-M, respectivamente, onde o sufixo M se 

refere a modificado.  

 

 

3.1. Planejamento Experimental e Definição da Matriz de Testes 

 

Inicialmente foram definidos os parâmetros a serem analisados neste trabalho com o 

intuito de se estudar seus efeitos na fragilização por hidrogênio dos aços de ARBL. Tais 

parâmetros são: tamanho do antigo grão austenítico (AGA), dureza, microestrutura dual-

phase e temperatura do meio.  
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A SFH de um material depende essencialmente da sua microestrutura, podendo esta 

ser um fator decisivo, uma vez que, se a microestrutura não for susceptível, todos os outros 

fatores que influenciam a SFH se tornam irrelevantes (DAS et al., 2018). Portanto, a análise 

do comportamento da SFH dos aços estudados frente à sua dureza, tamanho do AGA e as 

fases presentes é de suma importância, visto que esses são parâmetros resultantes da 

microestrutura final de um aço, decorrente da rota de processamento. 

Outro fator mandatório na SFH de um aço é a condição do meio em que está inserido. 

Além da presença do hidrogênio, há outros fatores ligados ao meio que podem influenciar na 

FH. Tais fatores incluem temperatura, o pH, a disponibilidade de íons H+, a presença de gases 

como H2S e CO2, entre outros. Para este trabalho selecionou-se a temperatura como sendo 

o parâmetro relativo ao meio para ser analisado tendo em vista que, segundo Mitchell; Miska 

(2011) este é um dos parâmetros utilizados para se selecionar o material do tubo de 

perfuração. Logo, com base nas decisões tomadas, foi elaborada uma matriz de ensaios 

apresentada na Tab. 3.2 

 

Tabela 3.2 - Matriz de ensaios. 

Aço Microestrutura HRC 
Temperatura do 

Meio [°C] 

4130-M 

g 44 24 

g 40 24 

g 36 24 

g 32 24 

G 40 24 

DP 40 24 

g 40 54 

g 40 4 

4137-M 

g 40 24 

g 32 24 

G 40 24 

g 40 4 

g -  AGA pequeno 

G -  AGA grande 

DP -  dual-phase (martensita/ferrita) 

 

 

3.2. Seleção dos Tratamentos Térmicos conforme Matriz de Testes  

 

Como o material foi fornecido na condição utilizada em campo, surgiu a necessidade 

de se realizar testes preliminares para selecionar os tratamentos térmicos que resultassem 
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no parâmetro microestrutural definido na matriz de testes (martensita com AGA pequeno de 

durezas 44 HRC, 40 HRC, 36 HRC e 32 HRC, microestrutura dual-phase com 40 HRC e 

martensita com AGA grande de 40 HRC). Logo, realizaram-se nesta etapa diferentes 

tratamentos térmicos, descritos na Tab. 3.3, com os seguintes objetivos:  

 

• Avaliar a variação do tamanho do AGA com a temperatura e o tempo de 

austenitização para os aços 4137-M e 4130-M;  

• Levantar a curva de revenimento dos aços 4137-M e 4130-M;  

• Avaliar a microestrutura formada no aço 4130-M em diferentes temperaturas 

de austenitização dentro da zona inter-crítica do diagrama ferro-cementita.  

 

Tabela 3.3 - Tratamentos térmicos realizados para estudo da microestrutura. 

Parâmetro 

Têmpera em óleo Revenimento 

Temperatura de 
austenitização [°C] 

Tempo 
[horas] 

Temperatura de 
revenimento [°C] 

Tempo 
[horas] 

Tamanho do 
AGA 

 

870 1 - - 

870 4 - - 

900 1 - - 

900 2 - - 

900 3 - - 

900 4 - - 

970 1 - - 

970 4 - - 

1070 1 - - 

1070 4 - - 

Dureza 

870 1 300 1 

870 1 400 1 

870 1 500 1 

Microestrutura 
obtida a partir 
da têmpera na 

zona 
intercrítica 

730 1 - - 

750 1 - - 

760 1 - - 

770 1 - - 

790 1 - - 

810 1 - - 

830 1 - - 
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Inicialmente, os tool-joints foram separados do tubo de perfuração por meio de oxicorte. 

Em seguida, foi realizado um corte na seção transversal utilizando uma serra de fita do 

fabricante Franho modelo FM20, de forma que fosse retirado um anel com altura de 30 mm. 

Por fim, foram retiradas amostras do anel para realização dos tratamentos térmicos, sendo 

utilizada para tal uma cortadora metalográfica da Arotec, modelo Arocor 80, com disco de 

corte Struers 40A30. O procedimento de corte e condução dos tratamentos térmicos pode ser 

visto na Fig. 3.4. 

Para realizar os tratamentos térmicos foi utilizado um forno JUNG, modelo LFU 2312, 

programador Novus modelo N1200, equipado com um termopar tipo K. O certificado de 

calibração deste termopar (ANEXO A) declara uma incerteza expandida associada à medição 

de temperatura de 1,2 °C para temperatura média de 400,0 °C; 1,5 °C para temperatura média 

de 650,0 °C e 2,2 °C para temperaturas médias de 750,0 °C, 900,0 °C e 1100,0 °C. Todas as 

incertezas foram declaradas para um fator de abrangência k = 2,00. Resumidamente, para 

variar o tamanho do AGA foram realizadas austenitizações em tempos e temperaturas 

diferentes, seguidas de têmpera em óleo. Para variar a dureza foram realizados três 

revenimentos iniciais para, assim, se obter uma curva inicial de revenimento. Com esta curva, 

foram obtidas temperaturas para se atingir as durezas desejadas, a saber: 32 HRC, 36 HRC, 

40 HRC e 44 HRC. 

 

 

Figura 3.4 - Condução dos tratamentos térmicos realizados para (a) variar o tamanho do AGA 

e a fração volumétrica de ferrita e de martensita e (b) variar a dureza. 
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3.3. Caracterização do Material  

 

Realizou-se, nesta etapa, a caracterização do material das amostras utilizadas neste 

trabalho após a realização dos tratamentos térmicos. Tal caracterização compôs-se de 

caracterização mecânica, onde foram realizados ensaios de dureza, tração e Charpy 

miniaturizado, e caracterização microestrutural, onde mediu-se o diâmetro do AGA e avaliou-

se a microestrutura antes e após o revenimento. A seguir apresenta-se a descrição das etapas 

de caracterização do material. 

 

3.3.1. Caracterização Microestrutural 

 
3.3.1.1. Antigo Grão Austenítico 

Para análise do tamanho do AGA retirou-se uma seção transversal das amostras 

tratadas e, em seguida, embutiu-se com baquelite. Após o embutimento, as amostras foram 

lixadas em uma lixadeira manual da fabricante Arotec, modelo Aropol E, utilizando lixas 

diamantadas da série MD Piano da Struers. Em seguida, as amostras foram polidas com 

diamante numa politriz manual Arotec, modelo Aropol E, utilizando uma série de discos de 

polimento MD Nap Struers. Por fim, o polimento final foi realizado no mesmo equipamento 

utilizando sílica coloidal como abrasivo e água como lubrificante. Cada etapa de polimento foi 

realizada por aproximadamente 5 minutos e entre uma etapa e outra as amostras foram 

imersas em álcool etílico e lavadas via ultrassom por 5 minutos. As etapas de lixamento e 

polimento encontram-se na Tab. 3.4. 

 

Tabela 3.4- Etapas de lixamento e polimento da preparação das amostras para análise 

metalográfica. 

Etapa Disco Suspensão 

1 MD Piano 220 - 

2 MD Piano 600 - 

3 MD Piano 1200 - 

4 MD Nap Suspensão de diamante 6 μm 

5 MD Nap Suspensão de diamante 3 μm 

6 MD Nap Suspensão de diamante 1 μm 

7 MD Nap Sílica coloidal 0,4 μm 

 

Para revelar o contorno do AGA realizaram-se testes de ataque com diferentes 

soluções químicas. As soluções testadas foram: Villela (VOORT, 2004), Picral (SILVA, 1977), 
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tepol (AMERICAN SOCIETY FOR TESTING AND MATERIALS, 2013; ASSOCIAÇÃO 

BRASILEIRA DE NORMAS TÉCNICAS, 1990), mistura de Villela com Nital 2 % com 

proporção de 50 % para cada uma (GARCÍA DE ANDRÉS et al., 2001) e solução de aquosa 

de ácido pícrico e éter (PATROCÍNIO, 1999). Este estudo foi realizado numa amostra do aço 

4137-M na condição como recebida. A composição de cada reagente é descrita na Tab. 3.5. 

 

Tabela 3.5- Reagentes utilizados para revelar o contorno do AGA. 

Solução Composição Temperatura 

Picral 4 g de ácido pícrico + 100 ml de álcool etílico Ambiente 

Villela 
1 g de ácido pícrico + 5 ml de ácido clorídrico + 

100 ml de álcool etílico 
Ambiente 

Tepol 
1,5 g de ácido pícrico + 20 ml de detergente 

neutro + 100 ml de água destilada 
50 °C – 60 °C 

Nital 2 % + Villela 
50 ml de Villela + 1 g de ácido nítrico + 50 ml de 

álcool etílico 
Ambiente 

Solução aquosa de 
ácido pícrico e éter 

100 ml de água + 100 ml de éter etílico + 25 ml 
de aspergol + 6 g de ácido pícrico + 2 ml de 

ácido clorídrico 
Ambiente 

 

O diâmetro do AGA foi medido utilizando o método dos interceptos de Heyn, conforme 

determina a norma ASTM E112 (2013). Este método consiste em traçar segmentos de reta, 

retos ou curvos, de comprimento conhecido, sobre a imagem que se deseja analisar. A 

imagem deve ter aumento conhecido e as retas devem ser traçadas de forma aleatória. Uma 

vez traçadas, deve-se contar as interseções das retas com os contornos de grão. De acordo 

com a norma ASTM E112 (2013), o número de interceptos deve estar entre 50 e 150 para se 

obter um resultado confiável. O método de contagem deve seguir as seguintes regras: 

 

• O ponto final da linha traçada não deve ser contado, a menos que este ponto 

toque um contorno de grão. Neste caso conta-se 0,5 intercepto; 

• A interseção tangencial da reta com o contorno de grão deve ser contada como 

1 intercepto; 

• A interseção da reta com um ponto de junção de três grãos deve ser contada 

como 1,5 intercepto. 

 

Devem ser tomadas entre 5 e 20 imagens de maneira aleatória da amostra para que se 

possa obter um resultado representativo do tamanho do grão. Após obter o número de 
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interceptos, os cálculos necessários para obtenção do diâmetro médio do antigo grão 

austenítico são dados de acordo com as Eqs. (4.1) e (4.2). 

 

N̅L = 
Ni

L M⁄
 (4.1) 

l ̅= 
1

N̅L

 (4.2) 

 

Onde Ni é o número de interceptos, L é o comprimento do segmento traçado, M é a 

ampliação utilizada na imagem analisada, N̅L é o número médio de interceptos por unidade 

de comprimento e l ̅é o diâmetro médio do grão austenítico.  

O cálculo da incerteza para 95 % de confiança e da precisão relativa do resultado, 

segundo a norma ASTM E112 (2013), é mostrado nas Eqs. (4.3) e (4.4). 

 

95 % CI = 
t·s

√n
 (4.3) 

RA = 
95 % CI

X̅
·100 (4.4) 

 

Onde t é o multiplicador do intervalo de confiança de 95 %, X̅ e s são, respectivamente, 

a média e o desvio padrão dos interceptos médios lineares calculados para cada campo 

analisado, n é o número de campos analisados, 95 % CI é o intervalo de 95 % e RA é a 

precisão relativa do resultado obtido. Segundo a norma ASTM E112 (2013), uma precisão 

relativa de até 10 % é considerada aceitável para a maioria das aplicações. Na medição 

realizada nesse trabalho foram analisados no mínimo 10 campos para cada condição para se 

obter uma RA ≤ 10 %. Nos casos em que RA foi maior que 10 %, mais campos foram 

analisados. 

O tratamento dos dados foi realizado por meio da técnica estatística de Análise de 

Variância (ANOVA), com o auxílio do software Statistica 7.0. Esta análise foi realizada para 

verificar se a temperatura e tempo de austenitização e uma possível interação entre estes 

fatores possui efeito significativo no tamanho do antigo grão austenítico. 

 

3.3.1.2. Microestrutura 

A caracterização da microestrutura dos aços foi realizada utilizando um microscópio 

óptico Olympus, modelo BX51M com uma câmera digital Zeiss, modelo AxioCam ICc5. 

Também foi realizada a caracterização via microscopia eletrônica de varredura (MEV) e 

difração de elétrons retroespalhados (EBSD – Electron Backscatter Diffraction). Para 



39 

 

caracterização das inclusões não-metálicas foi utilizada a técnica de EDS (Energy Dispersive 

X-Ray Spectroscopy). Para tanto, utilizou-se um microscópio Zeiss do tipo FEG, modelo 

SUPRA 40, acoplado com detectores EDS XFlash 630M e EBSD e-FLASHFS 400a, ambos da 

fabricante Bruker. 

Na preparação das amostras para análise microestrutural foi usado o mesmo 

procedimento indicado na Tab. 3.4. Em seguida, para revelar a martensita, as amostras foram 

atacadas com NITAL 3 %. Para as amostras temperadas na zona intercrítica do diagrama 

ferro-cementita, utilizou-se um ataque com solução de NITAL 3 % seguido de solução de 

metabissulfito de sódio para destacar a martensita possibilitando diferenciar claramente as 

fases martensítica e ferrítica. 

 

3.3.2. Propriedades Mecânicas 

Para medir as propriedades mecânicas resultantes de cada tratamento térmico foram 

realizados ensaios de dureza Rockwell C (HRC), conforme a norma ASTM E18 (2018),  ensaio 

de tração de acordo com a norma ASTM E8/E8M (2016) e ensaios de impacto Charpy com 

corpos de prova miniaturizados (mini-Charpy).  

A dureza foi medida utilizando um durômetro do fabricante Mitutoyo da série Twintype 

Plus, modelo DT-20. O certificado de inspeção deste durômetro (ANEXO B) declara que o 

mesmo possui uma incerteza de 0,4 HRC. Foram efetuadas cinco medições de dureza para 

cada amostra. O cálculo incerteza associada à medição da dureza Rockwell C das amostras 

é apresentado na Eq. (4.5) a seguir. 

 

HRC = HRC̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ + ΔRD + ΔICD (4.5) 

 

Onde: HRC é a dureza Rockwell C da amostra, HRC̅̅ ̅̅ ̅̅ ̅ é a média aritmética dos valores 

de dureza considerando as cinco medições, ΔRD é a correção associada à resolução do 

durômetro utilizado e ΔICD é a correção associada à incerteza da calibração do durômetro.  

A fabricação dos corpos de prova para ensaio de tração se iniciou pela retirada de 

cilindros com diâmetro de 11 mm e comprimento de 110 mm da seção longitudinal dos tool-

joints. Em seguida, os cilindros foram tratados termicamente a partir dos tratamentos térmicos 

selecionados após obtenção das curvas de dureza para se atingir a dureza desejada. Por fim, 

os cilindros foram usinados via torneamento CNC até as dimensões finais indicadas na 

Fig. 3.5. Os ensaios de tração foram conduzidos em temperatura ambiente em uma máquina 

de tração servohidráulica INSTRON, modelo 8801 (ANEXO C). O certificado de calibração da 

célula de carga deste equipamento encontra-se no ANEXO D. Foram ensaiados três corpos 

de prova para cada condição analisada e o resultado final foi obtido como sendo a média dos 



40 

 

três resultados obtidos considerando uma dispersão igual a duas vezes o desvio padrão para 

um intervalo de confiança igual a 95 %. 

 

  

Figura 3.5 – Corpo de prova para ensaio de tração. 

 

Para a fabricação dos corpos de prova para ensaio mini-Charpy, inicialmente foi 

retirada uma calha dos tool-joints que foi tratada termicamente para atingir as durezas e 

condições microestruturais desejadas. Em seguida, os corpos de prova foram extraídos na 

direção longitudinal da calha por eletroerosão a fio e, por fim, retificados até as dimensões 

finais, indicadas na Fig. 3.6. O entalhe dos corpos de prova mini-Charpy foi orientado na 

direção L-R, tal qual os entalhes dos corpos de prova para ensaio ISL. Os ensaios mini-Charpy 

foram realizados em temperatura ambiente utilizando um equipamento fabricado pelo LTAD, 

cujo relatório de calibração encontra-se no ANEXO E. Foram ensaiados três corpos de prova 

para cada condição analisada e o resultado final foi obtido como sendo a média dos três 

resultados obtidos considerando uma dispersão igual à incerteza expandida, calculada 

conforme a Eq. 4.5, para um intervalo de confiança igual a 95 %. 

 

E = E̅ + ΔRMC + ΔICMC (4.6) 

 

Onde: E é a energia de impacto da amostra, E̅ é a média aritmética dos valores de 

energia considerando as três medições, ΔRMC e ΔICMC são as correções associadas à 

resolução e à incerteza do equipamento de ensaios Charpy miniaturizados, respectivamente. 

 

  

Figura 3.6 – Corpo de prova para ensaio mini-Charpy. 
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Especificamente para o aço 4130-M nas condições microestruturais g, G e DP com 

dureza de 40 HRC foram realizados ensaios de nanodureza para avaliar a diferença de dureza 

da martensita e da ferrita da microestrutura DP, com a martensita das microestruturas g e G. 

Neste procedimento foi utilizado um microdurômetro fabricado pela Anton Paar com resolução 

de força de 20 nN e resolução de profundidade de penetração de 0,01 nm. Para mediar a 

nanodureza das amostras foi utilizada uma força de 2,5 mN e uma matriz de indentações 6x6 

foi programada com um espaçamento de 6 µm entre as indentações. Para realização dos 

ensaios de nanodureza as amostras foram embutidas em baquelite e preparadas conforme 

procedimento descrito na Tab. 3.4. Por fim, o resultado foi obtido como sendo a média das 

indentações considerando um intervalo de confiança de 95 % igual a duas vezes o desvio 

padrão. 

 

 

3.4. Adaptações no Equipamento de Ensaios ISL  

 

Esta etapa foi incluída tendo em vista a necessidade de realizar adaptações no 

equipamento de teste, possibilitando a realização de ensaios com controle de temperatura. 

Para tanto, foi necessária a construção de um sistema de recirculação e controle de 

temperatura do fluido eletrolítico, cujo esquema é representado na Fig. 3.7. Na concepção 

deste sistema foi estabelecido que o mesmo deve possibilitar, tanto a recirculação, como o 

controle de temperatura do fluido eletrolítico utilizado para permear hidrogênio durante a 

realização do ensaio. Com isso, foram definidos os seguintes itens para compor este sistema: 

 

• Banho termostatizado: este item é responsável por resfriar ou aquecer o fluido 

eletrolítico durante o ensaio. O banho termostatizado utilizado é da fabricante 

Tecnal, modelo TE-184, equipado com controlador da Novus, modelo N1200, 

com faixa de operação de -10 °C a 80 °C; 

• Cuba inferior: este item é responsável por armazenar o trocador de calor e o 

fluido eletrolítico que será aquecido ou resfriado pelo banho termostatizado; 

• Trocador de calor: este item é responsável por trocar calor com o fluido 

eletrolítico, fazendo com que o mesmo seja resfriado ou aquecido; 

• Bomba: este item é responsável por fazer a recirculação do fluido entre as 

cubas superior, local onde efetivamente se realiza o ensaio, e a cuba inferior. 

A bomba utilizada é do fabricante Askoll, modelo RL0210, com capacidade de 

vazão de 4 L/min; 
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• Conexões hidráulicas e mangueiras: estes itens têm a função de fazer a 

passagem dos fluidos refrigerante e eletrolítico pelo sistema. 

 

 

Figura 3.7- Representação esquemática do sistema de recirculação de fluido do ISL. 

 

Ao iniciar o ensaio informa-se o set-point de temperatura, que é a temperatura na qual 

o fluido deve ser mantido durante todo o ensaio. O controle de temperatura é feito então 

tomando como referência a temperatura do fluido na cuba superior, medida por um termopar 

do tipo PT-100 (ANEXO F). Com essa informação, o sistema de controle PID de temperatura 

do equipamento envia comandos para o banho termostatizado para que este aqueça ou 

resfrie o fluido refrigerante, que, por sua vez, será responsável por aquecer ou resfriar o fluido 

eletrolítico. 

Para a construção do sistema optou-se pela utilização de placas de acrílico com 

espessura de 8 mm para a cuba inferior, tubo de aço inoxidável 304 com diâmetro interno de 

9,5 mm para o trocador de calor, mangueira de silicone atóxico para o sistema de 

movimentação do fluido e poliacetal para fabricação dos conectores. O trocador de calor foi 

revestido com pintura eletrolítica epóxi uma vez que estará em contato direto com o fluido 

eletrolítico. Este revestimento possibilita tanto a proteção do trocador de calor, quanto seu 

isolamento elétrico. Uma representação do sistema de recirculação, bem como sua montagem 

no equipamento podem ser vistas nas Figs. 3.8 e 3.9. O resultado da temperatura após as 

adaptações do equipamento pode ser visto na Fig. 3.10. 
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Figura 3.8- Sistema de recirculação e controle de temperatura do equipamento de ISL. 

 

 

 

 

Figura 3.9 – Sistema de recirculação e controle de temperatura instalado no equipamento de 

ISL. 
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(a) 

 
(b) 

 
(c)  

 

Figura 3.10 - Temperatura do ensaio ISL para um set-point de (a) 24 °C, (b) 4 °C e (c) 54 °C.  

 

Os resultados da temperatura para cada ensaio estão representados como a média 

considerando um intervalo de confiança de 95 %, igual a 2 vezes o desvio padrão. 

 

 

3.5. Ensaio ISL 

 

O ensaio ISL foi realizado em um equipamento de flexão a quatro pontos, cujo 

esquema pode ser visto na Fig. 3.11. Este equipamento, após as adaptações descritas no 

item 3.4, conta com um sistema de recirculação e controle de temperatura que permite realizar 

ensaios com carregamento de hidrogênio in-situ em diferentes temperaturas. É possível 

também realizar ensaios de flexão que podem ser tanto em patamares de força, conforme a 

norma ASTM F1624 (2018), como em carregamento monotônico.  

 

24,0 ± 0,1 °C 4,0 ± 0,3 °C 

54,0 ± 0,8 °C 
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Figura 3.11 – Esquema do equipamento de flexão à quatro pontos utilizado para realizar os 

ensaios ISL. 

 

1. Atuador eletromecânico da fabricante Kalatec, modelo AA-054-01, com capacidade de 

aplicação de força de 20 kN e descolamento da haste de até 200 mm; 

2. Célula de carga HBM modelo U2B com faixa de medição de ± 1 kN e resolução de 

0,001 N (ANEXO G); 

3. Braço de carregamento fabricado em alumínio 7075-T6; 

4. Encoder rotativo da fabricante Heidenhain com faixa de medição de 360° e resolução 

de 0,3° (ANEXO H); 

5. Suporte inferior do corpo de prova fabricado em aço inoxidável 17-4 PH; 

6. Bomba de recirculação da fabricante ASKOL; 

7. Cuba eletrolítica fabricada em acrílico com volume de 1,1 L; 

8. Cuba inferior fabricada em acrílico com volume de 10,6 L. 

 

A seguir são descritos os procedimentos de fabricação dos corpos de prova e de 

realização dos ensaios ISL. Também é descrita a metodologia desenvolvida neste trabalho 

para avaliar o início da propagação da trinca nos ensaios ISL. 
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3.5.1. Confecção dos Corpos de Prova 

A partir dos tratamentos térmicos realizados foi possível definir não só as temperaturas 

de tratamento térmico, apresentadas na Tab. 3.6, como também o procedimento de fabricação 

dos corpos de prova para ensaios de ISL. A Figura 3.12 mostra a sequência de operações 

adotada para a fabricação dos corpos de prova.  

