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RESUMO 

As ligas metálicas de alta entropia são portadoras de excecionais propriedades 

mecânicas, estando assim capacitadas para suportar condições extremas. Estas carac-

terísticas distintivas têm promovido o seu estudo, principalmente ao nível das ligas 

precipitada-endurecidas de multi-componentes. Neste âmbito, foi criada uma liga 

com a seguinte constituição e composição: Cr29.7Co29.7Ni35.4Al4.0Ti1.2 (at%). Trata-se de 

uma liga recente, sem investigação realizada em relação ao seu comportamento cris-

talográfico, através de difração de raios-X por sincrotrão in situ (SDRX). Esta disserta-

ção pretendeu precisamente levar a cabo uma análise SDRX da liga quando sujeita a 

um Ensaio de Tração. 

À margem dos dados do ensaio de tração, que foram coletados diretamente 

pelo software da máquina aquando da realização do mesmo, os restantes dados fo-

ram tratados recorrendo ao software xrdfit. Este software permitiu realizar o fitting 

dos picos e extrapolar outros parâmetros subjacentes, para as orientações de 0°, 90° 

e Full Azimuthal. Foram apresentadas curvas de Tensão vs Deformação, difratograma 

com os principais picos da liga [(100), (200), (220) e (311), todos com presença da 

fase FCC ordenada, γ’, e FCC desordenada, γ] e evolução da largura a meia altura 

(FWHM), Intensidade e Lattice Strain ao longo da macro deformação da amostra. 

A partir dos resultados experimentais retiraram-se algumas conclusões rele-

vantes.  Em primeiro lugar, é corroborada a premissa de que os precipitados conce-

dem a esta liga elevada resistência mecânica e ductilidade. O plano (111) caracteriza-

se por ser o mais duro na orientação longitudinal à tração (90°). Por outro lado, visto 

que o plano (222) é o mais macio em 0° e 90°, conclui-se que suporta grande parte 

da deformação a que o material está sujeito. Os planos (311) e (200) revelaram uma 

taxa de alargamento de FWHM bastante elevada, pelo que é presumível que sejam 

os maiores promotores do aparecimento de defeitos e/ou deslocações. 

Palavas chave: In Situ SDRX, Liga de Alta Entropia, Liga Bifásica, Ensaio de Tração, Método Halder-Wagner  
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ABSTRACT 

High-entropy alloys exhibit exceptional mechanical properties, enabling them 

to withstand extreme conditions. These distinctive characteristics have driven their 

study, particularly in multi-component precipitate-hardened alloys. In that regard, the 

Cr29.7Co29.7Ni35.4Al4.0Ti1.2 (at%) alloy was developed, being composed by two 

primary phases: ordered FCC phase (γ’), and disordered FCC phase (γ). This is a recent 

alloy without prior investigation regarding its crystallographic behavior using in situ 

Synchrotron X-ray Diffraction (SDRX). This dissertation aimed to conduct an SDRX 

analysis of the alloy when subjected to a Tensile Test. 

The tensile test data was directly collected by the machine's software during 

the test, while the remaining raw data was processed using the xrdfit software. This 

software facilitated peak fitting and extrapolation of underlying parameters for 0°, 

90°, and Full Azimuthal orientations. Some of these data processing resulted in Stress 

vs. Strain curves, diffractograms showing major peaks of the alloy [(100), (200), (220), 

and (311)], and the behavior of the Full Width at Half Maximum (FWHM), Intensity, 

and Lattice Strain throughout the macrostrain of the sample. 

Some conclusions were taken from the experimental results. Firstly, high me-

chanical strength and ductility were confirmed. The (111) plane is the hardest one 

towards the Tensile Test orientation (90°). Conversely, the (222) plane is the softest 

one for the 0° and 90° orientation, displaying its role as the plane responsible for ac-

commodating the most significant portion of the material's deformation. The (311) 

and (200) planes revealed a significantly high peak broadening rate, suggesting they 

might be major contributors to the emergence of defects and/or dislocations. 

 

Keywords: In Situ SDRX, High Entropy Alloy, Dual Phase Alloy, Tensile Test, Halder-Wagner Method
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INTRODUÇÃO 

1.1 Ligas de Alta entropia 

Ligas de Alta entropia (LAE’s) podem ser definidas como ligas compostas por 

cinco ou mais elementos, normalmente compreendidos entre 5 a 35 at% [1]. Como se 

sabe pela teoria da Termodinâmica, a energia de Gibbs (G) influencia o equilíbrio de 

um sistema. O equilíbrio tende a ser alcançado quando a energia de Gibbs é mínima. 

Esta energia é determinada pela relação entre a entalpia (H) e a entropia (S), a uma 

determinada temperatura (T), como demonstrado pela equação 1. A entropia pode 

ser calculada através da equação 2, em que R representa a constante universal dos 

gases perfeitos e n, o número de elementos equimolares [2]. 