 

Tabela 3.6 – Tratamentos térmicos selecionados para confecção dos corpos de prova de aço 

4137-M e 4130-M. 

Aço 
Temperatura de 
austenitização 

[°C]1,2 

Temperatura de 
revenimento 

[°C]1 

Dureza Rockwell C 
esperada 

Nomenclatura 
adotada 

4130-M 1070 505 40 F40-G 

4130-M 870 419 44 F44-g 

4130-M 870 490 40 F40-g 

4130-M 870 547 36 F36-g 

4130-M 870 590 32 F32-g 

4130-M 760 350 40 F40-DP 

4137-M 1070 553 40 C40-G 

4137-M 870 553 40 C40-g 

4137-M 870 625 32 C32-g 

1 Procedimento realizado por 1 hora 

2 Têmpera em óleo 

 

 

Figura 3.12 – Sequência de operações adotada para a fabricação dos corpos de prova para 

ensaios de ISL. 

 

Os corpos de prova para os ensaios de ISL foram fabricados seguindo as 

recomendações e tolerâncias estabelecidas pela norma ASTM F519 (2018). Os corpos de 

Retirada dos corpos 
de prova da seção 
longitudinal do tool 
joint com 1,mm de 

sobremetal

Tratamento térmico
Retífica até as 

dimensões finais
Usinagem do entalhe
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prova possuem seção quadrada de 10 x 10 mm² e comprimento de 60 mm, com um entalhe 

em “V” de profundidade de 3,6 mm, raiz do entalhe com raio de 0,25 mm e ângulo de abertura 

de 90°, como mostrado na Fig. 3.13. A usinagem foi realizada por meio de eletroerosão a fio. 

Para avaliar o acabamento superficial do entalhe foram testadas duas diferentes 

condições de corte (A e B), cujos parâmetros encontram-se descritos na Tab. 3.7, na máquina 

de usinagem por eletroerosão a fio. Para tanto, foi utilizada uma amostra de teste do aço 

4130-M com 40 HRC onde duas regiões foram usinadas com os parâmetros selecionados. O 

diâmetro do fui utilizado no processo de eletroerosão a fio foi de 0,18 mm utilizando fluido de 

corte limpo. A rugosidade de cada região foi medida utilizando um interferômetro laser do 

fabricante Taylor Robson®️, modelo Talysurf CLI 2000, com auxílio do programa Talysurf CLI 

2000. Durante a medição foi utilizado um sensor indutivo, que permite efetuar medições com 

resolução de 0,002 μm. O certificado de calibração do interferômetro encontra-se no ANEXO 

I. Foram realizados cinco perfis de rugosidade, igualmente espaçados, cujos resultados, 

juntamente com seu intervalo de confiança de 95 %, estão registrados na Tab. 3.8. 

 

Tabela 3.7 – Condições de corte selecionadas para as duas condições de usinagem do 

entalhe testadas. 

Condição 

de Corte 
Passe Operação Condição 

Parâmetros de corte 

ON OFF IP SV GP Hz 
EMR 

(μm) 

A 

1 Desbaste C821 24 14 7,0 02 00 40 105 

2 Pós-desbaste C822 05 04 3,0 01 00 20 65 

3 Acabamento C823 31 31 2,0 00 02 06 60 

B 

1 Desbaste C821 24 14 7,0 02 00 40 105 

2 Pós-desbaste C822 05 04 3,0 01 00 20 65 

3 Acabamento C823 31 31 2,0 00 02 06 60 

4 Acabamento C823 31 31 2,0 00 02 06 55 

5 Acabamento C823 31 31 2,0 00 02 06 50 
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Tabela 3.8 – Rugosidade obtida após realização de usinagem com eletroerosão a fio para 

diferentes condições de corte. O intervalo de confiança mostrado é de 95 % considerando um 

intervalo igual a duas vezes o desvio padrão. 

Condição de corte Rugosidade Média Quadrática (Rq) [μm] 

A 1,350 ± 0,064 

B 0,908 ± 0,035 

 

Como a norma ASTM F519 (2018) determina que o Rq da raiz do entalhe deve ser de 

0,813 μm foram testados procedimentos de lixamento do entalhe, porém, tais procedimentos 

acabaram por alterar a geometria e o raio do entalhe. Assim, optou-se por fabricar o entalhe 

apenas utilizando a eletroerosão a fio, mantendo a condição de corte “B” da Tab. 3.8, haja 

vista que o Rq de 0,908 μm obtido nesta condição não se distancia muito daquele exigido pela 

norma ASTM F519 (2018). 

 

 

Figura 3.13 – Dimensões do corpo de prova utilizado nos ensaios de ISL. 

 

3.5.2. Verificação Dimensional e Geométrica dos Corpos de Prova 

Antes da realização dos ensaios ISL, os corpos de prova foram medidos para verificar 

se suas dimensões atendiam ao especificado pela norma ASTM F519 (2018) e também para 

possibilitar a obtenção da equação utilizada para calcular a tensão aplicada no corpo de prova. 

Os equipamentos de medição utilizados nesta etapa, bem como suas especificações, 

incerteza de calibração expandida (U) e fator de abrangência (k) estão registrados na 

Tab. 3.9. Os certificados de calibração destes equipamentos podem ser vistos nos ANEXOS 



49 

 

J, K, L e M. As informações referentes à calibração do microscópio óptico foram retiradas do 

trabalho de Rezende Júnior (2018). Além das especificações que constam na Tab. 3.9 é válido 

afirmar que a máquina de medir por coordenadas possui um erro de apalpamento declarado 

em seu certificado de calibração de 0,5 µm para k igual a 2,00. Todas as medições foram 

realizadas em temperatura de 20 ± 2 °C. 

 

Tabela 3.9 – Especificações dos equipamentos utilizados para medir os corpos de prova. 

Dimensão Equipamento Fabricante Resolução 
Faixa de 
medição 

U k 

Comprimento 
Paquímetro 

Digital 
Mitutoyo 0,01 mm 200 mm 0,01 mm 2,00 

Largura e 
Altura 

Micrômetro 
Digital 

Mitutoyo 0,001 mm 25 mm 0,002 mm 2,00 

Profundidade 
do entalhe 

Projetor de 
perfil 

Mitutoyo 0,001 mm 50 mm 0,002 mm 2,03 

Ângulo de 
abertura do 

entalhe 

Projetor de 
perfil 

Mitutoyo 00°:01’:00” 360°:00’00” 00°:01’:00” 2,29 

Raio do 
entalhe 

Microscópio 
Óptico 

Zeiss 1,37 μm - 10,058 μm 2,00 

Tolerâncias 
Geométricas 

Máquina de 
medir por 

coordenadas 
Zeiss 0,0002 mm 

1000 x 
1200 x 600 

mm ³  
(X, Y, Z) 

0,7 + 
L/576 
µm 

2,00 

 

A profundidade do entalhe, a seção transversal e o comprimento dos corpos de prova 

foram medidos para todos os corpos de prova ensaiados, tendo em vista que essas 

dimensões são necessárias para se obter a equação da tensão. Por outro lado, as outras 

dimensões foram medidas para um corpo de prova de cada condição de ensaio. A incerteza 

de medição associada aos parâmetros medidos foi avaliada por meio da aplicação do método 

GUM, proposto pelo INMETRO (JCGM, 2008). Os modelos adotados para calcular a incerteza 

de medição dos mensurandos podem ser vistos na Tab. 3.10. Foram realizadas cinco leituras 

para todos os mensurandos, exceto para o raio do entalhe, onde foram realizadas três leituras. 

 

 

 

 

 



50 

 

Tabela 3.10 – Modelo de cálculo das incertezas de medição das dimensões do corpo de prova. 

Mensurando Modelo adotado para o cálculo da incerteza  

Comprimento (L) L=L̅+ΔRP+ΔICP (4.7) 

Largura (B) B=B̅+ΔRM+ΔICM (4.8) 

Altura (H) H=H̅+ΔRM+ΔICM (4.9) 

Profundidade do 
entalhe (h) 

h=h̅+ΔRPPy
+ΔAPP+ ΔICPPy

 (4.10) 

Raio do entalhe (r) r=r ̅+ΔRMO+ΔAMO+ΔICMO (4.11) 

Ângulo de abertura 
do entalhe (a) 

a=a̅+ΔRPPa
+ΔAPP+ΔICPPa

 (4.12) 

Tolerâncias Tol=Tol̅̅ ̅̅ +ΔRMMC+ΔICMMC+ΔEA (4.13) 

 

Onde: L̅, B̅, H̅, h̅, r,̅ a̅ e Tol̅̅ ̅̅  são as médias aritméticas do comprimento, largura, altura, 

profundidade do entalhe, raio do entalhe, ângulo de abertura do entalhe e tolerância, 

respectivamente; ΔRP, ΔRM, ΔRPPy, ΔRPPa, ΔRMO e ΔRMMC são as correções associadas às 

resoluções do paquímetro, micrômetro, eixo y do projetor de perfil, medição de ângulo do 

projetor de perfil, medição de ângulo do microscópio óptico e da máquina de medir opor 

coordenadas, respectivamente; ΔICP, ΔICM, ΔICPPy, ΔICPPa, ΔICMO e ΔICMMC são as correções 

associadas às calibrações do paquímetro, micrômetro, eixo y do projetor de perfil, medição 

de ângulo do projetor de perfil, medição de ângulo do microscópio óptico e da máquina de 

medir por coordenadas, respectivamente; ΔAPP e ΔAMO são as correções associadas ao 

aumento de 10 X do projetor de perfil e ao aumento de 5X do microscópio óptico; ΔEA é a 

correção associada ao erro de apalpamento . Os resultados do controle dimensional e 

geométrico para todos os corpos de prova encontram-se no APÊNDICE E. 

 

3.5.3. Metodologia de Realização do Ensaio ISL 

Os ensaios de ISL foram executados conforme estabelecido pela norma ASTM F1624 

(2018) onde, para cada condição ensaiada, é necessária uma quantidade mínima de quatro 

corpos de prova. Inicialmente realiza-se um ensaio ao ar com uma taxa de carregamento 

constante, contida no intervalo entre 1,15 MPa/s e 11,5 MPa/s, conforme especificado na 

norma ASTM E8/E8M (2016), até a ruptura. Deste ensaio é obtida a carga de ruptura ao ar 

(PFFS), que corresponde ao valor máximo de força atingido durante o ensaio. Esse valor servirá 

como referência para realização dos ensaios de ISL. De acordo com a norma ASTM F1624 

(2018), um mínimo de três ensaios de ISL devem ser realizados para cada condição 

analisada. O perfil de carregamento do ensaio pode ser visto na Fig. 3.14. 
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Figura 3.14 - Perfil de carregamento utilizado nos ensaios de ISL para corpos de prova com 

dureza entre 33 HRC e 45 HRC (ASTM F1624, 2018), modificado. 

 

Conforme mostrado na Fig. 3.14, o ensaio de ISL é realizado em patamares de força 

onde cada patamar é incrementado com 5 % da força máxima (PMAX) programada para o 

ensaio. O tempo de duração do patamar é dado em função da dureza do corpo de prova e, 

para os níveis de durezas avaliados neste trabalho, este tempo foi de 2 horas/patamar para 

os 10 primeiros patamares e 4 horas/patamar para os 10 últimos. Para o primeiro ensaio de 

ISL, PMAX é igual ao próprio PFFS e o ensaio termina quando é identificada uma queda de 5 % 

do PFFS na força aplicada ou quando se atinge o PFFS. Deste ensaio é então obtida a primeira 

carga limite de ruptura (Pth-1), que é dada como sendo a carga do patamatar imediatamente 

anterior ao patamar onde se observa uma queda no formato côncavo na curva força vs. tempo. 

Esta queda, segundo a norma ASTM F1624 (2018), representa o início da propagação de 

uma trinca. Uma vez identificado o Pth-1, realiza-se o segundo ensaio de ISL, onde 

PMAX = 1,1 x Pth-1 e, da mesma forma que no primeiro ensaio, identifica-se o Pth-2. Por fim, 

realiza-se o terceiro ensaio, tal qual o segundo e se a diferença entre dois valores de Pth 

obtidos for menor ou igual a 5 % de PFFS, determina-se o Pth final como sendo o menor valor 

de Pth medido entre dois ensaios consecutivos. Por outro lado, se esta diferença for maior do 

que 5 % PFFS, mais ensaios são necessários. Por fim, a tensão limite é calculada conforme a 

Eq. (4.6). 

 

σth=Fa[a∙cos(θ)+b∙ sen(θ)] (4.6) 
 



52 

 

Onde σth é a tensão limite de ruptura, Fa é a força aplicada pelo atuador, θ é o ângulo 

de giro do braço de carregamento e a e b são constantes que dependem da montagem do 

equipamento e do corpo de prova. A incerteza associada ao cálculo da tensão foi determinada 

conforme procedimento descrito por Rezende Júnior (2018). 

 

3.5.4. Carregamento de Hidrogênio  

Para realizar a permeação de hidrogênio durante o ensaio de ISL, o corpo de prova foi 

imergido em solução de água deionizada com 3,5 % em peso de NaCl e submetido a um 

potencial catódico controlado de -1,2 VAg/AgCl. Foi utilizada uma configuração de três eletrodos 

para realizar a polarização catódica, como mostrado na Fig. 3.15. Como eletrodo de referência 

foi utilizado um eletrodo padrão de Ag/AgCl da Metrohm, um fio de platina de 1,5 m de 

comprimento e diâmetro de 0,5 mm como contra-eletrodo e o corpo de prova como sendo o 

eletrodo de trabalho. A aplicação do potencial foi realizada utilizando um potenciostato da 

Metrohm modelo PGSTA204 com o auxílio do software NOVA 2.1. 

 

 

Figura 3.15 - Configuração de três eletrodos adotada para permeação de hidrogênio nos 

ensaios de ISL. 

 

Os ensaios foram divididos em conjuntos, onde cada conjunto de ensaios tinha como 

objetivo a observância do efeito do parâmetro que se desejava analisar, a saber: dureza, 

microestrutura, tamanho do AGA e temperatura do ensaio. A matriz de ensaios é apresentada 

na Tab. 3.11, a seguir. É importante ressaltar que, para cada condição mostrada na Tab. 3.11 

foram realizados quatro ensaios, sendo um para determinação do PFFS e três para a 

determinação do Pth, conforme determinado pela norma ASTM F1624 (2018). 
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Tabela 3.11 – Matriz de ensaios ISL. 

Condição Aço 
Tamanho do antigo 

grão austenítico 
HRC Microestrutura 

Temperatura do 
meio [°C] 

1 4130-M A870 (4,94 μm) 44 Martensita Revenida 24 

2 4130-M A870 (4,94 μm) 40 Martensita Revenida 24 

3 4130-M A870 (4,94 μm) 36 Martensita Revenida 24 

4 4130-M A870 (4,94 μm) 32 Martensita Revenida 24 

5 4130-M A1070 (27,12 μm) 40 Martensita Revenida 24 

6 4130-M A870 (4,94 μm) 40 Dual-Phase 24 

7 4130-M A870 (4,94 μm) 40 Martensita Revenida 4 

8 4130-M A870 (4,94 μm) 40 Martensita Revenida 54 

9 4137-M A870 (8,80 μm) 40 Martensita Revenida 24 

10 4137-M A870 (8,80 μm) 32 Martensita Revenida 24 

11 4137-M A1070 (35,83 μm) 40 Martensita Revenida 24 

12 4137-M A870 (8,80 μm) 40 Martensita Revenida 4 

 
3.5.5. Metodologia Desenvolvida para Identificação do Pth 

 

Conforme mencionado no procedimento de realização do ensaio ISL, o resultado final 

obtido é o Pth, que é a força que separa vida infinita de vida finita, conforme ilustrado na 

Fig. 3.16. Como algumas das microestruturas avaliadas neste trabalho possuem baixa 

dureza, foi necessário desenvolver uma metodologia que possibilitasse a identificação do Pth 

de maneira mais assertiva. O desenvolvimento desta metodologia é descrito a seguir. 
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Figura 3.16 – Ilustração do perfil de carregamento do ensaio ISL (BICKFORD; NASSAR, 
1998). 

A norma ASTM F1624 (2018) foi originalmente desenvolvida para testar aços 

aeroespaciais com durezas de 50 HRC, ou seja, aços de alta resistência com alta SFH. Isso 

torna a identificação da trinca induzida por hidrogênio relativamente simples, onde apenas 

uma análise visual da curva força vs. tempo é suficiente. No entanto, com a crescente 

utilização de materiais de maior tenacidade, a avaliação da sua SFH pelo método ISL torna-

se mais complexa. De fato, a norma ASTM F1624 (2018) estabelece que o critério de queda 

de força igual a 5 %PFFS para identificação do início de crescimento de trinca é arbitrário e 

que, para materiais com baixa taxa de propagação de trinca, um menor valor deve ser 

adotado. Além disso, a norma também menciona que pode haver queda de força causada por 

outros fatores, que não a trinca induzida por hidrogênio, conforme mostra a Fig. 3.17  
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Figura 3.17 - Definição da força de iniciação da trinca, Pi, e da força limite, Pth. Adaptado de 

ASTM F1624 (2018). 

 

Na Figura 3.17, a queda de tipo A é a queda típica causada pela trinca induzida por 

hidrogênio. Já a queda do tipo B representa a queda causada pelo escoamento do material 

na raiz do entalhe do corpo de prova. Por fim, a queda do tipo C se refere ao escoamento 

seguido de propagação de trinca.  

Experiências anteriores mostraram que para materiais com elevada resistência a FH, 

na propagação de trinca, a queda de força é mais sutil e se alonga por mais de um patamar, 

fazendo com que a análise visual da curva não permita claramente identificar o início da 

propagação da trinca. Além disso, é necessário separar a queda causada pelo escoamento 

da queda causada pela propagação da trinca, uma vez que materiais com baixa dureza 

possuem uma menor taxa de propagação de trinca e escoamento excessivo na ponta da 

trinca, o que faz com que a queda da força seja confundida com àquela causada por 

escoamento. Logo, percebe-se haver uma necessidade de se desenvolver um método que 

possibilite a identificação destas quedas de força de forma a identificar com maior exatidão o 

patamar de início da propagação da trinca induzida pelo hidrogênio. Trabalhos realizados em 

ligas de Ni, que naturalmente apresentam baixa taxa de propagação de trinca, já sinalizaram 

uma preocupação em identificar tal queda (KERNION et al., 2014a; SOUZA et al., 2021). 

Assim, com base em um trabalho realizado por Raymond (2015), foi desenvolvido um método 

de identificação do Pth baseado na rigidez do corpo de prova, cuja descrição é apresentada a 

seguir. 

O ensaio ISL é conduzido no modo controle de deslocamento dentro do patamar e em 

controle de força durante a troca do patamar, como ilustrado na Fig. 3.18. Em outras palavras, 

no momento da troca do patamar de força (ponto 1 da Fig. 3.18), o atuador recua a haste para 

aplicar a força pré-determinada no ensaio (setpoint de força). Uma vez atingido o setpoint de 

força, o equipamento entra em controle de posição, mantendo constante a posição do atuador 

até que se chegue ao final do tempo pré-estabelecido do patamar (ponto 2 da Fig. 3.18). 

Dessa forma é possível visualizar a queda de força durante o ensaio. Assim, define-se como 

rigidez a resistência que o corpo de prova oferece ao deslocamento da haste do atuador, 

calculada conforme mostra a Eq. (4.6). 
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Figura 3.18 – Representação do método de controle desenvolvido e aplicado no ensaio ISL. 

Os pontos 1 e 2 delimitam o intervalo de um patamar onde o ponto 1 indica o início do controle 

de força e o ponto 2 indica o final do controle de posição. 

 

R = 
F2-F1

|p2
-p

1|
 (4.6) 

 

Onde R é a rigidez em N/mm; F2 e F1 são as forças nos pontos 2 e 1 em N; p2 e p1 são 

as posições da haste do atuador nos pontos 2 e 1 em mm. Desta forma, à medida que o 

atuador passa a recuar cada vez mais a haste para atingir a força programada para o patamar, 

o que significa um aumento no deslocamento, haverá uma queda na rigidez. Se essa queda 

for contínua e crescente significa que ocorreu escoamento ou propagação de trinca no corpo 

de prova. Para separar o escoamento da propagação de trinca foram traçadas duas retas na 

curva da rigidez x tempo. As retas foram traçadas de forma que englobassem o maior número 

de pontos possível da rigidez medida no ensaio. Uma reta foi traçada a partir da primeira 

queda significativa na rigidez devida ao escoamento, a outra foi traçada a partir do ponto de 

mudança da rigidez, indicando também o início de propagação da trinca durante o ensaio. O 

Pth foi então tomado como sendo o patamar onde se observou a intersecção das duas retas, 

uma vez que esse ponto marca o momento em que a taxa de queda da rigidez aumenta, o 

que só pode ser explicado como sendo causado pela propagação da trinca. Um exemplo da 

aplicação do método pode ser visto na Fig. 3.19. 
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Figura 3.19 – Exemplo de aplicação da metodologia de identificação do Pth em um ensaio ISL 

realizado no aço 4130-M com dureza de 32 HRC. 

 

Para validação deste método foram realizados ensaios ISL nos aços 4130-M e 4137-

M com dureza de 32 HRC. Para tal, um ensaio de cada aço realizado com o perfil de 

carregamento convencional foi replicado aumentando o tempo dos patamares de 4 horas para 

24 horas. Assumiu-se que, com tempo suficiente, seria possível visualizar a queda causada 

pela propagação da trinca induzida pelo hidrogênio e, assim, identificar o Pth. A Figura 3.20 

ilustra o perfil de carregamento adotado. 

 

 

Figura 3.20 - Esquema do perfil de carregamento utilizado nos ensaios de validação da 

metodologia de identificação do Pth. 
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3.6. Ensaio de Quantificação de Hidrogênio Difusível 

 

Para avaliar a difusividade do hidrogênio no material estudado foi realizada a 

quantificação de hidrogênio difusível de cada condição testada nos ensaios ISL. Para a 

realização destes ensaios foram confeccionadas amostras circulares, cujas dimensões podem 

ser vistas na Fig. 3.21. Antes da realização dos ensaios as amostras foram lixadas até a lixa 

#1200 e lavadas em álcool etílico. 

 

  

Figura 3.21 - Amostra utilizada nos ensaios de quantificação de hidrogênio difusível. 

 

Cinco amostras de cada condição foram permeadas simultaneamente utilizando a 

montagem mostrada na Fig. 3.22. Utilizou-se uma configuração de três eletrodos da mesma 

forma que foi adotada nos ensaios de ISL. Um eletrodo de Ag/AgCl foi utilizado como eletrodo 

de referência, um fio de platina de 1,5 m de comprimento e 0,5 mm de diâmetro como contra-

eletrodo e as cinco amostras como eletrodo de trabalho.  

 

  

Figura 3.22 - Montagem da permeação para os ensaios de quantificação de hidrogênio 

difusível. 

 

A permeação foi realizada aplicando um potencial controlado de -1,2 VAg/AgCl durante 

quatro horas, utilizando o mesmo potenciostato dos ensaios de ISL. O resultado final foi obtido 
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então como sendo a média das cinco leituras considerando uma incerteza expandida com 

95 % de confiança, calculada conforme a Eq. (4.7). 

 

Hdif=Hdif
̅̅ ̅̅ ̅+∆RAH+∆ICAH (4.7) 

 

Onde Hdif é o teor de hidrogênio difusível, Hdif
̅̅ ̅̅ ̅ é a média dos teores de H difusível 

considerando as cinco medições, ΔRAH é a correção associada à resolução do analisador de 

H e ΔICAH é a correção associada à calibração do analisador de H. Como não foi possível 

obter acesso ao certificado de calibração do equipamento utilizou-se a convenção de 

Vuolo (1996) e adotou-se ΔICAH igual à resolução do equipamento, distribuição normal e 

k = 2,00. 

Todas as condições foram permeadas em temperatura ambiente e, para o aço 4130-M 

na condição F40-g foram realizadas permeações a 4 °C e 54 °C e para o aço 4137-M na 

condição C40-g realizou-se uma permeação a 4 °C. Por fim, para evidenciar o efeito da 

temperatura do meio na difusividade do hidrogênio também foram realizadas permeações de 

1 hora a 4 °C e na temperatura ambiente para os dois aços e a 54 °C para o aço 4130-M. 

Todas as condições de permeação adotadas para os ensaios de quantificação de hidrogênio 

difusível podem ser vistas na Tab. 3.12. 

Após a permeação as amostras foram retiradas do béquer, lixadas em lixa #1200, 

lavadas com acetona e armazenadas em nitrogênio líquido. Este procedimento foi realizado 

em um tempo máximo de 5 minutos para evitar que uma quantidade significativa de hidrogênio 

saísse da amostra.  
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Tabela 3.12 - Condições das permeações realizadas para os ensaios de quantificação de 

hidrogênio difusível. 

Aço Condição Temperatura do Meio [°C] 
Tempo 
[horas] 

4130-M F44-g 24 4 

4130-M F40-g 24 4 
4130-M F36-g 24 4 

4130-M F32-g 24 4 
4130-M F40-G 24 4 

4130-M F40-DP 24 4 
4130-M F40-g 4 4 

4130-M F40-g 54 4 
4130-M F40-g 24 1 

4130-M F40-g 4 1 
4130-M F40-g 54 1 

4137-M C40-G 24 4 
4137-M C40-g 24 4 

4137-M C32-g 24 4 
4137-M C40-g 4 4 

4137-M C40-g 24 1 
4137-M C40-g 4 1 

 

A quantificação de hidrogênio difusível foi realizada em um analisador de hidrogênio da 

fabricante Bruker, modelo G4 Phoenix, com resolução de 0,01 ppm. Este equipamento utiliza 

o método de extração a quente de gás de arraste utilizando nitrogênio como gás de referência. 

O princípio de medição deste equipamento se baseia na diferença de condutividade térmica 

entre o hidrogênio e o nitrogênio. Para tanto, o equipamento conta com três peneiras 

moleculares e um catalisador (Schutze), responsáveis por filtrar quaisquer elementos e 

impurezas presentes no gás de medição. A temperatura e o tempo de medição foram de 

850 °C e 5 minutos para garantir que todo o hidrogênio difusível presente na amostra fosse 

detectado pelo equipamento. Por fim, a análise dos dados foi realizada por meio de estatística 

não paramétrica utilizando o teste de Mann-Whitney afim de se avaliar as condições 

analisadas possuem efeito significativos no teor de Hdif medido. 
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CAPÍTULO IV 

 

 

4.  

RESULTADOS E DISCUSSÕES 

 

 

4.1. Resultado da Seleção dos Tratamentos Térmicos  

 

4.1.1. Estudo do Tamanho do Antigo Grão Austenítico 

Nas Figs. 4.1 a 4.3 são apresentados o diâmetro equivalente médio do antigo grão 

austenítico para cada temperatura e tempo de austenitização estabelecidos na Tab. 3.3, bem 

como a incerteza de medição expandida, representada na forma de barras de erro. Os 

resultados numéricos encontram-se discretizados na Tab. B.1 do APÊNDICE B. Foi realizada 

também uma análise de variância (ANOVA), cujos resultados estão nas Tabs. 4.1 e 4.2. O 

intuito dessa análise foi verificar a relevância do tempo e da temperatura de austenitização e 

de uma possível interação entre estes na determinação do tamanho do antigo grão 

austenítico. As imagens do antigo grão austenítico e da microestrutura para os resultados de 

menor e maior tamanho de grão dos aços 4130-M e 4137-M podem ser vistas nas Figs. 4.4 e 

4.5. As imagens de todos os tamanhos de grão encontram-se nas Figs. B.1 e B.2 do 

APÊNDICE B. 

 

 

Figura 4.1- Diâmetro equivalente do antigo grão austenítico para os aços 4130-M e 4137-M, 

austenitizados a 900 °C por 1, 2, 3 e 4 horas. 
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Figura 4.2- Diâmetro equivalente do antigo grão austenítico do aço 4137-M, austenitizado em 

diferentes temperaturas por 1 e 4 horas. 

 

 

Figura 4.3- Diâmetro equivalente do antigo grão austenítico para o aço 4130-M, austenitizado 

em diferentes temperaturas por 1 e 4 horas. 
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Tabela 4.1- ANOVA realizada para avaliar o efeito da temperatura e tempo de austenitização 

no diâmetro do AGA para o aço 4137-M. 

Efeito 
Soma dos 
Quadrados 

Grau de 
Liberdade 

Média dos 
Quadrados 

F p 

Temperatura de Austenitização 7190,65 3 2396,88 701,52 0,00 

Tempo de Austenitização 8,15 1 8,15 2,38 0,13 

Interação 0,51 3 0,17 0,05 0,99 

 

Tabela 4.2- ANOVA realizada para avaliar o efeito da temperatura e tempo de austenitização 

no diâmetro do AGA para o aço 4137-M. 

Efeito 
Soma dos 
Quadrados 

Grau de 
Liberdade 

Média dos 
Quadrados 

F p 

Temperatura de Austenitização 4695,94 3 1565,31 256,24 0,00 

Tempo de Austenitização 1,01 1 1,01 0,16 0,69 

Interação 27,42 3 9,14 1,50 0,23 

 

  

Figura 4.4- Contorno do AGA para o aço 4137-M, austenitizado por 1 hora a (a) 870 °C e (b) 

1070 °C. Ataque com tepol, seguido de Nital 2 %. 

 

(a) (b) 
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Figura 4.5- Contorno do AGA para o aço 4130-M, austenitizado por 1 hora a (a) 870 °C e (b) 

1070 °C. Ataque com tepol, seguido de Nital 2 %. 

 

Como esperado. os resultados apresentados mostram que a temperatura de 

austenitização (de 870 °C a 1070 °C) possui efeito significativo no tamanho do AGA, onde o 

mesmo tende a crescer com o aumento da temperatura. Já o tempo de austenitização (de 1 

a 4 horas) e a interação de segunda ordem entre o tempo e a temperatura de austenitização 

não apresentaram efeito significativo no tamanho do AGA, conforme demonstrado pela 

ANOVA apresentada nas Tabs. 4.1 e 4.2. Entretanto, ao se utilizar a ANOVA para realizar a 

comparação estatística entre grupos, deve-se verificar se os dados representam amostras 

aleatórias de distribuição normal com mesma variância, para, assim, confirmar a 

adequabilidade do modelo. Se estas suposições forem verdadeiras, os resíduos são variáveis 

aleatórias independentes com distribuição N(0,σ²). As Figs. 4.6 e 4.7 mostram a distribuição 

dos resíduos para a ANOVA das Tabs. 4.1 e 4.2 

 

  

Figura 4.6 – Gráfico de probabilidade normal dos resíduos para a ANOVA realizada no aço 

4137-M (a) e 4130-M (b). 
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Figura 4.7 – Resíduos em função dos valores previstos (a, c) e em ordem temporal (b, d) para 

a ANOVA realizada no aço 4137-M (a, b) e 4130-M (c, d). 

 

Observa-se que a maioria dos valores dos resíduos do gráfico de probabilidade normal 

(Fig. 4.6) encontra-se sobre a reta teórica para uma distribuição normal ou próxima desta. 

Portanto, a hipótese de normalidade é válida. Além disso, percebe-se da Fig. 4.7 que os 

resíduos se distribuem aleatoriamente em torno do zero, o que caracteriza uma variância 

constante e a distribuição aleatória em ordem temporal comprova a aleatoriedade dos dados. 

Portanto, tem-se que a ANOVA realizada para avaliar os efeitos da temperatura e do tempo 

de austenitização no tamanho do AGA dos aços 4130-M e 4137-M é válida. 

Devido à alta energia livre nos contornos de grão, uma microestrutura com maior 

densidade de contornos (granulação mais fina) implica em uma maior quantidade de energia 

de contornos de grão por unidade de volume. Havendo condições de difusão, haverá o 

crescimento do grão às custas da eliminação de contornos para reduzir a energia livre 

armazenada (recristalização secundária) (COLPAERT, 2008). Observou-se que para 

temperaturas mais elevadas, acima de 970 °C, um crescimento mais acentuado do grão 

austenítico para os dois aços, conforme mostram os gráficos das Figs. 4.2 e 4.3. O mesmo 

comportamento foi observado por Ferreira; Modenesi; Santos, (2015) em um aço ABNT 5135 
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e por Roldão; Gallego, (2003) em aços de médio teor de carbono. Sabe-se que o aumento da 

temperatura de austenitização resulta num aumento da taxa de difusão e, por consequência, 

aumenta-se a tendência de crescimento do grão austenítico. Além disso, carbonetos e 

partículas de segunda fase, que agem como barreiras ao crescimento do grão, são dissolvidos 

em altas temperaturas. 

Observa-se também uma maior dispersão no tamanho do antigo grão austenítico para 

as amostras austenitizadas a 1070 °C (ver Figs. 4.2 e 4.3). Isto ocorre pois em altas 

temperaturas de austenitização há o crescimento de grãos maiores às custas dos grãos 

menores, de tal forma que, ao final do processo, há grãos maiores e grãos menores que não 

foram absorvidos. Como o tamanho do antigo grão austenítico não é uniforme na 1070 °C, há 

uma maior dispersão dos resultados, o que pode ser notado pela maior incerteza dos 

resultados. Este comportamento pode ser observado nas Figs. B.1 e B.2 do APÊNDICE B.  

Por fim, foi observado que, para todas as condições de austenitização analisadas, o 

aço 4130-M possui grão austenítico menor que o do aço 4137-M. Isso se deve em parte ao 

fato de que o aço 4130-M, na condição como fornecido, passou por um tratamento térmico de 

normalização antes de ser submetido ao beneficiamento, o que reduz o tamanho do antigo 

grão austenítico do material. Ao se reaustenitizar o aço para a execução dos tratamentos 

térmicos aqui descritos, a taxa de nucleação da austenita acaba sendo maior no aço de menor 

tamanho de grão e, consequentemente, leva a um menor tamanho do AGA (COLPAERT, 

2008). Além disso, a presença em maior quantidade de alguns elementos de liga como o Mo 

e o Cr dificultam o crescimento do grão austenítico, principalmente o Mo (LEE; LEE, 2008). 

Reporta-se na literatura que a presença de elementos de liga em um estado de soluto age 

como obstáculo ao crescimento do grão por se segregarem nos contornos de grão (UHM et 

al., 2004). 

Portanto, a partir destes resultados a temperatura de austenitização selecionada para 

avaliar a influência do tamanho do AGA na SFH dos aços 4130-M e 4137-M foi de 870 °C e 

1070 °C.  

 

4.1.2. Obtenção das Curvas de Revenimento dos Aços Estudados 

As curvas de revenimento dos aços na condição temperada e revenida podem ser 

observadas nos gráficos das Figs. 4.8 e 4.9. As médias dos cinco ensaios de dureza são 

apresentadas nos gráficos e as incertezas de medição expandidas estão representadas por 

barras de erro. Os valores numéricos estão na tabela do APÊNDICE C.  
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Figura 4.8- Curva de revenimento obtida para o aço 4137-M, temperado em óleo a partir de 

austenitização a 870 °C por 1 hora. 

 

 

Figura 4.9- Curva de revenimento obtida para o aço 4130-M, temperado em óleo a partir de 

austenitização a 870 °C por 1 hora. 

. 

Percebe-se que após o ajuste da curva de revenimento foi possível obter durezas bem 

próximas às desejadas para o estudo pretendido (44 HRC, 40 HRC, 36 HRC e 32 HRC). O 

efeito típico da queda da dureza com o aumento da temperatura pode ser percebido nas duas 
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curvas de revenimento. Todavia, essa queda é menos acentuada no aço 4130-M , certamente 

devido à maior quantidade de Cr e Mo presentes nesse  aço, quando comparado aso teores 

desses elementos no 4137-M. Elementos de liga como Cr e Mo formam carbonetos finos em 

temperaturas entre 500 – 600 °C, mesmo para longos tempos de revenimento, contribuindo 

para a menor queda da dureza nas maiores temperaturas de revenimento (BHADESHIA; 

HONEYCOMBE, 2006b); ver Fig. 4.8 e Fig. 4.9. 

Para o aço 4130-M foi necessário ajustar novamente a curva, pois os revenimentos 

realizados com as temperaturas obtidas do ajuste inicial não resultaram em durezas próximas 

àquelas desejadas. Logo, à medida que os tratamentos térmicos eram realizados, obtinham-

se novos pontos para incrementar a curva e, assim, se atingir uma dureza próxima da 

desejada. 

 

4.1.3. Aço 4130-M Austenitizado na Zona Intercrítica 

 

A Figura 4.10 apresenta a dureza do aço 4130-M austenitizado na zona intercrítica do 

diagrama ferro cementita. Foram realizadas austenitizações em seis temperaturas diferentes, 

a saber: 730 °C, 750 °C, 770 °C, 790 °C, 810 °C e 830 °C. As amostras foram austenitizadas 

por uma hora, seguidas de têmpera em óleo.  

 

 

Figura 4.10 - Curva de dureza da amostra de aço 4130-M, austenitizada na zona intercrítica 

(730 °C – 830 °C) por 1 hora e temperada em óleo. 
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A dureza inicia em um valor mais baixo, em torno de 20 HRC e aumenta com a 

temperatura de austenitização até atingir um valor máximo de aproximadamente 50 HRC, que 

se mantém constante, mesmo aumentando a temperatura de austenitização. Esse 

comportamento é esperado e está diretamente relacionado ao teor de ferrita que, uma vez 

que se está na zona intercrítica, diminui com o aumento da temperatura de austenitização. 

Como a ferrita possui uma dureza inferior à da martensita, espera-se que, quanto maior for a 

sua concentração, menor será a dureza da microestrutura final obtida. A partir do momento 

em que a temperatura é suficientemente elevada para atingir a zona de completa 

austenitização, não há mais ferrita após a têmpera, apenas martensita, o que explica a 

estabilização da dureza em maiores temperaturas.  

A seguir, na Fig. 4.11 são apresentadas as microestruturas obtidas via microscopia 

óptica (MO) ao se realizar a austenitização do aço 4130-M na zona intercrítica do diagrama 

ferro-carbono. Esta caracterização foi realizada com o objetivo de confirmar a obtenção da 

estrutura bifásica após a têmpera a partir da zona intercrítica, e também de observar como o 

teor de martensita e de ferrita varia com a temperatura de austenitização nesta região.  
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Figura 4.11 – Microestrutura obtida após ataque com NITAL 2 %, seguido de Metabisulfito de 

Sódio, para o aço 4130-M, austenitizado na zona intercrítica do diagrama Fe-C nas 

temperaturas de: (a) 730 °C, (b) 750 °C, (c) 770 °C, (d) 790 °C, (e) 810 °C e (f) 830 °C. As 

setas indicam a ferrita. 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

(e) (f) 
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Percebe-se que para as temperaturas mais baixas (730 °C e 750 °C para o aço 4130-

M), a microestrutura é de martensita revenida, ou seja, não se atingiu a zona intercríticaOutro 

indício de que não se atingiu a zona intercrítica para estas temperaturas é o valor de dureza, 

indicado na Fig. 4.10, em torno de 20 HRC. De acordo com a caracterização mecânica destes 

aços no estado como fornecido, realizada por Melo et al. (2019), tem-se que suas durezas na 

condição de como recebido estão em torno de 32 HRC para o aço 4137-M e 25 HRC para o 

aço 4130-M. Portanto, a queda da dureza para valores em torno de 20 HRC indica que, para 

estas temperaturas, houve apenas o coalescimento das partículas de cementita. 

Mais adiante, quando a têmpera é realizada em temperaturas mais altas 

(750 °C<T<810 °C), observam-se distintamente as duas fases presentes na microestrutura 

dos aços, sendo a matriz martensítica e a ferrita na cor branca (indicada pelas setas 

amarelas). Nestas temperaturas de austenitização, os aços já se encontram na zona 

intercrítica e, assim como esperado, o teor de ferrita, bem como a dureza, variam com a 

temperatura de austenitização. Basicamente, tem-se que quanto maior a temperatura de 

austenitização na zona intercrítica, maior será a dureza final obtida e menor será o teor de 

ferrita, tendência esta que pode ser observada na Fig. 4.10.  

Por fim, para os tratamentos de têmpera na zona intercrítica, realizados a partir de 

810 °C para o aço 4130-M, obteve-se uma estrutura completamente martensítica ou com 

baixíssimos teores de ferrita. Para estas temperaturas, o aço já se encontra na região de 

completa austenitização, resultando uma estrutura final após a têmpera constituída apenas 

por martensita. 

A partir destes ensaios foi selecionada a temperatura de 770 °C para austenitização 

na zona intercrítica tendo em vista que nessa condição o aço 4130-M apresenta dureza 

próxima de 40 HRC. Posteriormente, foi adicionado um revenimento a 350 °C por 1 hora para 

alívio de tensões na martensita.  

 

 

4.2. Resultados da Caracterização do Material 

 

Nesta seção apresenta-se a caracterização do material ensaiado envolvendo 

caracterização microestrutural e obtenção das propriedades mecânicas. De forma a facilitar a 

separação e entendimento dos dados adotou-se a seguinte nomenclatura: 

 

• Aço 4130-M (F) e aço 4137-M (C); 

• Dual-Phase (DP), maior tamanho de grão (G) e menor tamanho de grão (g); 

• Os valores de dureza serão indicados na nomenclatura. 
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Por exemplo, o aço F36-g se refere ao aço 4130-M com menor tamanho de grão e 

dureza de 36 HRC. Os resultados da caracterização do material são mostrados nos tópicos 

seguintes. 

 

4.2.1. Resultados da Caracterização Microestrutural 

4.2.1.1. Material Temperado 

A caracterização microestrutural dos aços 4130-M e 4137-M na condição temperada 

foi realizada via MEV. Nessas análises procurou-se observar a morfologia da martensita 

formada e identificar uma possível mudança da mesma com o tamanho do antigo grão 

austenítico. Esta análise foi realizada para os dois aços austenitizados a 870 °C e 1070 °C 

por 1 hora. Os resultados obtidos podem ser vistos nas Figs. de 4.12 a 4.16. 

 

  

Figura 4.12 - Microestrutura do aço 4137-M, austenitizado a 870 °C por 1 hora. As setas 

indicam as placas de martensita. Ataque com Tepol, seguido de NITAL 2 %, MEV. 

 

  

Figura 4.13- Microestrutura do aço 4137-M, austenitizado a 1070 °C por 1 hora. As setas 

indicam as placas de martensita. Ataque com Tepol seguido de NITAL 2 %, MEV. 
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Figura 4.14- Microestrutura do aço 4130-M, austenitizado a 870 °C por 1 hora. Ataque com 

Tepol seguido de NITAL 2 %, MEV. 

 

  

Figura 4.15- Microestrutura do aço 4130-M, austenitizado a 1070 °C por 1 hora. Ataque com 

Tepol seguido de NITAL 2 %, MEV. 

 

  

Figura 4.16 - Microestrutura do aço 4130-M, austenitizado a 770 °C por 1 hora. As setas brancas 

indicam placas de martensita. Ataque com NITAL 2 % seguido de metabissulfito de sódio, MEV. 
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Das Figs. 4.12 a 4.15 é possível notar uma diferença no tipo de martensita formada nos 

dois aços. O aço 4137-M tende a formar uma estrutura martensítica mista, com presença de 

ripas e placas de martensita. Já o aço 4130-M forma apenas ripas de martensita. Estes 

resultados estão em consonância com os obtidos por He; Rao; Tan (1996), que identificaram 

uma estrutura martensítica mista em aços com teor de carbono variando de 0,38 % a 0,68 %, 

enquanto que aços com teor de carbono de no máximo 0,27 % apresentaram somente ripas 

de martensita. Pous-Romero; Bhadeshia (2014) encontraram placas de martensita em um aço 

SA508 (0,17 % C) após austenitizar em temperaturas variando de 860 °C a 1200 °C. Estas 

placas resultam do coalescimento de plaquetas de martensita de mesma orientação onde a 

força propulsora deste fenômeno pode ser as próprias tensões geradas durante o rápido 

resfriamento na têmpera. Por serem homogêneas cristalograficamente, as placas de 

martensita oferecem baixa resistência à propagação de trinca por clivagem, resultando em 

uma baixa tenacidade à fratura no aço. Além disso, a martensita em placas possui uma 

subestrutura constituída por maclas, enquanto que na martensita em ripas essa subestrutura 

é composta por discordâncias. Sun et al. (2018) observaram que, em aços de alto teor de 

carbono, a estrutura martensítica com grande quantidade de maclas leva a uma fratura frágil, 

enquanto que aquela composta por discordâncias apresenta uma fratura dúctil, evidenciando 

a maior tenacidade da martensita neste último caso. 

Quanto à diferença entre a martensita formada nos aços para o menor e o maior 

tamanho de grão, visualmente notou-se que o comprimento das ripas e das placas tende a 

ser maior com o aumento no tamanho de grão para os dois aços. Isso já era esperado, uma 

vez que as ripas e as placas de martensita começam a se formar no contorno de grão e 

crescem até que encontrem outro contorno de grão. Em aços martensíticos, tem sido 

reportado que menores tamanhos de grão do antigo grão austenítico levam a menores 

“pacotes” de martensita, o que aumenta significativamente a resistência mecânica e a 

tenacidade (MORITO et al., 2005). Pous-Romero; Bhadeshia (2014) também observaram 

uma clara relação entre o comprimento das placas de martensita e o tamanho do grão 

austenítico, onde pequenos tamanhos de grão levam a pequenos tamanhos de placas de 

martensita. Logo, o refino do grão aumenta a resistência à propagação de trincas nos aços, 

uma vez que diminuindo o tamanho das ripas e das placas, a trinca muda de orientação entre 

um pacote e outro, aumentando a sua dificuldade de propagação. 

Já na Fig. 4.16 é possível observar a presença da ferrita (indicada pela letra F), em 

baixo relevo, na cor cinza escuro, distribuindo-se uniformemente nos contornos do AGA da 

matriz martensítica (indicada pela letra M), em alto relevo na cor cinza claro. A fração 

volumétrica de ferrita medida utilizando o método de contagem manual de pontos, 

especificado pela norma ASTM E562 (2011), foi de 27,1 ± 2,2 % (F̅ + IC95 %) de ferrita, 
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considerando um intervalo de confiança de 95 %. Também foi possível identificar estruturas 

semelhantes a placas de martensita (indicadas pelas setas brancas na Fig. 4.16) juntamente 

com as ripas. A presença das placas é possível, uma vez que a formação da ferrita durante o 

tratamento na zona intercrítica leva a um aumento do teor de carbono da martensita adjacente, 

que, por sua vez, aumenta sua tendência à formação de placas. 

Não foi possível medir o tamanho do AGA do aço 4130-M na condição DP, uma vez 

que a presença de ferrita fina dispersa na microestrutura influenciou na contagem dos 

contornos de grão, acabando por se misturar aos contornos do AGA da martensita. No 

entanto, como pode ser visto na Fig. 4.3, o tamanho do AGA do aço 4130-M é diretamente 

relacionado à temperatura de austenitização, de forma que é esperado que a condição DP 

apresente o menor tamanho do AGA dentre as condições ensaiadas. Logo, apesar de 

apresentar placas de martensita, que são deletérias para a tenacidade do material, o menor 

tamanho do AGA limita o comprimento das placas, atenuando seu efeito. 