 

𝐺 = 𝐻 − 𝑇𝑆 (1) 

𝑆 = 𝑅𝑙𝑛(𝑛) (2) 

 

Tendo por base estes princípios, Yeh menciona no artigo [2] que uma liga de 

baixa entropia tem um ou dois elementos, uma liga de média entropia possui 2 a 4 

elementos e, tal como já referido, uma liga de alta entropia é caracterizada pela exis-

tência de pelo menos 5. O número mínimo de elementos, para que se forme fases de 

solução sólida, é 5, pois a partir desse valor a entropia é elevada o suficiente para 

contrabalançar a entalpia do sistema. Referir ainda que as LAE’s apresentam, princi-

palmente, estruturas cúbicas de face centrada (FCC) e cúbicas de corpo centrado 

(CCC). Estes materiais podem exibir 4 efeitos característicos relevantes a explorar. A 

primeira a destacar é o Efeito de Alta Entropia. Seguindo a regra de fase de Gibbs, o 

número de fases (P) é calculado pela equação 3, C representa o número de elemen-

tos, e F, os graus de liberdade). Obter-se-iam, segundo a Metalurgia teórica, fases 

intermetálicas. Contudo, os estudos revelam que se podem observar apenas fases de 
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solução solida. Neste seguimento, sumariza-se que este efeito estabiliza fases de alta 

entropia, ou fases de solução sólida, e que serão formadas menos fases comparati-

vamente ao número de fases intermetálicas que a regra de Gibbs prevê [3]. 

 

𝑃 = 𝐶 + 1 − 𝐹  (3) 

 

O segundo efeito a destacar é a ocorrência de difusão lenta. A cooperação en-

tre elementos de liga que a difusão requere, juntamente com a distorção da rede 

atómica podem explicar estes índices baixos de difusão [2]. Comparativamente com 

metais puros e aços, as LAE’s apresentam coeficientes de difusão inferiores. Este efei-

to é causador do aparecimento de precipitados de reduzidas dimensões, devido à 

inibição de separação de fases que estas ligas sofrem quando fundidas, durante o 

arrefecimento a temperaturas mais elevadas [2]. 

 A distorção severa da rede atómica também constitui um efeito característico 

das LAE’s. Na Figura 1 são apresentadas uma estrutura CCC e outra FCC, que de-

monstram a organização cristalina de uma LAE com 5 elementos, onde é visível os 

diferentes tamanhos atómicos de cada uma. Esta variação de tamanho confere redes 

bastante distorcidas, que nos casos em que este efeito é mais pronunciado, poderão 

originar estruturas amorfas [4]. A distorção severa da rede também pode estar relaci-

onada com a elevada resistência mecânica de LAE’s com FCC, fragilidade mecânica, 

cinética lenta, entre outras propriedades [2], [3].  

 

 

Figura 1 - Configuração cristalográfica de LEA's de 5 elementos diferentes. (a)-estrutura CCC; (b)–estrutura FCC [4]  

 

O cocktail effect trata-se do último efeito que urge destacar. Uma LAE vai apre-

sentar as características dos seus elementos constituintes. Ou seja, caso se pretenda 

melhorar uma determinada propriedade dever-se-á adicionar o elemento que pro-

porciona estas características [3], [5].  
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1.2 Difração de Raios-X (DRX) 

O DRX é uma técnica de caracterização não destrutiva, responsável pela identi-

ficação de fase, pureza da amostra, tamanho de grão, tensões residuais e/ou morfo-

logia [6]. O DRX, além de não danificar a amostra, pode ser realizada em sistema 

aberto, e os seus resultados resultam da informação média da região incidida da 

mostra, visto que o diâmetro da radiação é da ordem dos micrómetros a milímetros 

[7]. Durante o DRX a produção de raios-X pode ocorrer através de ampola – os 

eletrões acelerados provenientes de um filamento embatem no material em estudo e 

ao sofrerem uma grande desaceleração voltam ao estado fundamental, libertando 

raios-X – ou por desaceleração – mesmo princípio, mas em que os eletrões são emi-

tidos de forma contínua. 

Caso não houvesse difração, os feixes de raios-X deslocar-se-iam em todas as 

direções, no entanto, ao embater num material sólido, as suas direções e intensidade 

serão características dos planos cristalinos testados. Este fenómeno denomina-se por 

difração de raios-X. A lei de Bragg traduz as condições de difração para cada plano 

cristalino. Tal como representado na Figura 2, a reflexão de Bragg é obtida quando a 

onda é refletida por dois planos de rede simétricos, em que a onda de dispersão do 

plano inferior é mais longa do que a do plano acima. Realçar que, quanto maior o 

ângulo de incidência menor será a intensidade do pico de reflexão. Na equação de lei 

de Bragg, d, representa a distância entre os planos da rede, Θ, o ângulo incidente e λ, 

o comprimento de onda incidente e difratada [7], [8]. 