 

4.2.1.2. Material Revenido 

Neste trabalho foi realizada a análise microestrutural apenas das amostras com a 

dureza de interesse para os ensaios ISL, as quais são 44 HRC, 40 HRC, 36 HRC e 32 HRC 

para o aço 4130-M e 40 HRC e 32 HRC para o aço 4137-M. As imagens da microestrutura 

obtidas via MEV e os mapas de polo inverso em Z e padrão de qualidade obtidos via EBSD 

podem ser vistos nas Figs. 4.17 a 4.20. Na caracterização realizada por EBSD os contornos 

da microestrutura foram reconstruídos utilizando software do equipamento Esprite® e 

classificados conforme o seu ângulo de misorientação (θM). Baseando em trabalhos da 

literatura, os contornos de grãos com ângulos entre 2° ≤ θM ≤ 15° foram classificados como 

contornos de baixo ângulo (CBA). Os contornos com ângulos entre 15° < θM ≤ 62,8° foram 

classificados como contornos de alto ângulo (CAA) (HEJAZI et al., 2014; ZHANG et al., 2019). 

A porcentagem de contornos de baixo e alto ângulo, obtida analisando-se três campos 

diferentes para cada condição microestrutural, pode ser vista na Fig. 4.21. 
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Figura 4.17 – Microestrutura do aço 4137-M nas condições C40-g (a), C32-g (b) e C40-G (c). 

Ataque com NITAL 2 %, MEV. 
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Figura 4.18 – Mapa de polo inverso em Z (a, c, e) e padrão de qualidade com os contornos 

de alto e baixo ângulo reconstruídos (b, d, f) do aço 4137-M nas condições C40-g (a, b), C32-

g (c, d) e C40-G (e, f). 
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Figura 4.19 – Microestrutura do aço 4130-M nas condições F44-g (a), F40-g (b), F36-g (c), 

F32-g (d), F40-G (e) e F40-DP (f). Ataque com NITAL 2 %, MEV. 
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Figura 4.20 – Mapa de polo inverso em Z (a, c, e, g, i, k) e padrão de qualidade com os 

contornos de alto e baixo ângulo reconstruídos (b, d, f, h, j, l) do aço 4130-M nas condições 

F44-g (a, b), F40-g (c, c), F36-g (e, f), F32-g (g, h), F40-G (i, j) e F40-DP (k, l). 

(e) (f) 

(a) (b) 

(c) (d) 

2° ≤ θM ≤ 15° 

15° ≤ θM ≤ 62,8° 
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Figura 4.20 - Continuação. 
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Figura 4.21 – Fração de contornos de baixo e alto ângulo, obtida via EBSD para os aços 4130-

M (a) e 4137-M (b) após o revenimento. As barras de erro representam o intervalo de 

confiança de 95 %. 

 

As amostras revenidas mostraram a típica estrutura da martensita revenida que, 

basicamente, se constitui de finos precipitados de Fe3C dispersos numa matriz ferrítica. 

Adicionalmente, o aço 4130-M na condição F40-DP, que, além da martensita revenida, 

apresenta também ferrita homogeneamente dispersa nos contornos do AGA. À medida que a 

temperatura de revenimento aumenta, há o aumento da mobilidade do carbono que se separa 

da estrutura martensítica e se precipita na forma de Fe3C na matriz ferrítica do material. Como 

resultado, há uma descaracterização da estrutura martensítica inicial, onde finas partículas de 

cementita se precipitam nos contornos do antigo grão austenítico e também nos contornos 

(a) 

(b) 



82 

 

das ripas e das placas de martensita. Visualmente percebe-se a mudança do formato 

alongado da cementita para um formato mais arredondado à medida que a temperatura de 

revenimento aumenta, como mostrado nas Figs. 4.17 e 4.19 Isso acontece devido à 

esferoidização dos precipitados de Fe3C para diminuir a relação área/volume de carbonetos, 

minimizando a energia livre (KRAUSS, 2012). 

Vale salientar que os precipitados finos dispersos na matriz ferrítica atuam como sítios 

aprisionadores de hidrogênio. Como a quantidade, o formato e o tamanho destes variam com 

a temperatura de revenimento, a difusividade e a solubilidade do hidrogênio também variam 

e, consequentemente, as condições para fragilização do material (NAGUMO, 2016). 

Não foi observada variação significativa da fração dos CBA e CAA entre as diferentes 

durezas para a condição de menor tamanho de grão para os dois aços. Por outro lado, tanto 

para o aço 4130-M como para o aço 4137-M, houve uma queda significativa na fração de 

contornos de alto ângulo ao se comparar as condições com 40-g e 40-G, como mostrado na 

Fig. 4.21. Tal comportamento é esperado, uma vez que os contornos do AGA e dos pacotes 

de martensita são tidos como sendo de alto ângulo. Portanto, ao se aumentar o diâmetro do 

AGA tem-se uma queda na densidade destes contornos, o que se traduz na queda da fração 

de CAA observada. Além disso, observa-se que a condição F40-DP apresenta maior 

porcentagem de CAA do que a observada nas condições F40-g e F40-G. Por apresentar um 

menor tamanho do AGA que as outras duas condições e a interface ferrita/martensita, que 

também é um CAA, este resultado é esperado. É importante ressaltar que estes contornos 

são conhecidos por serem armadilhas de hidrogênio e, além disso, os CAA são dados como 

sendo armadilhas de hidrogênio fortes ou irreversíveis. Portanto, sua quantidade e disposição 

na microestrutura têm influência direta na difusividade do hidrogênio dos aços.  

 

4.2.1.3. Inclusões Não-Metálicas 

Ambos os aços 4130-M e 4137-M apresentam uma quantidade de inclusões não-

metálicas na sua microestrutura, que são, basicamente, MnS, Mn-S-Ca, AlO e Al-O-Mg. A 

quantificação do teor de inclusões não metálicas dos dois aços foi realizada por Melo et al. 

(2019) e são de 0,05 ± 0,01 % para o aço 4130-M e 0,18 ± 0,02 % para o aço 4137-M. As 

Figs. de 4.22 a 4.25 a seguir mostram algumas imagens destas inclusões. Como a forma e o 

teor de inclusões não-metálicas não mudam com a temperatura de revenimento, a 

caracterização foi realizada nas condições F40-g e C40-g. 
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Figura 4.22 - Inclusões não-metálicas do aço 4130-M, mostrando Mn-S-Ca (a, b) e O-Al-Mg 

(c, d). Os espectros (b, d) foram realizados nas regiões marcadas (a, c). 

 

  

Figura 4.23 - Inclusões não-metálicas observadas no aço 4130-M. Imagem obtida por MEV 

(a) e seu respectivo mapa de elementos obtido por EDS (b). 
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Figura 4.24 - Inclusões não-metálicas do aço 4137-M mostrando Mn-S-Ca (a, b) e O-Al-Mg 

(c, d). Os espectros (b, d) foram realizados nas regiões marcadas (a, c). 

 

  

Figura 4.25 – Inclusões não-metálicas observadas no aço 4137-M. Imagem obtida por MEV 

(a) e seu respectivo mapa de elementos obtido por EDS (b). 

 

A partir das Figs. 4.22 e 4.23 nota-se que o aço 4130-M apresenta inclusões menores 

e aproximadamente esféricas, principalmente MnS. Esta característica é oriunda da presença 

da adição de Ca neste aço, que é utilizado com o objetivo de arredondar inclusões (CICUTTI; 

MADÍAS; GONZÁLEZ, 1997). Já o aço 4137-M apresenta inclusões maiores e, em sua 
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maioria, alongadas na direção longitudinal do tubo, como mostram as Figs. 4.24 e 4.25. Esta 

característica foi identificada por Melo et al. (2019) como sendo deletéria em relação à SFH 

do aço 4137-M quando a trinca se propaga na direção longitudinal do tool-joint. Este 

comportamento vem do fato de a interface matriz/MnS ser uma interface incoerente e, 

portanto, uma armadilha forte de hidrogênio e por ser alongada, age como um concentrador 

de tensão que faz com que seja um sítio de provável de nucleação e/ou propagação de trincas 

induzidas por hidrogênio, principalmente se o plano de propagação da trinca coincidir com a 

direção de alongamento da inclusão. 

 

4.2.2. Resultados da Caracterização Mecânica 

Para avaliar as propriedades mecânicas resultantes de cada tratamento térmico foram 

realizados ensaios de tração de acordo com os parâmetros estabelecidos pela norma ASTM 

E8/E8M (2016) e ensaios de impacto Charpy com corpos de prova miniaturizados (mini-

Charpy). Os resultados obtidos podem ser vistos na Tab. 4.3 e na Fig. 4.26 a seguir. 

 

Tabela 4.3 – Resultados dos ensaios de tração representados pela média ± o intervalo de 

confiança de 95 %.  

Material Condição HRC 

Limite de 

Escoamento 

(σYS) [MPa] 

Limite de 

Resistência à 

Tração (σUTS) 

[MPa] 

Deformação 

Máxima [%] 

4137-M 

C40-g 39,4 ± 0,8 1239,8 ± 2,3 1316,5 ± 7,2 16,1 

C32-g 32,6 ± 0,8 981,4 ± 15,5 1075,8 ± 15,3 20,3 

C40-G 38,8 ± 0,8 1144,1 ± 16,2 1272,9 ± 13,2 15,8 

4130-M 

F44-g 43,0 ± 0,8 1352,9 ± 20,5 1431,4 ± 21,1 14,1 

F40-g 39,2 ± 0,8 1206,7 ± 20,4 1280,7 ± 17,8 18,2 

F36-g 35,9 ± 0,8 1108,0 ± 23,2 1185,8 ± 20,2 18,0 

F32-g 32,0 ± 0,8 952,0 ± 23,9 1040,5 ± 19,5 21,4 

F40-G 39,4 ± 0,8 1145,7 ± 9,1 1292,9 ± 9,0 17,3 

F40-DP 39,8 ± 0,8 1041,7 ± 35,1 1301,5 ± 39,8 13,1 
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Figura 4.26 - Resultados do ensaio de impacto mini-Charpy a 22 °C.  

 

Os resultados dos ensaios de tração são imprescindíveis para a realização dos 

ensaios ISL. Para validar a condição de carregamento ao ar, a carga máxima obtida, PFFS, 

deve gerar uma tensão σFFS contida no intervalo delimitado por 1,2∙σUTS ≤ σFFS ≤ 2,0∙σUTS, onde 

σUTS é o limite de resistência à tração, obtido do ensaio de tração (AMERICAN SOCIETY FOR 

TESTING AND MATERIALS, 2018c; RAYMOND, 2009). 

Da Tab. 4.3 percebe-se que as propriedades obtidas do ensaio de tração encontram-

se relativamente próximas para as condições de mesma dureza para os dois aços. Este 

resultado só foi possível graças à obtenção das curvas de revenimento que possibilitaram 

controlar, tanto a dureza, como as condições de tratamento térmico.  

Os resultados dos ensaios mini-Charpy mostram, como esperado, que a energia de 

fratura aumenta com a diminuição da dureza. Com relação ao tamanho do antigo grão 

austenítico, observou-se uma redução da energia de fratura na medida em que se aumenta o 

tamanho do grão para uma mesma dureza. Este comportamento está associado à maior 

concentração de discordâncias no contorno de grão para as amostras com grãos grandes, 

favorecendo a formação de trincas nos contornos de grão.  

O aço 4130-M na condição F40-DP mostrou uma energia de fratura menor que as 

outras duas condições com 40 HRC (F40-g e F40-G). Isso se deve ao fato da martensita 

presente nessa condição possuir um maior teor de carbono, sendo assim mais dura e mais 

frágil (o que foi confirmado por ensaios de nanodureza) e também ao baixo teor de ferrita 

(27,1 %), não sendo suficiente para retardar o avanço da trinca, como acontece nos aços 

dual-phase convencionais. Além disso, é esperado que a martensita com maior teor de 
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carbono da condição F40-DP também apresente placas de martensita (vide Fig. 4.16-b) que 

naturalmente possuem menor resistência à propagação de trincas. 

Por fim, ao comparar os dois aços, percebe-se que o aço 4130-M apresenta uma maior 

energia de fratura quando comparado ao aço 4137-M. A caracterização microestrutural dos 

dois aços mostrou que o aço 4137-M possui um maior tamanho de grão, um maior teor de 

inclusões não-metálicas e a formação de martensita em placas. Esses fatores diminuem a 

resistência à propagação de trinca do material, já que as inclusões não metálicas funcionam 

como concentradores de tensão e, quanto maior o tamanho do grão, maior a concentração 

de tensão no seu contorno. Já as placas de martensita, por serem maiores e mais 

homogêneas cristalograficamente do que as ripas, também apresentam menor resistência à 

propagação de trincas. Portanto, é de se esperar que o aço 4137-M possua uma menor 

energia de fratura no ensaio de impacto em relação à verificada no aço 4130-M. 

 

4.2.2.1. Resultados dos Ensaios de Nanodureza no aço 4130-M com 40 HRC 

A fim de se obter a dureza das fases ferrítica e martensítica do aço 4130-M na condição 

F40-DP foram realizados ensaios de nanodureza neste material. Baseando no procedimento 

adotado por Ghassemi-Armaki et al. (2014), nanodurezas foram realizadas utilizando uma 

força de 2,5 mN e  numa matriz de indentações de 6 x 6, com espaçamento de ~6 μm entre 

as indentações. Os resultados obtidos podem ser vistos na Fig. 4.27. e na Tab. 4.4. Também 

foi aplicada a regra das fases (Eq. 4.1) para calcular a dureza do aço 4130-M na condição 

F40-DP e, assim, comparar com o resultado obtido no ensaio de nanodureza. 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figura 4.27 - Gráfico de força x profundidade de indentação dos ensaios de nanodureza 

realizados no aço 4130-M na condição F40-DP (a) juntamente com a posição das indentações 

na microestrutura (b). 
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Tabela 4.4 - Nanodureza Vickers do aço 4130-M na condição F40-DP, obtida com uma pré-

carga de 2,5 mN (HV0,025), considerando um intervalo de confiança de 68,27 %. 

Grupo Dureza (HV0,025) 

Geral 655,9 ± 109,1 

Martensita (grupo azul) 690,7 ± 78,1 

Ferrita (grupo vermelho) 469,9 ± 31,8 

 

HVT = HVF ∙ %F + HVM ∙ %M (4.1) 
 

Onde HVT é a dureza Vickers total, HVF é a dureza Vickers da ferrita, %F é a 

porcentagem de ferrita, HVM é a dureza da martensita e %M é a porcentagem de martensita. 

Da Tab. 4.4 tem-se que HVF e HVM são iguais a 690,7 HV e 469,9 HV, respectivamente. Da 

caracterização microestrutural (Item 4.2.1) foram medidos um teor de 27,1 % de ferrita (%F) 

e 72,9 % de martensita (HVM). Substituindo estes valores na Eq. (4.1) tem-se uma dureza 

total (HVT) de 630,9 HV. É importante ressaltar que é esperado que o valor de dureza obtido 

nos ensaios de nanoindentação seja mais elevado do que comumente é observado em um 

ensaio de macrodureza, devido ao efeito de escala.  

Nota-se da Fig. 4.27 que as curvas de indentação se distribuem em dois grupos, sendo 

um de maior (azul) e outro de menor dureza (vermelho). Observando a posição das 

indentações na microestrutura, percebe-se que o grupo azul se encontra na martensita, 

enquanto que o grupo de menor vermelho se localiza na ferrita. Além disso, utilizando a regra 

das fases para o cálculo da dureza do aço 4130-M na condição F40-DP, observou-se que o 

valor obtido para a dureza geral (630,9 HV) é próximo do medido nos ensaios de 

nanoindentação (655,9 HV). Portanto, é seguro afirmar que as curvas vermelhas representam 

a dureza da ferrita, enquanto que as curvas azuis se referem à dureza da martensita.  

Para avaliar a diferença de dureza entre as microestruturas martensítica e dual-phase 

foi medida também a nanodureza de amostras do aço 4130-M com microestrutura 

martensítica nas condições F40-G e F40-g. Afim de facilitar o entendimento dos dados, os 

resultados foram separados em DP-M (martensita da condição F40-DP), DP-F (ferrita da 

condição F40-DP), G (martensita da condição F40-G) e g (martensita da condição F40-g). Os 

resultados foram analisados por meio de estatística não paramétrica utilizando o teste U de 

Mann Whitney. Os resultados obtidos podem ser vistos na Fig. 4.28 e os dados de nanodureza 

encontram-se no APÊNDICE D. 
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Figura 4.28 - Nanodureza medida em amostras do aço 4130-M com dureza de 40 HRC nas 

condições dual-phase (DP), maior tamanho do AGA (G) e menor tamanho do AGA (g). As 

barras de erro representam o intervalo de confiança de 95 %. 

 

Os resultados da Fig. 4.28 confirmam que os dois grupos de nanodurezas medidas no 

ensaio de nanoindentação no aço 4130-M na condição F40-DP são significativamente 

diferentes entre si, haja vista que o valor-p menor que 0,05 significa que os resultados são 

significativamente diferentes. Da mesma forma, também se observou diferença significativa 

entre as nanodurezas medidas nas condições F40-G e F40-g quando comparadas à condição 

F40-DP. Por fim, comparando as condições F40-G e F40-g não foi observada diferença 

significativa entre suas nanodurezas, o que significa que elas são estatisticamente iguais. Isto 

já era esperado, uma vez que nestas condições, o aço possui uma estrutura completamente 

martensítica e, como foram tratados para uma dureza de 40 HRC, não apresentariam 

diferenças significativas de nanodureza. Por fim, observando a Fig. 4.28 pode-se concluir que 

a martensita do aço 4130-M na condição DP possui uma dureza maior que a martensita do 

mesmo aço nas condições F40-G e F40-g, enquanto que a ferrita possui o comportamento 

oposto, apresentando dureza menor do que as condições supracitadas. Este resultado é 

condizente, uma vez que os aços das três condições possuem uma dureza de 40 HRC, porém, 

para que a condição dual-phase apresente esta dureza, a sua martensita, necessariamente 

deve possuir uma dureza maior, haja vista a baixa dureza apresentada pela ferrita. Além disso, 

durante o mecanismo de formação da ferrita no tratamento térmico para obtenção da estrutura 

DP, o carbono é segregado, enriquecendo a martensita, e como a dureza da martensita 

depende do teor de carbono, o resultado final é de uma martensita de maior dureza.  

 

 

 

Valor-p para cada par 

DP-M / DP-F: 0,0004 

DP-M / G: 0,0001 

DP-M / g: 0,0000 

DP-F / G: 0,0029 

DP-F / g: 0,0017 

G / g: 0,3461 
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4.3. Resultados dos Ensaios ISL 

 

Neste tópico são mostrados os resultados dos ensaios ISL realizados nos aços 4130-

M e 4137-M. Primeiramente são apresentados os ensaios realizados ao ar para a 

determinação da força de referência (PFFS) e tensão de ruptura ao ar (σFFS). Na Figura 4.29 

pode-se ver as curvas força vs. tempo dos ensaios realizados e na Tab.4.5 estão registrados 

os valores de PFFS e σFFS. Como o resultado foi obtido realizando apenas um ensaio, conforme 

determinado pela norma ASTM F1624 (2018), não foi possível a obtenção de um intervalo de 

confiança de 95 %. As superfícies de fratura dos corpos de prova após a realização do ensaio 

podem ser vistas nas Figs. 4.30 e 4.31. Para facilitar o entendimento dos dados foi adotada a 

mesma nomenclatura dos ensaios Charpy miniaturizados. 

 

 

 

Figura 4.29 – Resultados dos ensaios de ISL ao ar, realizados para a determinação da σFFS 

para os aços 4130-M (a) e 4137-M (b).  

(a)

\ 

(b)

\ 
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Tabela 4.5 – Valores de PFFS e σFFS obtidos nos ensaios ISL realizados ao ar. 

Condição Dureza Rockwell C PFFS [N] σFFS [MPa] 

F44-g 44,7 ± 0,5 503,6 2647,4 

F40-g 40,6 ± 0,7 451,6 2446,4 

F36-g 35,9 ± 0,8 412,3 2228,5 

F32-g 32,1 ± 0,3 397,0 2003,0 

F40-G 40,8 ± 0,3 435,2 2457,7 

F40-DP 40,1 ± 1,5 449,4 2371,9 

C40-g 40,9 ± 0,4 415,6 2463,3 

C32-g 32,7 ± 0,6 340,2 2049,4 

C40-G 40,8 ± 0,4 380,7 2278,0 

 

  

 

 

Figura 4.30 – Superfície de fratura do corpo de prova após a realização do ensaio ISL para 

determinação do PFFS do aço 4137-M na condição C40-g(a), C32-g (b) e C40-G (c). 

 

 

 

(a) (b) 

(c) 



92 

 

 

  

  

  

Figura 4.31 - Superfície de fratura do corpo de prova após a realização do ensaio ISL para 

determinação do PFFS do aço 4130-M na condição F44-g (a), F40-g (b), F36-g (c), F32 -g (d), 

F40-G (e) e F40-DP (f). 

 

Os resultados obtidos dos ensaios para a determinação do PFFS (Fig. 4.29) são 

consistentes com o que se observou nos ensaios de tração, pois o PFFS é diretamente 

proporcional ao limite de resistência à tração, enquanto que o tempo até a fratura é 
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inversamente proporcional. Isso é esperado considerando que, quanto menor a dureza, maior 

a capacidade de deformação plástica do material, o que significa que menor é a concentração 

de tensão na raiz do entalhe. Assim, à medida que o esforço aplicado aumenta, o material na 

região da raiz do entalhe se deforma e absorve as tensões geradas e, consequentemente, 

aumenta o tempo necessário para ocorrer a fratura. O mesmo comportamento foi observado 

por Júnior et al., (2021) em ensaios ISL realizados no aço AISI 4140 com diferentes durezas. 

Isolando apenas os efeitos do tamanho do antigo grão austenítico, não se observou 

diferença significativa no PFFS para o aço 4130-M (Fig. 4.29-a) e uma pequena diferença para 

o 4137-M (Fig. 4.29-b). O mesmo comportamento foi observado no ensaio de tração destes 

materiais (ver Tab. 4.3). O tempo de fratura para os dois aços é ligeiramente menor para o 

maior tamanho de grão. Da literatura, é sabido que a tenacidade à fratura diminui com o 

aumento do tamanho do antigo grão austenítico. Assim como nos ensaios Charpy 

miniaturizados, o maior acúmulo de discordâncias no contorno do antigo grão austenítico do 

aço de maior tamanho de grão facilita a nucleação e a propagação da trinca. Logo, é esperado 

que o tempo necessário para ocorrência da fratura também diminua. 

Por fim, para o aço 4130-M (Fig. 4.29-a), nota-se que, tanto o PFFS, quanto o tempo de 

fratura do aço DP são menores se comparados ao mesmo valor de dureza para o menor e 

maior tamanho de grão. Esta tendência é oposta ao que foi observado no ensaio de tração 

deste material, que mostrou menor limite de escoamento e maior resistência à tração do que 

os materiais supracitados. Acredita-se que a inserção do entalhe, aliada ao baixo teor de 

ferrita e à presença de uma martensita mais dura e frágil desta microestrutura levou a uma 

deformação local excessiva da ferrita, que culminou no início da propagação da trinca.  

Percebe-se também que o valor de σFFS é maior que o limite de resistência à tração 

para todas as condições ensaiadas. Isso é causado pela triaxialidade na raiz do entalhe, que 

leva a um aumento na tensão de ruptura. Segundo Hertzberg; Vinci; Hertzberg (2013), quando 

a tensão na seção entalhada atinge o limite de escoamento do material, a porção de material 

naquela região tende a deformar plasticamente na direção de aplicação da força. Ao mesmo 

tempo, o material na raiz do entalhe tende a contrair, mas é impedido pela porção de material 

ao redor que ainda se encontra no regime elástico. Com isso, desenvolvem-se tensões nas 

outras duas direções principais (triaxialidade), fazendo com que seja necessário aumentar a 

tensão para iniciar a deformação plástica e, consequentemente, a fratura.  

A seguir são apresentados os resultados dos ensaios ISL. Os valores de Pth e σth 

podem ser vistos na Tab. 4.6 e as curvas força vs. tempo estão registradas nas Figs. 4.32 e 

4.33. 
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Tabela 4.6 - Resultados dos ensaios ISL representados pela média ± intervalo de confiança 

de 95 %. 

Corpo de 
prova 

Dureza 
Rockwell C 

Temperatura de 
ensaio [°C] 

Pth [%PFFS] σth [MPa] 

F44-g 44,7 ± 0,5 24 ± 1 15,0 ± 0,1 435,6 ± 2,4 

F40-g 40,6 ± 0,7 24 ± 1 22,0 ± 0,1 558,8 ± 1,5 

F36-g 35,9 ± 0,8 24 ± 1 60,0 ± 0,1 1364,1 ± 3,4 

F32-g 32,1 ± 0,3 24 ± 1 65,0 ± 0,1 1386,6 ± 5,9 

F40-G 40,8 ± 0,3 24 ± 1 16,5 ± 0,1 414,7 ± 1,0 

F40-DP 40,1 ± 1,5 24 ± 1 28,6 ± 0,1 757,9 ± 2,1 

F40-g 40,6 ± 0,7 4 ± 1 24,7 ± 0,1 633,8 ± 2,4 

F40-g 40,6 ± 0,7 54 ± 1 30,8 ± 0,1 770,6 ± 4,4 

C40-g 40,9 ± 0,4 24 ± 1 20,3 ± 0,1 489,0 ± 1,4 

C32-g 32,7 ± 0,6 24 ± 1 70,0 ± 0,1 1452,0 ± 7,1 

C40-G 40,8 ± 0,4 24 ± 1 20,6 ± 0,1 459,8 ± 7,1 

C40-g 40,9 ± 0,4 4 ± 1 20,7 ± 0,1 489,2 ± 2,2 
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Figura 4.32 – Resultados dos ensaios ISL realizados no aço 4130-M a 24 °C (a a f), 54 °C (g) 

e 4 °C (h). (a) F44-g, (b, g, h) F40-g, (c) F36-g, (d) F32-g, (e) F40-G, (f) F40-DP. 
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Figura 4.33 - Resultados dos ensaios ISL realizados no aço 4137-M a 24 °C (a a c), 4 °C (d). 

(a, d) C40-g, (b) C32-g, (c) C40-G. 

 

Nota-se que todas as condições ensaiadas são susceptíveis à fragilização por 

hidrogênio, uma vez que Pth é menor do que 75 % σFFS, incorrendo no critério de fragilização 

por hidrogênio estabelecido pela norma ASTM F1624 (2018). A determinação do Pth dos 

corpos de prova com 36 HRC e 32 HRC foi realizada utilizando o método da rigidez, 

apresentado no capítulo anterior. No entanto, para a utilização deste método foi necessário 

validá-lo e os resultados do procedimento de validação são mostrados a seguir. Por fim, 

apresenta-se uma discussão acerca dos efeitos dos parâmetros avaliados pelo ensaio ISL 

(dureza, tamanho do AGA, microestrutura e temperatura do meio) nos resultados obtidos. 

 

4.3.1. Resultados dos Ensaios de Validação da Metodologia de Determinação do Pth 

Para validar a metodologia proposta para a determinação do Pth foram realizados 

ensaios ISL com tempo de patamar de 24 horas após os patamares de 2 horas. Este perfil de 

carregamento foi adotado para possibilitar a visualização da queda de força causada pela 

propagação da trinca induzida pelo hidrogênio. Foram replicados testes convencionais 

realizados em corpos de prova de 32 HRC dos aços 4130-M e 4137-M para, assim, poder 

comparar os valores de Pth obtidos. Os resultados obtidos podem ser vistos na Fig. 4.34. 
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Figura 4.34 - Resultados dos ensaios ISL convencional (a, c) e prolongado (b, d), realizados 

nos aços 4130-M (a, b) e 4137-M (c, d) com 32 HRC para validar a metodologia de 

determinação do Pth. 

 

Apesar do Pth obtido no ensaio ISL prolongado realizado no aço 4137-M não ter 

coincidido com o Pth obtido no ensaio convencional, a diferença entre eles é menor do que 

5 %PFFS, o que não é significativo segundo a norma ASTM F1624 (2018). Dada a proximidade 

entre os Pth’s obtidos nos ensaios prolongado e convencional, concluiu-se que o método da 

rigidez é satisfatório em separar escoamento de propagação de trinca, possibilitando 

identificar o Pth do ensaio ISL realizado nos aços 4130-M e 4137-M com dureza de 32 HRC. 

Além disso, os resultados da Fig. 4.34 mostram que, para as mesmas condições do meio e 

com taxas de carregamento suficientemente lentas, a força necessária para iniciar uma trinca 

não muda. Em outras palavras, mesmo reduzindo a taxa de carregamento ou aumentando o 

tempo de exposição ao hidrogênio, o que normalmente são fatores que potencializam a FH, 

a fratura não irá acontecer a menos que o Pth seja ultrapassado. Para verificar se o 

comportamento de queda da rigidez é observado apenas em ensaios cuja tensão aplicada 

ultrapassa o limite de escoamento, realizou-se o cálculo da rigidez para um ensaio do aço 

4130-M com dureza de 44 HRC e o resultado pode ser visto na Fig. 4.35 

Queda do 

tipo “C” 

Queda da rigidez 

causada por escoamento 

Queda da rigidez 

causada por propagação 

de trinca 

Queda da rigidez 

causada por escoamento 

Queda da rigidez 

causada por propagação 

de trinca 

Pth = 65,9 %PFFS Pth = 65,9 %PFFS 

Pth = 73,7 %PFFS 

Pth = 70,8 %PFFS 

(a) (b) 

(d) (c) 
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Figura 4.35 – Resultado de um ensaio ISL realizado no aço 4130-M com dureza de 44 HRC. 

 

Como mostra a Fig. 4.35, nenhuma tendência clara de queda de rigidez causada por 

escoamento pôde ser observada. Apenas se percebe a queda repentina no momento da 

fratura. Como neste ensaio não se atingiu o limite de escoamento do material, é de se esperar 

que a rigidez não apresente queda causada por escoamento. Portanto, esta análise foi 

realizada apenas para as condições que apresentaram fratura em tensões acima do limite de 

escoamento do material. Do contrário, foi realizada apenas a análise visual da curva força vs. 

tempo. A determinação do Pth pelo método da rigidez para as condições onde essa análise foi 

necessária é apresentada nos APÊNDICES F, G e H. 

 

4.3.2. Efeito da Dureza 

Apresenta-se nesta seção a influência da dureza nos resultados obtidos nos ensaios 

ISL. Atenta-se aqui que, para avaliar a influência da dureza na SFH dos aços 4130-M e 4137-

M, foi mantido o menor tamanho do antigo grão austenítico para os corpos de prova, cujos 

valores são 4,94 ± 0,44 μm para o aço 4130-M e 8,80 ± 0,56 μm para o aço 4137-M. A 

Figura 4.36 mostra as tensões limites de ruptura e o teor de hidrogênio difusível para todas 

as durezas ensaiadas nos aços 4130-M e 4137-M. O valor-p para um nível de significância de 

95 % obtido do teste de Mann-Whitney realizado para cada par de condições de medição do 

teor de Hdif encontra-se registrado junto ao gráfico. As superfícies de fratura dos corpos de 

prova ensaiados encontram-se registradas nas Figs. 4.37 e 4.39. Os mapas de polo inverso 

em Z e a misorientação de Kernel da trinca, obtidos via EBSD, após o ensaio, podem ser 

vistos nas Figs. 4.38 e 4.40. 
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Par Valor-p 

F44-g / F40-g 0,0090 

F44-g / F36-g 0,0090 

F44-g / F32-g 0,0090 

F40-g / F36-g 0,6015 

F40-g / F32-g 0,4647 

F36-g / F32-g 0,4647 

C40-g / C32-
g 

0,2506 

F40-g / C40-g 0,0947 

F32-g / C32-g 0,1745 

Figura 4.36 – (a) tensão limite de ruptura e (b) teor de hidrogênio difusível dos aços 4130-M 

e 4137-M com diferentes durezas e menor tamanho de grão. 

 

 

 

 

 

(a) 

(b) 
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Figura 4.37 - Superfície de fratura dos corpos de prova do aço 4130-M com menor tamanho de 

grão e durezas de 44 HRC (a, b), 40 HRC (c, d), 36 HRC (e, f) e 32 HRC (g, h). As imagens (b, d, 

f, h) correspondem à região destacada nas imagens (a, c, e, g). 

(c) 

(a) (b) 

(d) 

(g) 

(e) (f) 

(h) 
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Figura 4.38 – Mapa de polo inverso em Z (a, c, e, g) e misorientação de Kernion (b, d, f, h) da 

trinca do aço 4130-M com dureza de (a, b) 44 HRC, (c, d) 40 HRC, (e, f) 36 HRC e (g, h) 32 HRC 

após o ensaio ISL. 

(a) (b) 

(c) (d) 

(e) (f) 

(g) (h) 
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Figura 4.39 - Superfície de fratura dos corpos de prova do aço 4137-M com menor tamanho 

de grão e dureza de 40 HRC (a, b) e 32 HRC (c, d). As imagens (b, d) correspondem à região 

destacada nas imagens (a, c).  

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 

(c) (d) 



103 

 

  

  

 
 

Figura 4.40 – Mapa de polo inverso em Z (a, c) e misorientação de Kernion (b, d) da trinca do 

aço 4137-M com dureza de (a, b) 40 HRC, (c, d) 32 HRC após o ensaio ISL. 

 

Os resultados mostram um aumento da tensão limite de ruptura à medida que a dureza 

diminui para os dois aços. Este comportamento já era esperado sendo, inclusive, observado 

por outros autores (JÚNIOR et al., 2021; NANNINGA et al., 2010a; QUADRINI, 1989a; 

RAYMOND, 2009; ZAFRA et al., 2018). Troiano (2016) afirma que a fragilização por 

hidrogênio se dá devido ao desenvolvimento de uma região crítica de concentração de 

hidrogênio, induzida pelas altas tensões hidrostáticas na raiz do entalhe durante o 

carregamento mecânico. Além disso, durante a deformação plástica, as discordâncias 

transportam os átomos de hidrogênio para estas zonas de alta concentração de tensão e após 

uma concentração crítica de hidrogênio ser atingida, inicia-se o mecanismo de fratura 

(QUADRINI, 1989). Considerando que, quanto maior a dureza do material, maior é a 

(a) (b) 

(c) (d) 
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concentração de tensão na raiz do entalhe, a concentração de hidrogênio também é 

favorecida nestas condições (CHO et al., 2021). Portanto, pode-se concluir que a tensão 

nominal necessária para se atingir a concentração crítica de hidrogênio que leva à fratura é 

menor para aços de maior dureza, como mostram os resultados da Fig. 4.36-a. 

Sob o ponto de vista microestrutural, tem-se que a microestrutura do aço com maior 

dureza apresenta maior número de armadilhas fracas de hidrogênio, principalmente 

discordâncias, que contribuem para a FH (CHENG; ZHANG, 2020; ZAFRA et al., 2018). 

Adicionalmente, à medida que a temperatura de revenimento dos aços 4130-M e 4137-M 

aumenta, os mesmos tendem a apresentar cementita com formato globular, conforme pode 

ser visto nas Figs. 4.17 e 4.19. Com o contínuo aumento da temperatura de revenimento 

aumenta há o crescimento da cementita globular que acaba por obstruir o mecanismo de 

avanço da trinca, aumentando a resistência à fratura do material (QUADRINI, 1989). 

Observando os resultados do teor de Hdif na Fig. 4.36-b percebe-se que que há um 

aumento significativo de Hdif da dureza de 44 HRC para 40 HRC no aço 4130-M. No entanto, 

a partir da dureza de 40 HRC não foi observada uma diferença significativa no teor de Hdif 

medido para os dois aços. Apesar da literatura reportar um aumento no coeficiente de difusão 

do hidrogênio com o aumento da temperatura de revenimento deve-se atentar para o fato de 

que parte do Hdif, medido nos ensaios de quantificação de hidrogênio, é oriundo de armadilhas 

fracas, principalmente discordâncias (SAKAMOTO; MANTANI, 1976; ZAFRA; PERAL; 

BELZUNCE, 2020). Como a densidade de discordâncias diminui significativamente com o 

aumento da temperatura de revenimento, é de se esperar que haja uma influência deste 

comportamento no teor de Hdif medido, no sentido de diminuí-lo, como mostram resultados de 

Sakamato; Mantani (1976), apresentados na Fig. 4.41. Sendo assim, parte do teor de Hdif 

aumenta com o aumento do coeficiente de difusão do hidrogênio, mas outra parte diminui com 

a diminuição da densidade de discordâncias, o que resultou num teor de Hdif invariante a partir 

da dureza de 40 HRC. Porém, deve ser levado em conta que nos ensaios de quantificação de 

Hdif tem-se difusão pura, desconsiderando-se o transporte de hidrogênio por discordâncias, 

que contribui de forma significativa no processo de FH. 
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Figura 4.41 - Efeito da temperatura de revenimento na difusividade do hidrogênio em 

diferentes aços carbono (SAKAMOTO; MANTANI, 1976). 

 

Das superfícies de fratura mostradas nas Figs. 4.37 e 4.39 percebe-se a transição de 

uma fratura predominantemente intergranular para uma fratura com aspecto de quase-

clivagem à medida que a dureza diminui. Este comportamento é típico de aços carbono e já 

foi observado em outros trabalhos (ADASOORIYA et al., 2021; ÍCARO ZANETTI DE 

CARVALHO et al., 2015; JÚNIOR et al., 2021; ZAFRA et al., 2018). Geralmente, aços com 

alta susceptibilidade à fragilização por hidrogênio tendem a apresentar fratura intergranular, 

enquanto que aços de baixa susceptibilidade apresentam fratura com aspecto predominante 

de quase-clivagem, até mesmo dimples podem ser observados e neste caso o aço não 

aparenta ser susceptível ou apresenta baixíssima SFH. Esta tendência também foi observada 

nas fractografias das Figs. 4.37 e 4.39 ao se comparar com as tensões limites de fratura da 

Fig. 4.36-a. 

De acordo com Zafra et al. (2018) ocorre uma redistribuição do hidrogênio na zona à 

frente do entalhe submetida às altas tensões hidrostáticas, causando um acúmulo de  

hidrogênio nos contornos (AGA, pacotes, blocos e ripas de martenstia, etc.) devido ao 

transporte por discordâncias. Quando este acúmulo acontece preferencialmente no contorno 

do AGA, a fratura possui aspecto intergranular, já se o  hidrogênio acumula-se 

preferencialmente nos contornos de blocos e pacotes de martensita, a fratura apresentará um 

aspecto de quase-clivagem (NAGAO et al., 2018). Em aços com maior dureza, devido à baixa 

plasticidade e ao maior número de armadilhas de hidrogênio nos contornos do AGA, o 
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hidrogênio se concentra preferencialmente nesta região, levando à fratura intergranular. Por 

outro lado, à medida que a temperatura de revenimento aumenta, a quantidade de armadilhas 

de hidrogênio nos contornos do AGA diminui, principalmente devido à diminuição da 

densidade de discordâncias e da quantidade de carbonetos de ferro precipitados nos 

contornos de grão. Desta forma, menos hidrogênio fica retido nos contornos do AGA. Assim, 

durante a execução do ensaio ISL, a zona de alta concentração de tensão e deformação que 

se desenvolve na raiz do entalhe leva a um acúmulo de discordâncias nos contornos internos 

(ripas, placas e pacotes de martensita).  Desta forma, os contornos dessa região apresentam 

alta concentração de hidrogênio, parte devido ao processo de difusão e parte transportado 

pelas discordâncias. Este enriquecimento local dos contornos da martensita com hidrogênio 

leva a um microrrasgameto por decoesão, resultando na fratura com aspecto de quase-

clivagem. Conforme sugerido por Nagao et al. (2018), este mecanismo de fratura se dá por 

decoesão dos contornos, causada por enriquecimento local de hidrogênio transportado por 

discordâncias e é conhecido por decoesão mediada por plasticidade localizada. 

Não foi observada uma direção preferencial de propagação da trinca nos mapas de 

polo inverso em Z das Figs.4.38 e 4.40, porém nota-se uma tendência de mudança do 

comportamento da trinca de propagação pelo contorno do AGA para propagação através dos 

blocos de martensita à medida que a dureza diminui, assim como observado nas superfícies 

de fratura. Os mapas de misorientação de Kernel apresentaram maiores valores ao redor da 

trinca para todas as condições. Sabe-se que o ângulo de misorientação é proporcional à 

quantidade de discordâncias geometricamente necessárias nos contornos e no interior do 

grão, bem como àquelas geradas durante a deformação plástica (ATEBA BETANDA et al., 

2014; KUBIN; MORTENSEN, 2003). Desta forma, pode-se concluir que há uma maior 

atividade de discordâncias (deformação plástica) ao redor da trinca, mesmo para as maiores 

durezas. Além disso, esse maior acúmulo de discordâncias ao redor da trinca significa que 

houve um acúmulo de hidrogênio transportado pelas discordâncias, favorecendo a nucleação 

e a propagação da trinca. Deste forma, espera-se que, mesmo para as maiores durezas, a 

fratura apresente uma porcentagem de aspecto de quase-clivagem, que se torna mais 

evidente à medida que a temperatura de revenimento aumenta, o que foi confirmado, vide 

Figs. 4.37 e 4.39. 

 

4.3.3. Efeito do Tamanho do Antigo Grão Austenítico 

Apresenta-se nesta seção o efeito do tamanho do antigo grão austenítico na 

susceptibilidade à fragilização por hidrogênio dos aços 4130-M e 4137-M com dureza de 

40 HRC. A tensão limite de fratura e o teor de hidrogênio difusível medidos nas condições 
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supracitadas podem ser vistos na Fig 4.42. As imagens da superfície de fratura obtidas via 

MEV e da trinca obtidas por EBSD estão registradas nas Figs. 4.43 a 4.46. 

 

 

 

  

  

  

Par Valor-p 

F40-G / F40-g 0,0472 

C40-G / C40-g 0,0090 

  

  

  

Figura 4.42 - (a) tensão limite de ruptura e (b) teor de hidrogênio difusível dos aços 4130-M e 

4137-M com diferentes tamanhos do AGA e dureza de 40 HRC. 

 

 

 

 

(a) 

(b) 
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Figura 4.43 - Superfície de fratura dos corpos de prova do aço 4130-M de dureza 40 HRC 

com menor (a, b) e maior (c, d) tamanho do AGA. As imagens (b, d) correspondem à área 

pontilhada das imagens (a, c).  

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Figura 4.44 – Mapa de polo inverso em Z (a, c) e misorientação de Kernion (b, d) da trinca do 

aço 4130-M de dureza 40 HRC com menor (a, b) e maior (c, d) tamanho do AGA após o 

ensaio ISL. 
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(c) (d) 
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Figura 4.45 - Superfície de fratura do aço 4137-M nas condições C40-g (a, b) e C40-G (c, d). 

As imagens (b, d) correspondem às regiões destacadas nas figuras (a, c), respectivamente.  

 

 

 

 

 

 

 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Figura 4.46 – Mapa de polo inverso em Z (a, c) e misorientação de Kernion (b, d) da trinca do 

aço 4137-M de dureza 40 HRC com menor (a, b) e maior (c, d) tamanho do AGA após o 

ensaio ISL. 

 

Naturalmente tem-se que o aço com uma microestrutura mais refinada possui uma 

maior tenacidade à fratura, o que já aprimora sua resistência à propagação de trincas de forma 

geral. Os resultados de ensaio Charpy miniaturizado apresentados na Fig. 4.26 mostram essa 

tendência. Reporta-se na literatura que aços com menor tamanho de grão possuem maior 

capacidade de reter hidrogênio na microestrutura, o que acaba por diminuir sua SFH (DAS, 

2016; FUCHIGAMI; MINAMI; NAGUMO, 2006; PARK; KANG; LIU, 2017; QUADRINI, 1986; 

SHIBATA; MATSUOKA; TSUJI, 2013; TAKASAWA et al., 2012). Sabe-se que armadilhas 

fortes de hidrogênio agem como locais de retenção de hidrogênio, o que diminui sua difusão 

até que estas armadilhas sejam saturadas (DADFARNIA; SOFRONIS; NEERAJ, 2011). Como 

(c) (d) 

(e) (f) 
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o contorno de grão é uma armadilha de hidrogênio alta energia e acaba “capturando” parte do 

hidrogênio difusível, evitando que se atinja potenciais sítios de nucleação e propagação de 

trinca (PARVATHAVARTHINI et al., 2001). A influência do contorno do AGA na difusividade 

do hidrogênio pode ser notada nos resultados do teor de Hdif da Fig. 4.42-b. Tanto o aço 4130-

M como o aço 4137-M apresentaram um menor teor de Hdif para a condição de menor tamanho 

do AGA, o que significa que a maior parte do Hdif ficou retida nos contornos de grão. 

Rudomilova et al. (2020) realizaram ensaios de permeação de  hidrogênio em aços avançados 

de alta resistência com diferentes tamanhos do AGA e observou essa mesma tendência. 

Segundo os autores, quanto maior a área de interfaces, o que inclui contornos de grão, blocos 

de martensita, fases, entre outros, maior é a quantidade de armadilhas de hidrogênio, 

principalmente armadilhas de alta energia. Isso implica numa menor difusividade do 

hidrogênio no aço. Outro fator que diminui a SFH de aços com menor tamanho de grão é a 

redução do comprimento de deslizamento das discordâncias que se movem dentro do grão. 

Desta forma, a quantidade de vazios gerados pela interação entre as discordâncias e 

estabilizados pelo hidrogênio diminui. Como resultado disso, aumenta-se a resistência do 

material à fragilização por hidrogênio (FUCHIGAMI; MINAMI; NAGUMO, 2006; TAKASAWA 

et al., 2012). 

As superfícies de fratura dos corpos de prova ensaiados com diferentes tamanhos do 

AGA apresentadas na Fig. 4.43 mostram que a condição de maior tamanho do AGA apresenta 

aspecto predominantemente intergranular, enquanto que os corpos de prova com menor 

tamanho do AGA apresentaram uma fratura de aspecto misto, com características 

intergranular e de quase-clivagem. Este comportamento é comumente visto na literatura e é 

decorrente do fato de o contorno do AGA ser a região de maior concentração de hidrogênio 

no aço (HUSSEIN et al., 2021). Como o aço com maior tamanho do AGA apresenta maior 

teor de hidrogênio no contorno de grão, é de se esperar que a trinca induzida pelo hidrogênio 

se propague preferencialmente pelo contorno do AGA. De fato, Shibata et al. (2013) constatou 

isso ao observar o mesmo comportamento em superfícies de fratura de um ao 8Ni-0,1C com 

diferentes tamanhos de grão. No entanto, a característica de quase-clivagem pode ser 

observada em ambas as condições para os dois aços, o que indica que as discordâncias 

também desempenham papel importante na trinca induzida pelo hidrogênio. Os mapas de 

misorientação de Kernel apresentados nas Figs. 4.44 e 4.46 mostram uma maior 

concentração de valores mais altos do ângulo de misorientação ao redor das trincas, 

indicando atividade das discordâncias no processo de fratura. É esperado que parte do 

hidrogênio que se concentra no contorno de grão seja oriundo do transporte por discordâncias 

que se acumulam no contorno de grão. Este acúmulo de discordâncias, conhecido como pile-

up, é regido pelo tamanho do grão, de forma que, tanto a distância, quanto o número de 
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discordâncias envolvidas no pile-up dependem deste parâmetro (BHADESHIA; 

HONEYCOMBE, 2006c). Com tamanho do AGA maior, os pile-ups apresentam maior número 

de discordâncias, o que aumenta significativamente a concentração de tensão no contorno do 

AGA, como também a quantidade de hidrogênio oriundo do transporte por discordâncias. 

Estes fatores contribuem para um enriquecimento local de hidrogênio no contorno do AGA, 

que acaba por culminar na nucleação e propagação da trinca nestas regiões. A Figura 4.47 

ilustra esquematicamente a influência do tamanho do AGA na fratura induzida pelo hidrogênio 

observada. 

 

Antigo Grão Austenítico Grande 

 

a) Blocos de martensita 
maiores; 

b) Menos barreiras para 
movimentação das 
discordâncias; 

c) Acúmulo de discordâncias 
preferencialmente no 
contorno do AGA; 

d) Enriquecimento localizado do 
contorno do AGA com H 
diminuindo a energia coesiva; 

e) Fratura intergranular. 

Antigo Grão Austenítico Pequeno 

 

a) Blocos de martensita 
menores; 

b) Mais barreiras para 
movimentação das 
discordâncias; 

c) Acúmulo de discordâncias 
nos contornos do AGA e dos 
blocos de martensita; 

d) Enriquecimento localizado 
dos contornos do AGA e dos 
blocos de martensita com H 
diminuindo a energia coesiva; 

e) Fratura mista (intergranular + 
quase-clivagem). 

Figura 4.47 – Mecanismo de fratura induzida por H na região de concentração de tensão do 

corpo de prova submetido ao ensaio ISL.  

 

4.3.4. Efeito da Microestrutura 

Neste tópico é discutido o efeito da estrutura dual-phase do aço 4130-M (F40-DP) na 

SFH. Para fins de comparação, os resultados obtidos serão mostrados juntamente com os 
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resultados do aço 4130-M nas condições F40-G e F40-g, dado seus níveis de resistência 

mecânica semelhantes e diferentes condições microrestruturais. Tem-se que a condição F40-

DP se mostrou menos susceptível em relação às estruturas totalmente martensíticas (F40-g 

e F40-G). As tensões limites de fratura obtidas no ensaio ISL e o teor de Hdif obtidos para as 

condições citadas podem ser vistas na Fig. 4.48 e a superfície de fratura da condição F40-DP 

pode ser vista na Fig. 4.49. Por fim, a Fig. 4.50 mostra o caminho de propagação da trinca no 

aço F40-DP obtido via MEV e os mapas de misorientação de grãos (MMG), misorientação de 

Kernion e mapa de polo inverso em Z obtidos via EBSD. 

 

 

 

  

Par Valor-p 

F40-G / F40-g 0,0472 

F40-G / F40-
DP 

0,0090 

F40-g / F40-DP 0,0090 

  

  

  

  

Figura 4.48 - (a) tensão limite de ruptura e (b) teor de hidrogênio difusível do aço 4130-M com 

40 HRC em diferentes condições microestruturais. 

 

(a) 

(b) 
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Figura 4.49 – (a) superfície de fratura do corpo de prova F40-DP após o ensaio ISL e (b) 

região demarcada pelo quadrado branco. As setas amarelas indicam fratura intergranular e 

as setas verdes apontam os “tear ridges”. 

 

  

  

Figura 4.50 – Trinca do aço 4130-M na condição F40-DP após o ensaio ISL. MEV (a), mapa 

de polo inverso em Z (b), misorientação de Kernion (c) e misorientação de grãos (d). 

 

Atentando-se para o fato de a condição F40-DP apresentar uma menor SFH do que 

as condições F40-g e F40-G, tem-se duas possíveis explicações. A primeira é o fato de a 

F 

F 

F 

F 

(a) (b) 

(a) (b) 

(c) (d) 

F 
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microestrutura dual-phase possuir mais armadilhas de hidrogênio e, consequentemente, 

consegue reter uma maior quantidade de hidrogênio antes de apresentar fratura. Okano; 

Takagi (2019) identificaram que as principais armadilhas de hidrogênio em aços DP são os 

contornos da martensita (ripas, blocos, pacotes e antigo grão austenítico), interface de 

carbonetos, interface ferrita-martensita e discordâncias. Considerando que a martensita do 

aço DP possui um menor tamanho do antigo grão austenítico devido à baixa temperatura de 

austenitização e adicionando a isso os contornos das interfaces ferrita-martensita, pode-se 

ter uma maior quantidade de armadilhas de hidrogênio neste aço. Os resultados apresentados 

na Fig. 4.21 mostram que o aço 4130-M na condição F40-DP possui maior fração de contornos 

de alto ângulo que as condições F40-g e F40-G, confirmando, portanto, essa hipótese. Tem-

se que os contornos de alto ângulo apresentados por estas condições são, em sua maioria, 

os contornos do AGA, dos blocos de martensita e, para a condição F40-DP, contornos da 

interface ferrita / martensita. Estes contornos são conhecidos por serem armadilhas de 

hidrogênio de alta energia, ou seja, armadilhas que possuem alta capacidade de aprisionar 

hidrogênio. A Tab. 4.7 mostra alguns valores de energia de aprisionamento destas armadilhas 

obtidos na literatura. Portanto, é de se esperar, assim como o aço F40-g retem um maior teor 

de hidrogênio que o F40-G por possuir uma maior densidade de contornos do AGA, que o aço 

F40-DP retenha ainda mais hidrogênio que as duas outras condições. De fato, os resultados 

do teor de Hdif apresentados na Fig. 4.48-b evidenciam este comportamento. Logo, a condição 

F40-DP retem uma maior quantidade de outras antes que este atinja locais que possam servir 

como sítios de nucleação e propagação de trinca. 

 

Tabela 4.7 – Energia de ligação para diferentes armadilhas de hidrogênio. 

Contorno de alto ângulo (15° - 62,8°) Energia de ligação [kJ/mol] 

Contorno do antigo grão austenítico 

21,9 – 54,4 (DEPOVER; VERBEKEN, 2018; 

GERBERICH et al., 1988; LEE; LEE, 1983; 

NAGAO et al., 2018; NOVAK et al., 2010; 

SCHAFFNER et al., 2018; WANG; AKIYAMA; 

TSUZAKI, 2005) 

Pacotes, blocos e ripas de martensita 

16,0 – 30,0 (DEPOVER; VERBEKEN, 2016, 

2018; GANGLOFF; SOMERDAY, 2012; 

ZAFRA; PERAL; BELZUNCE, 2020) 

Interface ferrita/martensita 
40,5 – 46,7 (LIU et al., 2018; OKANO; 

TAKAGI, 2019) 
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Outro fator que contribui para a menor SFH do aço 4130-M na condição F40-DP é a 

presença da ferrita. A vantagem da presença de fases mais dúcteis, como bainita ou ferrita, 

em reduzir a SFH de aços martensíticos já foi documentada por Matsuno et al. (2014). Por ser 

uma fase inerentemente mais dúctil do que a martensita, a ferrita pode aliviar parte das 

tensões geradas durante o processo de carregamento do aço, atrasando a propagação da 

trinca (TAKASHIMA et al., 2018; VENEZUELA et al., 2018). Ensaios de carga constante 

realizados por Takashima et al. (2018) em aços de alta resistência de estrutura martensítica 

e DP mostraram uma menor SFH para o aço DP quando a tensão aplicada era menor do que 

o limite de escoamento do material ensaiado. Os autores concluíram que a presença da ferrita 

suprimia o processo de propagação da trinca no aço DP. Como a σth obtida no ensaio ISL 

para as condições F40-DP, F40-g e F40-G é menor do que seus respectivos limites de 

escoamento, os resultados concordam com aqueles obtidos por Takashima et al. (2018). Em 

outro trabalho de avaliação de SFH de aços DP, realizado por Watanabe et al. (1996), foi 

observada uma melhora na SFH causada pela precipitação de ferrita no contorno de grão, tal 

como observado na microestrutura da condição F40-DP. Alguns autores também afirmam que 

a capacidade de absorção de hidrogênio do aço DP aumenta, dado o maior teor crítico de 

hidrogênio apresentado pela ferrita em relação à martensita (BHADESHIA, 2016; 

WATANABE; TAKAI; NAGUMO, 1996). Em outras palavras, no momento em que a martensita 

atinge seu teor crítico de hidrogênio, a ferrita ainda se mantem dúctil (VENEZUELA et al., 

2018). 

Da superfície de fratura (Fig. 4.49) tem-se um aspecto predominante de quase-

clivagem, com algumas regiões de fratura intergranular. Este comportamento destoa do que 

foi observado nas superfícies de fratura das condições F40-G e F40-g, cujo aspecto 

intergranular é marcante, especialmente para a condição F40-G. Desta forma, pode-se inferir 

que o contorno do AGA não é a principal armadilha de hidrogênio para a condição F40-DP. É 

possível observar também algumas marcas de rasgamento (tear ridges), onde houve 

separação da superfície de fratura com intensa deformação plástica. Estas características 

apontam que o processo de fratura induzida por hidrogênio do aço 4130-M na condição F40-

DP é acompanhado de intensa deformação plástica, ou seja, de uma grande movimentação 

de discordâncias. Isto é ainda mais evidente ao se observar o mapa de misorientação de 

Kernel apresentado na Fig. 4.50-c, cuja maioria dos valores altos de ângulo de misorientação 

encontram-se concentrados ao redor da trinca. 

Outro aspecto que deve ser notado é o caminho da trinca apresentado nas Figs. 4.50-

a e 4.50-b. Comparando estas imagens percebe-se que a trinca se propaga principalmente 

pela interface ferrita / martensita ou através da ferrita. Além disso, observando o mapa de 

misorientação de grãos da Fig. 4.50-d é possível notar que os maiores valores de ângulo de 
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misorientação estão concentrados na ferrita ao redor da trinca. Isto significa que a ferrita nesta 

região encontra-se intensamente deformada, uma vez que estes valores estão diretamente 

relacionados com a quantidade de discordâncias geometricamente necessárias naquela 

região. Portanto, é razoável supor que a deformação local da ferrita possui papel importante 

no mecanismo de fratura induzida pelo hidrogênio na condição F40-DP. Este resultado se 

assemelha ao encontrado por Takashima et al. (2018), que também observaram influência 

significativa da deformação não homogênea da ferrita no processo de fratura induzida por 

outras de um aço DP com 60 % de martensita. Ao ser deformada, a ferrita passa apresentar 

alta concentração de discordâncias, principalmente na interface ferrita / martensita, já que 

esta serve como uma barreira à movimentação de discordâncias, levando ao pile-up nesta 

região.  

Como discutido anteriormente, por ser uma armadilha de hidrogênio, a discordância 

acaba por transportar hidrogênio para a interface ferrita / martensita que, por si só, também é 

uma armadilha forte de hidrogênio. Desta forma, a interface ferrita / martensita acaba sendo 

submetida a um enriquecimento localizado de hidrogênio, o que a torna uma região 

susceptível à propagação da trinca. Uma vez nucleada, a trinca se propaga pela interface 

ferrita / martensita ou através da ferrita que, por estar intensamente deformada, apresenta 

alta concentração de hidrogênio e baixa resistência à propagação da trinca. No entanto, este 

processo não exclui a possibilidade da trinca se propagar pelo contorno do AGA da martensita, 

como mostram as regiões de fratura intergranular da Fig. 4.49-a, caso este esteja saturado 

com hidrogênio. Asari et al. (2020) propuseram que a trinca induzida por hidrogênio de um 

aço DP se inicia por formação de defeitos microestruturais estabilizados pelo hidrogênio na 

interface ferrita / martensita. Estes defeitos são, em sua maioria, microvazios que se formam 

devido à interação entre discordâncias geradas pela deformação localizada na ferrita. Uma 

vez formados, estes microvazios crescem e se interagem, levando ao processo de 

trincamento, que se dá através da ferrita. Em busca destes defeitos foi realizada uma análise 

da trinca via MEV com maior ampliação e as imagens podem ser vistas na Fig. 4.51. 
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Figura 4.51 – (a) trinca de um corpo de prova do aço 4130-M na condição F40-DP após ensaio 

ISL. (b) ampliação da região marcada em “a”.  

 

Tal como observada por Azari et al. (2018), foi identificada aqui a formação de 

microvazios na interface ferrita / martensita da condição F40-DP. Portanto, pode-se concluir 

que o trincamento da condição F40-DP se inicia na interface ferrita / martensita, podendo se 

propagar tanto pela interface, como pela ferrita localmente deformada. A Figura 4.52 ilustra o 

mecanismo de fratura induzida pelo hidrogênio do aço 4130-M na condição F40-DP.  

 

Dual-Phase 

 

 

 

a) Deformação localizada na ferrita; 

b) Acúmulo de discordâncias 
preferencialmente na interface 
ferrita/martensita;  

c) Enriquecimento localizado da 
interface ferrita/martensita com H; 

d) Diminuição da energia coesiva da 
interface ferrita/martensita devido à 
alta concentração de H; 

e) Formação de microvazios 
estabilizados pelo H devido à 
interação entre discordâncias; 

f) Trinca se inicia na interface 
ferrita/martensita e propaga através 
da ferrita deformada; 

g) Fratura com aspecto de quase-
clivagem; 

Figura 4.52 – Modelo proposto para o mecanismo de fratura induzida pelo hidrogênio do aço 

4130-M com microestrutura dual-phase e dureza de 40 HRC. 
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4.3.5. Efeito da Temperatura do Meio 

Nesta sessão apresenta-se o efeito da temperatura do meio na SFH do aço 4130-M e 

4137-M nas condições F40-g e C40-g, respectivamente. Foram realizados ensaios ISL nas 

temperaturas de 4 °C, 24 °C e 54 °C para a condição F40-g e 4 °C e 24 °C para a condição 

C40-g. Os resultados das tensões limites de fratura e do teor de hidrogênio difusível das 

condições citadas, juntamente com o valor-p obtido do teste de Mann-Whitney, podem ser 

vistos nas Fig. 4.53 e 4.54. As superfícies de fratura e os mapas de polo inverso em Z e 

misorientação de Kernion dos corpos de prova ensaiados em diferentes temperaturas estão 

registradas nas Figs. 4.55 a 4.58. 

 

 

 

Figura 4.53 – Tensão limite de propagação de trinca obtida dos ensaios ISL realizados em 

diferentes temperaturas nos aços 4130-M e 4137-M com dureza de 40 HRC. 
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Par Valor-p 

4 horas 

24 °C / 4 °C 0,1437 

24 °C / 54 °C 0,2101 

4°C / 54 °C 0,5309 

1 hora 

24 °C / 4 °C 0,0209 

24 °C / 54 °C 0,0433 

4°C / 54 °C 0,0209 

  

 

Par Valor-p 

4 horas 

24 °C / 4 °C 0,2506 

1 hora 

24 °C / 4 °C 0,6015 

  

  

Figura 4.54 - Resultados dos ensaios de quantificação do teor de Hdif realizados nos aços 

4130-M (a) e 4137-M (b) com dureza de 40 HRC carregados com hidrogênio por 4 horas e 1 

hora. 

 

 

 

 

 

(b) 

(a) 
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Figura 4.55 - Superfície de fratura do 4130-M na condição F40-g ensaiado em 4 °C (a), 24 °C 

(b) e 54 °C (c). 

 

(e) 

(d) 

(f) 

(a) (b) 

(c) 
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Figura 4.56 – Mapa de polo inverso em Z (a, c, e) e misorientação de Kernion (b, d, f) da trinca 

do aço 4130-M na condição F40-g após o ensaio ISL a 4 °C (a, b), 24 °C (c, d) e 54 °C (e, f). 

 

(b) 

(d) 

(f) 

(a) 

(c) 

(e) 
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Figura 4.57 - Superfície de fratura do aço 4137-M na condição C40-g ensaiado a 4 °C (a) e 

24 °C (b). 
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Figura 4.58 – Mapa de polo inverso em Z (a, c) e misorientação de Kernion (b, d) da trinca do 

aço 4137-M na condição C40-g após o ensaio ISL a 4 °C (a, b) e 24 °C (c, d). 

 

Observa-se que o teor de Hdif não apresentou diferença significativa com a temperatura 

para ambos os aços após 4 horas de permeação, indicando que para este tempo de 

carregamento, as amostras estavam saturadas com hidrogênio. Com este resultado pode-se 

concluir que, dado o tempo necessário, a quantidade de hidrogênio para saturar as amostras 

não altera com a variação da temperatura no intervalo estudado. Por outro lado, quando a 

permeação foi realizada por 1 hora, foi possível notar uma diferença significativa entre os 

teores de Hdif medidos para o aço 4130-M na condição F40-g, bem como uma tendência de 

aumento do teor de Hdif com o aumento da temperatura. Isto se justifica pois, conforme prevê 

a lei de Fick, o coeficiente de difusão de hidrogênio nos aços aumenta com o aumento da 

temperatura. A Figura 4.59 mostra um exemplo deste comportamento observado em um aço 

ARBL. O aço 4137-M na condição C40-g não apresentou diferença significativa no teor de Hdif 

medido a 24 °C e a 4 °C para 1 hora de permeação. Porém, é possível notar uma tendência 

de aumento da média do teor de Hdif com o aumento da temperatura. 

 

(c) (d) 

(a) (b) 
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Figura 4.59 - Coeficiente de difusão do hidrogênio em um aço ARBL (0,22 %C – 

3,4 %Cr+Ni+Mo) medido em diferentes temperaturas (CHENG; ZHANG, 2020). 

 

A σth foi menor para a temperatura de 24 °C, não apresentando diferença significativa 

da tensão obtida a 4 °C. Por outro lado, para o aço 4130-M a σth observada a 54 °C aumentou 

significativamente se comparada às outras temperaturas. Dito isto, para entender o efeito da 

temperatura na SFH devem ser considerados os seguintes fatores: 

 

• O coeficiente de difusão do hidrogênio é diretamente proporcional à temperatura 

(NAGUMO, 2016). Esta tendência foi observada nos ensaios de quantificação do 

teor de Hdif; 

• A adsorção do hidrogênio na superfície do material é favorecida em menores 

temperaturas (BORCHERS; MICHLER; PUNDT, 2008; PASCO; FICALORA, 

1981); 

• Quando a temperatura é menor que a temperatura ambiente, a queda na difusão 

do hidrogênio pode retardar a saturação das armadilhas de hidrogênio. Por outro 

lado, em temperaturas maiores, a mobilidade do hidrogênio aumenta, o que causa 

uma diminuição na capacidade de aprisionamento das armadilhas de H 

(BORCHERS; MICHLER; PUNDT, 2008; DEL-POZO; VILLALOBOS; SERNA, 

2020); 

• A principal armadilha de hidrogênio em aços ARBL martensíticos é a discordância 

(ZAFRA; PERAL; BELZUNCE, 2020); 

• Quando a permeação de hidrogênio é simultânea à aplicação de força, as 

discordâncias são responsáveis pela maior parte do transporte de hidrogênio 

(QUADRINI, 1988). 
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Apesar de alguns autores afirmarem que a temperatura de máxima SFH apresentada 

por alguns aços esteja relacionada ao processo de adsorção de hidrogênio na superfície do 

metal, este comportamento não se aplica aos resultados aqui apresentados (GANGLOFF; 

WEI, 1977; RANSOM; FICALORA, 1980). Isto se dá pelo fato de que foi observado o aumento 

do teor de Hdif com o aumento da temperatura do meio, mesmo havendo uma diminuição da 

tendência de adsorção de hidrogênio na superfície do material. Pode-se supor que para o 

intervalo de temperatura estudado (4 °C – 54 °C), apesar do efeito de temperatura na 

adsorção do hidrogênio existir, ele não parece ser significativo. Outra possível explicação 

pode vir do fato de que apesar da adsorção ser favorecida a 4 °C, tem-se uma diminuição na 

taxa de redução de hidrogênio molecular em hidrogênio atômico de modo que há pouca oferta 

de H+ (PASCO; FICALORA, 1981). À medida que a temperatura aumenta há o aumento da 

geração de hidrogênio atômico e, mesmo com a redução da adsorção, o aumento é tal que a 

quantidade de hidrogênio que difunde para o material também aumenta (NOZARI, 2002). 

Entretanto, neste caso deveria ter sido observado um aumento na SFH com o aumento da 

temperatura, o que não foi o caso. Sendo assim, o processo de nucleação e propagação da 

trinca e sua dependência da temperatura do meio parece estar mais relacionado à difusão do 

hidrogênio do que sua adsorção na superfície do material. 

A maior σth observada a 54 °C para o aço 4130-M pode ser explicada atentando-se 

para o aumento da difusividade do hidrogênio e seu aprisionamento pelas discordâncias. Por 

ser uma armadilha de hidrogênio de baixa energia (~12 kJ/mol), a discordância passa a 

“prender” uma menor quantidade de hidrogênio à medida que a temperatura do meio 

aumenta. Como resultado, a quantidade de hidrogênio transportada pelas discordâncias até 

a raiz do entalhe é menor. Além disso, pode-se afirmar que outras armadilhas de baixa energia 

como contornos de ripas e outras interfaces coerentes retém menos hidrogênio a 54 °C do 

que em temperaturas mais baixas. Porém, com o avanço do ensaio a tensão aplicada 

aumenta, aumentando a concentração de tensão na raiz do entalhe, o que aumenta a 

tendência do hidrogênio de se concentrar nessa região, atingindo a quantidade crítica de 

hidrogênio necessária para iniciar a trinca (WANG; AKIYAMA; TSUZAKI, 2006). 

Eventualmente, haverá a saturação de hidrogênio na raiz do entalhe, causando a nucleação 

e propagação da trinca. Portanto, a 54 °C as condições para iniciar a trinca foram atendidas 

em tensões aplicadas maiores do que aquelas observadas em menores temperaturas. 

Ensaios BTD realizados por Galliano et al. (2017) em uma superliga de Ni a 80 °C e a 300 °C 

mostraram uma maior fragilização na temperatura de 80 °C. Um dos fatores que os autores 

utilizaram para explicar este comportamento foi a maior quantidade de hidrogênio aprisionada 

e transportada pelas discordâncias em menores temperaturas. Quadrini (1988) também 

utilizou este argumento para explicar a menor tensão de ruptura observada no aço 40NiCrMo7 
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temperado, ensaiado via carga constante a 60 °C, quando comparado ao ensaio realizado a 

22 °C. Tan;Gao;Wan (1993) verificaram que o aumento da temperatura diminui a interação 

entre hidrogênio e discordâncias no aço 30NiCrMo-Ni2A, que passa a ser negligenciável para 

temperaturas acima de 493 K (220 °C).  

Embora não tenha sido observada diferença significativa entre as σth obtidas a 4 °C e 

a 24 °C, a dispersão de resultados nos ensaios ISL elucida o efeito da temperatura. Os 

resultados dos ensaios ISL realizados a 24 °C, 4 °C e 54 °C podem ser vistos na Fig. 4.60. 

 

  

  

 

 

Figura 4.60 – Curvas força vs. tempo obtidas dos ensaios ISL realizados a 24 °C (a, b) e 4 °C 

(c, d) e 54 °C (e) nos aços 4130-M (a, c, e) e 4137-M (b, d) na condição de menor tamanho 

de grão e dureza de 40 HRC. 
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Observando os resultados dos ensaios ISL apresentados na Fig. 4.60, nota-se uma 

menor dispersão entre os valores de Pth obtidos a 4 °C do que aqueles obtidos a 24 °C. Este 

comportamento indica que a saturação da raiz do entalhe com hidrogênio é atingida mais 

rapidamente a 4 °C, mas, havendo condições para a saturação a 24 °C, os valores de Pth se 

aproximam. A diminuição da temperatura acarreta numa menor mobilidade dos átomos de 

hidrogênio ao redor das discordâncias, o que leva a uma maior quantidade de átomos de 

hidrogênio transportado e retido pelas discordâncias na raiz do entalhe. Desta forma, para um 

mesmo intervalo de tempo e tensão aplicada, a quantidade de hidrogênio na raiz do entalhe 

será maior para a temperatura de 4 °C. Porém, ao seguir com os ensaios ISL o maior tempo 

de ensaio e a menor taxa de carregamento possibilitam a saturação da raiz do entalhe a 24 °C, 

levando a uma redução do Pth para valores próximos àqueles obtidos a 4 °C. No entanto, 

observando os resultados do ensaio ISL realizado no aço 4130-M a 54 °C (Fig. 4.60-e) 

também houve uma menor dispersão de resultados entre os ensaios. Porém o Pth obtido nesta 

condição foi maior que das outras temperaturas sendo de 30,8 %PFFS. Neste caso, pode-se 

inferir que a 54 °C o estado de tensão e deformação na raiz do entalhe necessário para levar 

ao trincamento induzido pelo hidrogênio, é apenas atingido em tensões maiores que aquelas 

observadas nas menores temperaturas. A menor dispersão vem do fato de que, uma vez 

atingido este estado de tensão e deformação, havendo tempo de difusão suficiente, esta 

região satura-se com hidrogênio e a trinca se inicia. Como a tendência do ensaio ISL é refinar 

o perfil de carregamento, aumentado assim o tempo total de ensaio, esta saturação será 

garantida logo que o nível de tensões for atingido. Deste comportamento pode-se inferir que 

a saturação da raiz do entalhe com hidrogênio a 4 °C se dá principalmente por aprisionamento 

e transporte de hidrogênio por discordâncias. Mas à medida que a temperatura aumenta o 

transporte de hidrogênio por discordâncias é desfavorecido e taxa de difusão do hidrogênio 

aumenta ao ponto que seu papel passa a ser mais relevante na saturação do entalhe a 54 °C. 

Este mecanismo é ilustrado esquematicamente na Fig. 4.61. 
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4 °C 

 

a) Baixa quantidade de hidrogênio difunde para 
a zona de alta concentração de tensão devido 
à diminuição do coeficiente de difusão do 
hidrogênio; 

b) Alta quantidade de hidrogênio é transportada 
pelas discordâncias para a raiz do entalhe 
devido à baixa mobilidade do hidrogênio que 
evita que ele escape das discordâncias; 

c) Saturação da raiz do entalhe se dá 
principalmente pelo hidrogênio transportado 
por discordâncias; 

d) Saturação ocorre mais rapidamente pois há 
concentração preferencial de discordâncias 
na raiz do entalhe o que leva também a um 
aumento na concentração de hidrogênio. 

54 °C 

 

a) Alta quantidade de hidrogênio difunde para a 
raiz do entalhe devido ao aumento do 
coeficiente de difusão; 

b) Baixa quantidade de hidrogênio é 
transportada por discordâncias devido ao 
aumento na mobilidade do hidrogênio que 
evita que ele fique aprisionado na 
discordância; 

c) Saturação do entalhe se dá principalmente 
por difusão; 

d) Saturação da raiz do entalhe é mais lenta 
uma vez que no processo difusivo o 
hidrogênio é capturado pelas armadilhas de 
alta energia dentro e fora da raiz do entalhe. 

24 °C 

 

a) Comportamento intermediário onde a 
saturação do entalhe se dá por uma ação 
sinérgica entre difusão e transporte de 
hidrogênio por discordâncias; 

b) Nesta situação tem-se máxima SFH pois a 
temperatura favorece tanto a difusão como o 
transporte de hidrogênio por discordâncias. 

H  

H difundindo do meio para o corpo de prova 

H transportado para a raiz do entalhe por difusão 

H transportado para a raiz do entalhe por discordâncias 

Figura 4.61 – Ilustração do mecanismo de saturação da raiz do entalhe com hidrogênio e sua 

variação com a temperatura do meio o ensaio ISL. 
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A tendência de haver não só um valor, mas uma faixa de temperatura na qual a SFH 

é máxima também já foi observada por outros autores na literatura (TAN; GAO; WAN, 1993; 

WILLIAMS; NELSON, 1970). Porém, é importante ressaltar que aços podem apresentar uma 

diminuição na SFH quando expostos a temperaturas mais baixas. Ensaios BTD realizados 

por Zhang et al. (2006) em um aço inoxidável austenítico, com temperaturas variando de 80 

K a 300 K (-193 °C a 27 °C), em um ambiente de 1 MPa de pressão de hidrogênio, mostraram 

que para temperaturas menores que -23 °C havia redução da SFH. Os autores concluíram 

que a diminuição da difusão do hidrogênio dificultou seu acúmulo na região de concentração 

de tensão. O mesmo comportamento foi evidenciado por Quadrini (1988) na liga 30NiCrMo7 

temperado com permeação de hidrogênio in-situ, comparando resultados obtidos a 2 °C e 

22 °C. O autor relacionou este comportamento à taxa de difusão de hidrogênio que, por ser 

mais baixa, levava mais tempo para saturar as armadilhas de hidrogênio. Apesar de serem 

temperaturas próximas das avaliadas no presente trabalho, o aço utilizado por Quadrini (1988) 

encontrava-se na condição temperada e, ao ensaiar o mesmo aço revenido a 500 °C, pouca 

influência da temperatura foi observada. Em outro trabalho realizado por Lee et al. (2021) em 

uma liga CoCrFeMnNi, os resultados mostraram que a liga apresentava FH nas temperaturas 

de 298 K e 177 K (25 °C e -96 °C), enquanto que a 77 K (-196 °C) a FH não foi observada. 

Além disso, pouca diferença entre os índices de fragilização nas temperaturas de 298 K e 

177 K foi percebida. Os autores atribuíram a observância da FH à concentração preferencial 

de hidrogênio nas junções triplas de contornos de grão e contornos de maclas geradas 

durante a deformação. Porém, na temperatura de 77 K a queda na difusão do hidrogênio foi 

tal que não havia hidrogênio suficiente para causar a fragilização da liga. 

Estes resultados mostram que, embora a diminuição da temperatura aumente a 

quantidade de hidrogênio aprisionada e transportada pelas discordâncias, a diminuição do 

coeficiente de difusão pode atrasar a saturação das armadilhas de hidrogênio, o que diminui 

a chance de haver FH. Estendendo este raciocínio para os ensaios ISL, como o tempo do 

patamar no ensaio é limitado, é possível que não haja tempo suficiente para a saturação do 

entalhe em temperaturas menores que 4 °C. Como resultado, a tensão necessária para levar 

à fratura aumenta. Porém, para confirmar esta hipótese seria necessário realizar ensaios ISL 

em temperaturas menores que 4 °C.  

De forma geral, a tendência mostrada pelos resultados dos ensaios ISL realizados em 

diferentes temperaturas neste trabalho é de que existe uma faixa de temperaturas de máxima 

SFH, cujo valor máximo é próximo à temperatura ambiente. De fato, é informado na literatura 

que na temperatura ambiente os aços tendem a apresentar uma maior SFH, principalmente 

os aços carbono de alta resistência (CHANDLER, 1978; DEL-POZO; VILLALOBOS; SERNA, 

2020; WANHILL et al., 2014). A razão para este comportamento está diretamente relacionada 
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ao efeito da temperatura na difusão e acúmulo de hidrogênio na raiz do entalhe, conforme 

discutido acima. Apesar de haver relatos na literatura de queda na SFH em baixas 

temperaturas, esta tendência é mais comumente observada em temperaturas menores que 

as avaliadas neste trabalho, sendo da ordem de -25 °C a -40 °C para aços carbono da alta 

resistência. 

Das superfícies de fratura e imagens obtidas por EBSD da trinca após o ensaio ISL 

em diferentes temperaturas (Figs. 4.55 a 4.58) não foi notada diferença significativa nas 

características das fraturas após o ensaio. Em todas as temperaturas a fratura apresentou 

aspecto misto com características intergranular e de quase-clivagem, indicando que a trinca 

se propaga tanto pelo contorno do antigo grão austenítico como pelos contornos da 

martensita. Como discutido anteriormente, estes contornos são caracterizados como 

contornos de alto ângulo e, além de serem armadilhas de hidrogênio fortes, servem como 

barreira à movimentação das discordâncias, que acabam empilhando nestes contornos 

aumentando sua concentração de hidrogênio. Além disso, a similaridade entre as superfícies 

de fratura sugere que a fratura induzida por hidrogênio ocorreu após a saturação dos 

contornos na raiz do entalhe. Saturação essa que depende da temperatura do meio e do 

transporte de hidrogênio pelas discordâncias.  

Um comportamento interessante observado nos ensaios ISL realizados em diferentes 

temperaturas foi a queda da força causada pela propagação da trinca induzida pelo 

hidrogênio. Apesar de ter sido observada uma tendência de máxima fragilização a 24 °C, este 

comportamento não foi evidenciado na taxa de queda de força dos ensaios ISL. Para 

compreender esta divergência deve-se diferenciar o início de nucleação da trinca induzida 

pelo H da sua propagação. O primeiro depende da saturação das armadilhas na região da 

raiz do entalhe com H e também do estado de tensão e deformação naquela região, como 

esquematizado na Fig. 4.61. Já o segundo é diretamente proporcional à quantidade de H que 

difunde do meio para o material, sem haver a influência da tensão aplicada, ou seja, na região 

fora da raiz do entalhe. A Figura 4.62 mostra um exemplo de queda de força obtida para cada 

temperatura ensaiada nos dois aços.  
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Figura 4.62 –Queda de força observada nos ensaios ISL realizados no aço (a, b, c) 4130-M e 

(d, e) 4137-M, (a, d) 4 °C, (b, e) 24 °C e (c) 54 °C ambos com menor tamanho de grão e 

dureza de 40 HRC. 

 

Na Figura 4.62 nota-se que a taxa de queda da força durante o ensaio ISL foi maior  

com o aumento da temperatura do meio para os dois aços. Como a queda de força é causada 

pela propagação da trinca induzida pelo hidrogênio, é razoável afirmar que a taxa de queda 

de força reflete a taxa de propagação da trinca. Portanto, pode-se concluir que a taxa de 

propagação da trinca induzida pelo hidrogênio no ensaio ISL depende do coeficiente de 

difusão do hidrogênio, diferentemente do σth que apresentou um valor limite em torno da 

temperatura ambiente. Os resultados obtidos mostram que a saturação do entalhe passa a 

depender mais da difusão do hidrogênio do que do transporte por discordâncias a medida que 

a temperatura do meio aumenta. No caso da taxa de propagação da trinca deve-se levar em 

conta o estado de tensão a frente da trinca. A tensão a frente de uma trinca é 

consideravelmente maior que a apresentada na raiz do entalhe e, com isso, a tendência do 

hidrogênio de se difundir para esta região também será maior. Logo, esta região é saturada 

mais rapidamente com o aumento do coeficiente de difusão do hidrogênio. Simulações de 

difusão do hidrogênio realizadas por Jeon et al. (2015) considerando concentradores de 

tensão diferentes (entalhes com diferentes raios e trinca) mostraram que a medida que o raio 

do entalhe diminui até que se chegue à condição de uma trinca, a concentração de hidrogênio 

nos interstícios da microestrutura na região adjacente ao concentrador aumenta. Os 

resultados obtidos pelos autores podem ser vistos na Fig. 4.63. Este comportamento resulta 

da tensão hidrostática à frente do entalhe, que aumenta com a dimiuição do raio, até que se 

chegue à condição de uma trinca (raio tende a zero). Neste caso, tem-se a maior tensão 

(a) (b) (c) 

(e) (d) 
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hidrostática, o que significa maior expansão do retículo cristalino que, por sua vez, aumenta 

os espaços intersticiais favorencendo a difusão do hidrogênio naquela região. 

 

  

 

 

Figura 4.63 – Perfil de concentração de H nos interstícios (CL) em amostras C(T) sob a mesma 

condição de carregamento: (a) trinca, (b) entalhe com raio de 0,8 mm, (c) entalhe com raio de 

1,5 mm (JEON et al., 2015). 

 

Outro fator que deve ser considerado é a concentração de hidrogênio nos contornos. 

Sabe-se que, uma vez que a trinca se inicia, ela se propaga pelos locais de maior 

concentração de hidrogênio que, de acordo com as Figs. 4.55 e 4.57, são os contornos do 

AGA e dos blocos de martensita (DAS, 2016). Considerando que estes contornos possuem 

alta energia de aprisionamento, espera-se que a quantidade de hidrogênio retida nos mesmos 

aumente à medida que o coeficiente de difusão do hidrogênio aumenta. Além disso, como a 

permeação de hidrogênio é simultânea à aplicação de força durante o ensaio, pode-se 

considerar que a concentração de hidrogênio no interior do material, desconsiderando a raiz 

do entalhe, aumenta com o aumento da temperatura do meio desde que o material não esteja 

saturado, como visto na Fig 4.54-a. Sendo assim, é razoável assumir que a concentração de 

hidrogênio na ponta da trinca aumenta à medida que a temperatura do meio aumenta, 

especialmente nos contornos de alto ângulo, o que eleva a taxa de propagação e também a 

taxa de queda de força no ensaio ISL. 
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CAPÍTULO V 

 

 

5.  

CONCLUSÕES 

 

 

Investigou-se no presente trabalho os efeitos da fragilização por hidrogênio em dois 

aços ARBL (4130-M e 4137-M) considerando diferentes fatores, tais como: níveis de 

resistência mecânica, variação microestrutural e temperatura do meio. A análise da influência 

destes fatores foi realizada por meio do ensaio ISL, utilizando água deionizada + 3,5 % NaCl 

como fluido eletrolítico e polarização catódica de -1,2 VAg/AgCl. Adicionalmente, foi realizado 

um trabalho investigativo para obtenção das curvas de revenimento e do comportamento de 

variação do tamanho do AGA com a temperatura de austenitização para os dois aços. 

Também foi selecionado o melhor ataque químico para visualização do contorno do antigo 

grão austenítico. A partir dos resultados as seguintes conclusões são apresentadas. 

 

 

5.1. Ensaios ISL 

 

a) A metodologia desenvolvida para a identificação do Pth no ensaio de ISL das 

condições de baixa dureza se mostrou eficaz. Desta forma foi possível ampliar o 

campo de aplicação da norma do ensaio e testar materiais com durezas abaixo do 

nível mínimo ditado pela norma ASTM F1624; 

b) Os ensaios de validação da metodologia de identificação do Pth comprovaram que 

é necessário atingir uma tensão e concentração de hidrogênio críticos na raiz do 

entalhe para se nuclear a uma trinca, independentemente da taxa de deformação. 

c) Todas as condições ensaiadas foram susceptíveis à fragilização por hidrogênio, 

tendo em vista que o Pth foi menor que 75 %PFFS e incorrendo no critério de 

susceptibilidade estabelecido pela norma ASTM F1624; 
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5.2. Influência dos Parâmetros Estudados na Susceptibilidade à Fragilização por 

Hidrogênio dos aços 4130-M e 4137-M. 

 

d) A SFH dos dois aços aumentou com o aumento da sua dureza. Este 

comportamento resulta da diminuição natural da tenacidade do material e também 

do maior número de armadilhas reversíveis de H, especialmente discordâncias, 

nos contornos do AGA, quando a temperatura de revenimento é menor. 

e) Os aços 4130-M e 4137-M com dureza de 40 HRC e maior tamanho de grão (F40-

G e C40-G) mostraram maior SFH do que a condição de mesma dureza e menor 

tamanho do AGA (F40-g e C40-g). Este comportamento se dá pela menor 

densidade de contornos de grão, o que implica em uma menor quantidade de 

armadilhas de hidrogênio, permitindo que o hidrogênio se difunda para regiões de 

alta concentração de tensão. Além disso, o maior tamanho AGA resulta numa 

maior concentração de discordâncias nos contornos de grãos, aumentando tanto 

a concentração de tensão, como a concentração de hidrogênio nestes contornos; 

f) O aço 4130-M com dureza de 40 HRC e microestrutura dual-phase (F40-DP) 

mostrou menor SFH que as condições F40-G e F40-g. A razão disto está na maior 

densidade de contornos de alto ângulo, principalmente contorno do AGA e da 

interface ferrita/martensita, que funcionam como armadilhas fortes de hidrogênio, 

reduzindo sua difusão para locais de maior concentração de tensão. Além disso, a 

deformação local da ferrita na condição F40-DP alivia as tensões geradas durante 

o carregamento e direciona o hidrogênio para a ferrita, que é menos susceptível 

que a martensita; 

g) Os ensaios ISL em diferentes temperaturas do meio confirmaram que a 

temperatura ambiente é a mais crítica para a ocorrência de fragilização por 

hidrogênio. Além disso, foi possível verificar o efeito da temperatura na mobilidade 

do hidrogênio através da variabilidade entre os ensaios a 24 ºC e a 4 °C. Foi 

constatado que a saturação do entalhe com hidrogênio a 4 °C se dá principalmente 

por transporte de hidrogênio por discordâncias, enquanto que a 54 °C a difusão do 

hidrogênio passa a ser o mecanismo dominante. A 24°C a saturação do entalhe 

com hidrogênio se dá pela atuação destes dois mecanismos de transporte de 

hidrogênio simultaneamente. 

h) Foi observado que a taxa de propagação de trinca induzida pelo hidrogênio 

aumenta com o aumento da temperatura do meio e, diferentemente do momento 

de nucleação da trinca, é proporcional ao coeficiente de difusão do hidrogênio. Isto 

se dá, pois, a trinca se propaga pelos contornos de alto ângulo saturados com 
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hidrogênio e, uma vez fora da região da raiz do entalhe, a saturação destes 

contornos depende apenas da difusão do H; 

i) A fractografia revelou características de fratura frágil para todas as condições 

ensaiadas com permeação de hidrogênio. Adicionalmente, percebeu-se uma 

transição de fratura predominantemente intergranular para uma fratura com 

aspecto de quase-clivagem à medida que o material apresentava menor SFH. A 

Tab. 5.1 a seguir mostra uma síntese dos mecanismos de fratura induzida pelo 

hidrogênio observados no presente trabalho. 

 

Tabela 5.1 – Síntese dos mecanismos de fratura induzida pelo H observados. 

Parâmetro Mecanismo de Fratura Causa 

Dureza 

Transição de intergranular 
para quase clivagem à 
medida que a dureza 
diminui 

Quanto menor a dureza menor a 
quantidade de armadilhas de H nos 
contornos de grão e maior a 
quantidade de deformação plástica 
envolvida na fratura. 

Antigo grão 
austenítico 

Transição de intergranular 
para aspecto misto 
(intergranular + quase-
clivagem) à medida que o 
grão diminui 

Quanto maior o tamanho do antigo 
grão austenítico maior a quantidade 
de discordâncias que se acumulam 
no contorno de grão, levando a um 
enriquecimento local de H. 

Microestrutura 
dual-phase 

Fratura com aspecto 
predominante de quase-
clivagem 

A deformação localizada da ferrita 
direciona o H para a ferrita, levando à 
geração de microvazios na interface 
martensita/ferrita onde a trinca se 
inicia e propaga pela ferrita 
deformada ou pela interface 
martensita/ferrita. 

Temperatura 
do meio 

Mista sem mudança para os 
3 níveis de temperatura 

A fratura só ocorre após atingir uma 
concentração crítica de H nos 
contornos de alto ângulo que não 
muda com a mudança da temperatura 
do meio 

 

 

5.3. Aspectos Importantes para a Indústria 

 

A técnica ISL pode ser de grande auxílio no estudo da fragilização por hidrogênio e 

também para a indústria. Devido à sua versatilidade, tempo de execução e boa precisão, essa 

técnica se configura como uma ferramenta promissora no âmbito de análise da 

susceptibilidade à fragilização por hidrogênio. Como contribuição direta do ensaio ISL, pode-

se citar: análise de falha, classificação de materiais, seleção de revestimentos, qualificação 
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de componentes mecânicos, dentre outros. Já de forma indireta, o ensaio ISL pode auxiliar 

na elaboração de procedimentos de fabricação de materiais, tratamentos térmicos, 

elaboração de normas e procedimentos para materiais que serão utilizados em ambiente 

contendo hidrogênio, etc. 

Neste trabalho avaliaram-se os efeitos de parâmetros microestruturais e do meio na 

susceptibilidade à fragilização por hidrogênio de aços de alta resistência e baixa liga por meio 

do ensaio ISL. Além das contribuições acima relacionadas à técnica, o presente trabalho 

contribuiu nos seguintes aspectos: 

 

a) Desenvolvimento de uma metodologia para a identificação do Pth de aços com 

dureza de 32 HRC, dureza esta que é usualmente utilizada em parafusos e 

fixadores para aplicações sour, especialmente na área de óleo e gás; 

b) Na condição do aço 4130-M com dureza de 40 HRC foi observado que a 

microestrutura dual-phase apresentou menor SFH. Apesar de não encontrar 

aplicação na área de óleo e gás devido à alta SFH em meio assistido há a 

possibilidade desta condição microestrutural ser utilizada em aplicações menos 

agressivas; 

c) O estudo da influência de parâmetros microestruturais e do meio na SFH de aços 

ARBL permite propor melhorias na fabricação de aços para trabalho em meio 

agressivo. Por exemplo, neste trabalho foi visto que aumentar a fração de contorno 

de alto ângulo pode aumentar a resistência à fragilização por hidrogênio dos aços. 

Tais contornos podem ser o contorno do antigo grão austenítico, interfaces 

ferrita/martensita (no caso do presente trabalho) ou outras fases, interfaces 

incoerentes, como as de carbonetos com a matriz, precipitados, entre outros; 

d) O entendimento de como ocorre o mecanismo de FH em diferentes temperaturas 

quando se tem um concentrador de tensão pode ser aplicado, por exemplo, em 

fixadores submarinos, cuja temperatura pode chegar a 4 °C ou em reatores nuclear 

onde a temperatura ultrapassa 100 °C. 
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CAPÍTULO VI 

 

 

6.  

SUGESTÕES DE TRABALHOS FUTUROS 

 

 

Realização de um planejamento fatorial completo de forma a avaliar possíveis 

interações entre dois ou mais parâmetros microestruturais e do meio na susceptibilidade à 

fragilização por hidrogênio de aços de alta resistência e baixa liga. Por exemplo, realizar 

ensaios ISL em aços ARBL com dois tamanhos do antigo grão austenítico, dois níveis de 

dureza e dois níveis de temperatura do meio; 

Realizar ensaios ISL em temperaturas menores que 4 °C para verificar se o efeito de 

diminuição da susceptibilidade à fragilização por hidrogênio com a diminuição da temperatura, 

pode ser observado pelo ensaio ISL. Analogamente, realizar ensaios ISL em temperaturas 

mais altas que 54 °C para verificar se a tendência de diminuição da SFH se mantém com o 

aumento da temperatura do meio; 

Investigar microestruturas que possam aliar alta resistência mecânica com baixa 

susceptibilidade à fragilização por hidrogênio, haja vista a grande demanda apresentada por 

diversos setores da indústria, especialmente para aços carbono; 

Validar a metodologia de identificação do Pth pelo método da rigidez para aços com 

durezas menores que 32 HRC e também para materiais menos susceptíveis como ligas de 

Ni, Al e Mo; 

Replicar as condições investigadas no presente trabalho utilizando outros ensaios de 

análise de susceptibilidade à fragilização por hidrogênio, por exemplo, o ensaio de tração 

BTD, ensaio com carga constante, small punch test, etc. e, assim, correlacionar os resultados 

obtidos entre si; 

Utilização de técnicas que permitam visualizar os locais de maior concentração de 

hidrogênio no aço, como a técnica de microprinting. Desta forma é possível verificar e 

confirmar as tendências de concentração do hidrogênio nos contornos que foram observadas 

nas superfícies de fratura e também nas imagens obtidas via EBSD. 
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ANEXO A – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO TERMOPAR DO FORNO 

UTILIZADO PARA REALIZAR OS TRATAENTOS TÉRMICOS (1/2) 
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ANEXO A – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO TERMOPAR DO FORNO 

UTILIZADO PARA REALIZAR OS TRATAENTOS TÉRMICOS (2/2) 
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ANEXO B – CERTIFICADO DE INSPEÇÃO DO DURÔMETRO (1/1) 
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ANEXO C – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE TRAÇÃO 

(1/4) 
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ANEXO C – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE TRAÇÃO (2/4) 
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ANEXO C – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE TRAÇÃO (3/4) 
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ANEXO C – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE TRAÇÃO (4/4) 
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ANEXO D – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA CÉLULA DE CARGA DA 

MÁQUINA DE TRAÇÃO INSTRON (1/3) 
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ANEXO D – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA CÉLULA DE CARGA DA 

MÁQUINA DE TRAÇÃO INSTRON (2/3) 
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ANEXO D – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA CÉLULA DE CARGA DA 

MÁQUINA DE TRAÇÃO INSTRON (3/3) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA 

ENSAIOS CHARPY MINIATURIZADOS (1/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (2/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (3/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (4/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (5/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (6/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (7/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (8/9) 
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ANEXO E – RELATÓRIO DE CALIBRAÇÃO DO EQUIPAMENTO PARA ENSAIOS 

CHARPY MINIATURIZADOS (9/9) 
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ANEXO F – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO SENSOR DE 

TEMPERATURA PT100 (1/1) 
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ANEXO G – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA CÉLULA DE CARGA 

INSTALADA EQUIPAMENTO DE ENSAIOS ISL (1/2) 
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ANEXO G – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA CÉLULA DE CARGA 

INSTALADA EQUIPAMENTO DE ENSAIOS ISL (2/2) 

 

 



180 

 

ANEXO H – DECLARAÇÃO DE CONFORMIDADE DO ENCORDER 

ROTATIVO INSTALADO NO EQUIPAMENTO DE ENSAIOS ISL (1/1) 
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ANEXO I - CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO INTERFERÔMETRO 

LASER (1/2) 

  
 

 

 



182 

 

ANEXO I - CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO INTERFERÔMETRO LASER (2/2) 
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ANEXO J – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO PAQUÍMETRO DIGITAL 

(1/2) 
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ANEXO J – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO PAQUÍMETRO DIGITAL (2/2) 
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ANEXO K – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO MICRÔMETRO DIGITAL 

(1/2) 
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ANEXO K – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO MICRÔMETRO DIGITAL (2/2) 
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ANEXO L – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO PROJETOR DE PERFIL 

(1/4) 
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ANEXO L – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO PROJETOR DE PERFIL (2/4) 
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ANEXO L – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO PROJETOR DE PERFIL (3/4) 
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ANEXO L – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DO PROJETOR DE PERFIL (4/4) 
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ANEXO M - CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR 

POR COORDENADAS (1/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (2/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (3/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (4/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (5/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (6/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (7/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (8/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (9/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (10/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (11/12) 
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ANEXO M – CERTIFICADO DE CALIBRAÇÃO DA MÁQUINA DE MEDIR POR 

COORDENADAS (12/12) 

 



203 

 

APÊNDICE A – MICROESTRUTURA DO AÇO 4137-M NA CONDIÇÃO 

COMO RECEBIDA, OBTIDA COM DIFERENTES ATAQUES (1/1) 

 

 

Figura A.1 – Imagem obtida via microscopia óptica da microestrutura do aço 4137-M como 

recebido. Ataque com (a) Picral, (b) Villela, (c) solução de Villela + Nital 2%, (d) solução 

aquosa de ácido pícrico e éter e (e) tepol. 
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APÊNDICE B – ANTIGO GRÃO AUSTENÍTICO PARA OS TRATAMENTOS 

TÉRMICOS REALIZADOS COM DIFERENTES TEMPOS E 

TEMPERATURAS DE AUSTENITIZAÇÃO (1/3) 

 

Tabela B.1 – Valores do diâmetro médio do antigo grão austenítico obtido via método dos 

interceptos de Heyn. 

Amostra 
Temperatura de 

austenitização [°C] 

Tempo de 

austenitização 

[horas] 

Diâmetro do Grão 

Austenítico [μm] 

4130-M 

900 1 5,93 ± 0,24 

900 2 5,90 ± 0,44 

900 3 6,68 ± 0,23 

900 4 6,34 ± 0,32 

870 1 4,40 ± 0,44 

870 4 4,47 ± 0,22 

970 1 6,54 ± 0,27 

970 4 7,84 ± 0,37 

1070 1 24,15 ± 1,46 

1070 4 26,34 ± 1,17 

4137-M 

900 1 10,68 ± 1,07 

900 2 10,55 ± 0,77 

900 3 12,10 ± 1,22 

900 4 11,23 ± 0,71 

870 1 7,84 ± ,0,56 

870 4 8,43 ± 0,52 

970 1 12,51 ± 0,58 

970 4 13,22 ± 0,75 

1070 1 31,91 ± 2,40 

1070 4 32,63 ± 2,15 
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APÊNDICE B – ANTIGO GRÃO AUSTENÍTICO PARA OS TRATAMENTOS 

TÉRMICOS REALIZADOS COM DIFERENTES TEMPOS E TEMPERATURAS DE 

AUSTENITIZAÇÃO (2/3) 

 

 

 

Figura B.1 - Contorno do antigo grão austenítico do aço 4137-M austenitizado a (a) 870 °C 

por 1 hora, (b) 870 °C por 4 horas, (c) 900 °C por 1 hora, (d) 900 °C por 2 horas, (e) 900 °C 

por 3 horas, (f) 900 °C por 4 horas, (g) 970 °C por 1 hora, (h) 970 °C por 4 horas, (i) 1070 °C 

por 1 hora e (j) 1070 °C por 4 horas. Ataque com tepol. 
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APÊNDICE B – ANTIGO GRÃO AUSTENÍTICO PARA OS TRATAMENTOS 

TÉRMICOS REALIZADOS COM DIFERENTES TEMPOS E TEMPERATURAS DE 

AUSTENITIZAÇÃO (3/3) 

 

 
 

 

Figura B.2 - Contorno do antigo grão austenítico do aço 4130-M austenitizado a (a) 870 °C 

por 1 hora, (b) 870 °C por 4 horas, (c) 900 °C por 1 hora, (d) 900 °C por 2 horas, (e) 900 °C 

por 3 horas, (f) 900 °C por 4 horas, (g) 970 °C por 1 hora, (h) 970 °C por 4 horas, (i) 1070 °C 

por 1 hora e (j) 1070 °C por 4 horas. Ataque com tepol. 
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APÊNDICE C – DUREZAS OBTIDAS APÓS TRATAMENTO TÉRMICO DE 

BENEFICIAMENTO (TÊMPERA E REVENIMENTO) E TÊMPERA NA ZONA 

INTERCRÍTICA (1/1) 

 

Tabela C.1 – Valores de dureza Rockwell C obtidos após revenimento em diferentes 

temperaturas. Antes do revenimento as amostras foram austenitizadas a 870 °C por 1 hora e 

temperadas em óleo. 

Amostra Temperatura de Revenimento [°C] HRC 

4137-M 400 45,0 ± 1,2 

4137-M 419 43,5 ± 0,9 

4137-M 490 39,4 ± 0,8 

4137-M 500 39,4 ± 1,2 

4137-M 505 39,8 ± 0,9 

4137-M 547 35,8 ± 0,8 

4137-M 590 31,6 ± 0,8 

4137-M 600 30,9 ± 1,2 

4130-M 400 46,3 ± 0,9 

4130-M 425 45,3 ± 0,8 

4130-M 444 43,0 ± 0,8 

4130-M 470 41,8 ± 0,8 

4130-M 476 41,5 ± 0,8 

4130-M 480 43,2 ± 0,8 

4130-M 500 42,6 ± 0,8 

4130-M 537 41,6 ± 0,8 

4130-M 544 41,3 ± 0,8 

4130-M 553 40,2 ± 0,8 

4130-M 585 36,8 ± 0,8 

4130-M 590 35,8 ± 0,8 

4130-M 600 34,7 ± 0,8 

4130-M 625 32,1 ± 0,8 

 

Tabela C.2 – Valores de dureza Rockwell C obtidos após têmpera na zona intercrítica em 

diferentes temperaturas. 

Amostra Temperatura de Austenitização [°C] HRC 

4130-M 750 20,5 ± 1,2 

4130-M 770 39,8 ± 0,8 

4130-M 790 43,6 ± 0,8 

4130-M 810 49,6 ± 1,0 

4130-M 830 50,0 ± 0,9 
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APÊNDICE D – DUREZAS OBTIDAS NO ENSAIO DE NANOINDENTAÇÃO 

(1/1) 

 

Tabela D.1 – Dureza Vickers (HV0,025) do aço 4130-M com dureza de 40 HRC com as 
microestruturas dual-phase, martensita com grão grande e martensita com grão pequeno. 

Condição 
F40-DP - 

Martensita 
F40-DP - 
Ferrita 

F40-G F40-g 

Indentação 1 607,600 483,664 505,090 521,470 

Indentação 2 612,324 417,977 555,618 580,976 

Indentação 3 603,142 467,099 555,521 583,465 

Indentação 4 598,510 514,441 509,979 554,912 

Indentação 5 648,831 477,230 570,739 541,600 

Indentação 6 706,446 483,664 624,866 569,220 

Indentação 7 786,300 - 574,914 546,197 

Indentação 8 750,175 - 493,499 588,502 

Indentação 9 628,553 - 660,548 561,043 

Indentação 10 779,644 - 563,185 509,730 

Indentação 11 775,845 - 607,554 592,876 

Indentação 12 594,643 - 613,533 546,145 

Indentação 13 595,865 - 664,099 583,159 

Indentação 14 769,718 - 579,158 537,002 

Indentação 15 793,709 - 505,566 581,902 

Indentação 16 796,924 - 656,832 508,987 

Indentação 17 647,821 - - - 

Indentação 18 731,091 - - - 

Indentação 19 698,528 - - - 

Indentação 20 605,405 - - - 

Indentação 21 651,865 - - - 

Indentação 22 749,976 - - - 

Indentação 23 738,190 - - - 

Indentação 24 646,920 - - - 

Indentação 25 713,422 - - - 

Indentação 26 661,725 - - - 

Indentação 27 651,477 - - - 

Indentação 28 565,620 - - - 

Indentação 29 664,374 - - - 

Média 681,884 472,082 577,544 556,699 

Desvio 
Padrão 

72,272 35,025 56,798 27,930 
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APÊNDICE E – CONTROLE DIMENSIONAL DOS CORPOS DE PROVA 

(1/7) 

 

  

  

  

 

Figura E.1 – Resultados das medições dos corpos de prova utilizados nos ensaios CPPAM 

com a incerteza expandida representada na forma de barra de erros. (a) comprimento, (b) 

largura, (c) altura, (d) profundidade do entalhe, (e) raio do entalhe e (f) ângulo de abertura do 

entalhe. 
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APÊNDICE E – CONTROLE DIMENSIONAL DOS CORPOS DE PROVA (2/7) 

 

 

Figura E.1 – Identificação das faces do corpo de prova para medição das tolerâncias de 

orientação. 

 

  

 

 

 

Figura E.2 – Resultados das medições de paralelismo dos corpos de prova utilizados nos 

ensaios CPPAM com a incerteza expandida representada na forma de barra de erros. Faces 

(a) E e D, (b) F e P, (c) S e I da Fig. E.1. 

 

 

 

(a)

\ 

(b) 

(c)
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APÊNDICE E – CONTROLE DIMENSIONAL DOS CORPOS DE PROVA (3/7) 

 

  

  

  

 

Figura E.3 – Resultados das medições de perpendicularidade dos corpos de prova utilizados 

nos ensaios CPPAM com a incerteza expandida representada na forma de barra de erros. 

Faces (a) I e D, (b) I e E, (c) I e F, (d) S e D, (e) S e E, (f) S e F da Fig. E.1. 
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APÊNDICE E – CONTROLE DIMENSIONAL DOS CORPOS DE PROVA (4/7) 

 

Tabela E.1 – Média das leituras das dimensões dos corpos de prova utilizados nos ensaios 

CPPAM considerando cinco leituras juntamente com a incerteza de medição para um intervalo 

de confiança de 95 %. 

Corpo de 
Prova 

Comprimento 
[mm] 

Largura [mm] Altura [mm] 
Profundidade 

do entalhe [mm] 

Média U Média U Média U Média U 

4130-M 1 59,71 0,03 10,146 0,034 10,216 0,007 3,497 0,011 

4130-M 2 59,95 0,02 10,040 0,006 10,009 0,003 3,617 0,018 

4130-M 3 60,03 0,03 10,038 0,005 10,013 0,003 3,624 0,011 

4130-M 4 60,04 0,03 10,025 0,008 10,015 0,003 3,667 0,011 

4130-M 5 60,14 0,04 9,999 0,016 10,076 0,013 3,612 0,014 

4130-M 6 60,20 0,03 10,129 0,019 9,928 0,009 3,543 0,009 

4130-M 7 60,24 0,03 10,007 0,008 9,964 0,014 3,564 0,011 

4130-M 8 60,16 0,05 9,922 0,007 10,078 0,022 3,528 0,004 

4130-M 9 60,24 0,06 9,995 0,004 10,019 0,011 3,540 0,021 

4130-M 10 60,22 0,04 9,981 0,006 10,012 0,004 3,532 0,005 

4130-M 11 60,22 0,08 9,972 0,005 10,035 0,004 3,557 0,004 

4130-M 12 59,93 0,02 10,114 0,003 10,047 0,006 3,625 0,013 

4130-M 13 59,97 0,03 10,110 0,005 10,082 0,013 3,705 0,007 

4130-M 14 59,99 0,03 10,081 0,008 10,116 0,004 3,507 0,019 

4130-M 15 60,00 0,02 10,063 0,004 10,116 0,003 3,450 0,008 

4130-M 16 60,04 0,03 9,923 0,005 10,034 0,048 3,535 0,012 

4130-M 17 59,73 0,04 10,158 0,006 10,234 0,039 3,592 0,035 

4130-M 18 60,33 0,11 10,119 0,004 10,016 0,033 3,471 0,008 

4130-M 19 60,37 0,02 10,011 0,005 10,100 0,017 3,456 0,006 

4130-M 20 60,36 0,03 10,013 0,004 10,108 0,043 3,453 0,005 

4130-M 21 59,68 0,04 10,136 0,007 9,952 0,014 3,461 0,020 

4130-M 22 60,54 0,11 10,000 0,008 10,107 0,053 3,607 0,008 

4130-M 23 60,37 0,07 9,989 0,008 10,127 0,025 3,565 0,009 

4130-M 24 60,11 0,08 10,104 0,008 10,017 0,019 3,434 0,014 

4130-M 25 59,96 0,03 9,972 0,006 9,952 0,009 3,739 0,011 

4130-M 26 60,04 0,02 9,936 0,019 9,973 0,006 3,603 0,009 

4130-M 27 60,03 0,02 10,046 0,003 9,990 0,017 3,537 0,006 

4130-M 28 60,01 0,02 10,003 0,007 10,018 0,007 3,566 0,011 

4130-M 29 60,09 0,03 10,022 0,010 10,083 0,015 3,538 0,018 

4130-M 30 60,33 0,04 9,954 0,007 10,008 0,018 3,621 0,012 

4130-M 31 60,46 0,06 9,962 0,004 10,016 0,005 3,648 0,015 

4130-M 32 60,37 0,06 9,966 0,008 10,020 0,004 3,607 0,004 
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APÊNDICE E – CONTROLE DIMENSIONAL DOS CORPOS DE PROVA (5/7) 

 

Tabela E.1 – Continuação. 

Corpo de 
Prova 

Comprimento 
[mm] 

Largura [mm] Altura [mm] 
Profundidade do 

entalhe [mm] 

Média U Média U Média U Média U 

4130-M 33 60,27 0,04 9,960 0,003 10,009 0,004 3,561 0,006 

4130-M 34 60,35 0,09 9,960 0,010 10,017 0,004 3,577 0,008 

4130-M 35 60,14 0,03 10,135 0,006 10,296 0,022 3,425 0,019 

4130-M 36 60,31 0,03 9,961 0,013 9,979 0,025 3,623 0,008 

4130-M 37 60,29 0,04 10,018 0,005 10,018 0,004 3,604 0,004 

4130-M 38 60,28 0,02 9,964 0,003 10,120 0,010 3,602 0,005 

4130-M 39 60,47 0,10 10,011 0,004 10,019 0,021 3,469 0,020 

4130-M 40 60,54 0,04 10,127 0,008 10,011 0,008 3,540 0,008 

4137-M 41 60,41 0,04 10,041 0,004 9,946 0,012 3,505 0,013 

4137-M 42 60,13 0,02 9,941 0,005 10,033 0,004 3,664 0,017 

4137-M 43 60,18 0,05 9,944 0,004 10,067 0,007 3,634 0,010 

4137-M 44 60,18 0,03 10,053 0,004 9,956 0,008 3,513 0,007 

4137-M 45 60,26 0,04 10,028 0,014 9,938 0,018 3,498 0,024 

4137-M 46 60,18 0,02 10,128 0,005 10,041 0,005 3,521 0,020 

4137-M 47 60,35 0,04 10,045 0,022 10,120 0,033 3,759 0,034 

4137-M 48 60,35 0,02 10,093 0,006 10,050 0,010 3,629 0,011 

4137-M 49 60,41 0,07 10,093 0,006 10,086 0,012 3,698 0,012 

4137-M 50 60,34 0,03 10,050 0,009 10,050 0,009 3,681 0,027 

4137-M 51 60,46 0,05 10,086 0,007 10,086 0,006 3,677 0,023 

4137-M 52 60,35 0,05 10,022 0,015 10,064 0,005 3,755 0,011 

4137-M 53 60,33 0,02 10,087 0,006 10,016 0,003 3,567 0,011 

4137-M 54 59,96 0,02 10,000 0,004 9,986 0,011 3,517 0,009 

4137-M 55 60,01 0,02 9,974 0,007 9,993 0,015 3,528 0,014 

4137-M 56 60,02 0,02 10,009 0,004 9,930 0,028 3,523 0,020 

4137-M 57 60,27 0,04 9,968 0,005 9,929 0,008 3,334 0,026 

4137-M 58 60,11 0,05 9,955 0,011 9,928 0,007 3,332 0,012 

4137-M 59 60,37 0,03 9,955 0,011 9,927 0,013 3,574 0,005 
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APÊNDICE E – CONTROLE DIMENSIONAL DOS CORPOS DE PROVA (6/7) 

 
Tabela E.2 - Média das leituras do raio e do ângulo de abertura dos corpos de prova utilizados 

nos ensaios CPPAM considerando cinco leituras juntamente com a incerteza de medição para 

um intervalo de confiança de 95 %. 

Corpo de Prova 
Raio do entalhe [μm] Ângulo do entalhe [   : ‘ : “ ] 

Média U Média U 

4130-M 1 248,27 10,16 90:03:12 0:05:36 

4130-M 2 254,63 10,20 90:05:36 0:07:08 

4130-M 3 250,78 10,14 90:01:24 0:09:17 

4130-M 4 249,96 10,28 89:48:48 0:13:15 

4130-M 5 254,50 10,13 90:05:00 0:02:51 

4130-M 6 254,45 10,38 89:50:00 0:05:30 

4130-M 7 250,18 10,15 90:00:00 0:03:51 

4130-M 8 257,74 10,57 89:59:24 0:03:03 

4137-M 9 254,89 10,21 89:57:48 0:05:05 

4137-M 10 261,72 10,30 89:59:24 0:04:52 

4137-M 11 249,69 10,11 89:47:24 0:03:03 

4137-M 12 253,93 10,94 89:54:36 0:08:08 
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APÊNDICE E – CONTROLE DIMENSIONAL DOS CORPOS DE PROVA (7/7) 

 
 
Tabela E.3 - Média das leituras das tolerâncias de orientação dos corpos de prova utilizados 

nos ensaios CPPAM considerando três leituras juntamente com a incerteza de medição para 

um intervalo de confiança de 95 %. 

Corpo de Prova 
Paralelismo ED Paralelismo SI Paralelismo FP 

Média U Média U Média U 

4130-M 1 0,0482 0,0011 0,0259 0,0009 0,0093 0,0009 

4130-M 2 0,0022 0,0008 0,0027 0,0007 0,0014 0,0010 

4130-M 3 0,0053 0,0008 0,0062 0,0008 0,0026 0,0008 

4130-M 4 0,0908 0,0008 0,0885 0,0011 0,0301 0,0008 

4130-M 5 0,0903 0,0009 0,0881 0,0008 0,0299 0,0008 

4130-M 6 0,0900 0,0009 0,0876 0,0007 0,0297 0,0008 

4130-M 7 0,0904 0,0008 0,0881 0,0008 0,0299 0,0008 

4130-M 8 0,0004 0,0026 0,0013 0,0007 0,0015 0,0007 

4137-M 9 0,0012 0,0125 0,0052 0,0020 0,0066 0,0011 

Corpo de Prova 

Perpendicularidade 
SD 

Perpendicularidade 
SE 

Perpendicularidade 
SF 

Média U Média U Média U 

4130-M 1 0,0867 0,0009 0,0438 0,0009 0,0152 0,0010 

4130-M 2 0,0873 0,0007 0,0440 0,0008 0,0152 0,0009 

4130-M 3 0,0006 0,0009 0,0007 0,0008 0,0008 0,0008 

4130-M 4 0,0011 0,0008 0,0010 0,0008 0,0009 0,0008 

4130-M 5 0,0489 0,0008 0,0249 0,0008 0,0088 0,0012 

4130-M 6 0,0485 0,0007 0,0246 0,0007 0,0087 0,0008 

4130-M 7 0,0486 0,0007 0,0247 0,0009 0,0088 0,0009 

4130-M 8 0,0487 0,0007 0,0247 0,0008 0,0087 0,0027 

4137-M 9 0,0002 0,0008 0,0005 0,0081 0,0031 0,0152 

Corpo de Prova 

Perpendicularidade 
ID 

Perpendicularidade 
IE 

Perpendicularidade 
IF 

Média U Média U Média U 

4130-M 1 0,0003 0,0008 0,0804 0,0009 0,0274 0,0009 

4130-M 2 0,0007 0,0007 0,0508 0,0008 0,0174 0,0008 

4130-M 3 0,0507 0,0007 0,0668 0,0007 0,0227 0,0007 

4130-M 4 0,0552 0,0008 0,0662 0,0007 0,0226 0,0008 

4130-M 5 0,0509 0,0008 0,0250 0,0014 0,0091 0,0007 

4130-M 6 0,0522 0,0008 0,0932 0,0007 0,0316 0,0007 

4130-M 7 0,0042 0,0009 0,0256 0,0011 0,0092 0,0007 

4130-M 8 0,0103 0,0007 0,0293 0,0042 0,0114 0,0008 

4137-M 9 0,0324 0,0011 0,0752 0,0163 0,0457 0,0007 
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APÊNDICE F – IDENTIFICAÇÃO DO PTH DO AÇO 4130-M COM 36 HRC 

UTILIZANDO O MÉTODO DA RIGIDEZ (1/1) 

 

  

 

 

Figura F.1 – Utilização do método da rigidez na identificação do Pth no ensaio do aço 4130-M 

na condição F36-g. (a) ensaio 1, (b) ensaio 2 e (c) ensaio 3. Na figura (b), referente ao ensaio 

2, foi possível traçar apenas a reta do escoamento pois a trinca propagou-se apenas por 1 

patamar antes de chegar ao critério de parada, neste caso o Pth foi tomado no patamar antes 

da queda causada pela trinca. 
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APÊNDICE G – IDENTIFICAÇÃO DO PTH DO AÇO 4130-M COM 32 HRC 

UTILIZANDO O MÉTODO DA RIGIDEZ (1/1) 

 

   

 

 

Figura G.1 – Utilização do método da rigidez na identificação do Pth no ensaio do aço 4130-M 

na condição F32-g. (a) ensaio 1, (b) ensaio 2 e (c) ensaio 3. 
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APÊNDICE H – IDENTIFICAÇÃO DO PTH DO AÇO 4137-M COM 32 HRC 

UTILIZANDO O MÉTODO DA RIGIDEZ (1/1) 

 

    

 

 

Figura H.1 – Utilização do método da rigidez na identificação do Pth no ensaio do aço 4137-M 

na condição C32-g. (a) ensaio 1, (b) ensaio 2 e (c) ensaio 3. 
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