 

 
Figura 2 - Representação geométrica da Lei de Bragg [7] 

 

2𝑑 sin 𝛩 = 𝑛𝜆 (Lei de Bragg) (4) 

 

 

As informações sobre a célula unitária de uma rede cristalina estão associadas 

às posições angulares observadas nos picos de difração. Na Figura 4, a título exempli-

ficativo, estão visíveis as diversas posições de picos de wurtzite CdS, e um esquema 
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dos planos cristalográficos correspondente aos primeiros três picos do difratograma 

[6]. A equação de Scherrer (equação 5) descreve o tamanho das cristalites de um ma-

terial (D), em função largura do pico a meia altura (FWHM ou β, tal como aparece na 

equação 5)), do ângulo de difração (Θ) e do comprimento de onda da radiação(λ). A 

Figura 3 apresenta o difratograma de wurtzite CdS para diferentes tamanhos de cris-

talites. Fica demonstrado que a largura dos picos a meia altura diminui para tama-

nhos cristalinos maiores, tal como era expectável pela equação 5 [6]. Contudo, a lar-

gura a meia altura depende de três componentes: alargamento instrumental, tama-

nho de grão e microdeformação, sendo este último responsável pelo aparecimento 

de defeitos, como deslocações e falhas de empilhamento [9]. É ainda relevante abor-

dar a forma com a tensão pode influenciar a posição dos picos. Os picos sofrem um 

decréscimo da posição 2Θ e um aumento do tamanho de rede, quando o material é 

sujeito a tração. Por outro lado, quando sujeitos a compressão, regista-se o efeito 

oposto [10]. 

 

𝐷 =
𝑘 𝜆

𝛽 𝑐𝑜𝑠𝛩
  (5) 

 
Figura 3 – Difratograma de wurtzite CdS para diferentes tamanhos cristalinos [6] 

 

Figura 4 – Difratograma de wurtzite CdS e representação da rede cristalina dos três primeiros picos (100), (002) e 

(101) [6] 
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1.3 Difração de Sincrotrão In Situ 

Apesar de todas as vantagens e utilidade já mencionadas, existem alguns pro-

blemas associados ao DRX, caso seja necessário analisar variações microestrutu-

rais/deformações, informações relacionadas com profundidade de penetrações ou 

experiências in situ. Nas técnicas de difração convencionais, o background noise 

também pode limitar a análise de picos de baixas intensidades. Para estes casos, a 

difração de raios-X por sincrotrão in situ (SDRX) apresenta melhores resultados, pois 

permite uma elevada resolução angular e um background noise bem mais reduzido 

[5]. Segundo Staron et al., este tipo de difração fornece informações acerca da rela-

ção tensão-deformação, permitindo, por exemplo, compreender os danos causados 

por fadiga [11].  

Na Figura 5, está um exemplo de uma montagem da técnica de difração de sin-

crotrão in situ. O tamanho do feixe é de cerca de 0,5 a 1 mm de diâmetro, e o detetor 

foi posicionado a uma distância de cerca de 1850 mm da amostra. A faixa angular 

depende da distância a que a amostra está do detetor [12]. A radiação por sincrotrão 

é muito mais brilhante que em DRX, conseguindo, assim, obter uma radiação de di-

fração mais precisa e analisar a microestrutura da amostra – trabalha em modo de 

transmissão [5], [12]. 

Para esta dissertação, visto que se pretende analisar uma liga enquanto sofre 

um ensaio de tração, a difração de sincrotrão in situ é a técnica que mais se adequa. 

 

 
Figura 5 – Montagem de um ensaio de difração por sincrotrão [12] 
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1.4 Liga CrCoNiAlTi 

 

Estudos recentes têm-se focado menos nas LAE’s tradicionais, para dar lugar ao 

estudo das denominadas superligas de alta entropia (SLAE’s). Trata-se de ligas preci-

pitadas-endurecidas, cujo conhecimento do seu processo de nucleação e crescimen-

to de grão ainda é bastante limitado. Neste sentido, Santana et al [13], produziram 

uma liga precipitada-endurecida de multi-componentes, com a seguinte constituição 

e composição: Cr29.7Co29.7Ni35.4Al4.0Ti1.2 (at%). É composta por uma matriz CrCoNi e 

precipitados L12. A fase γ, FCC desordenada, corresponde à matriz CrCoNi , enquanto 

a fase γ’, FCC ordenada, corresponde à fase com os precipitados da liga. A matriz FCC 

é caracterizada por ter elevada resistência mecânica, ductilidade e resistência à corro-

são [13], [14]. 

 Após a sua produção, a liga foi sujeita a diversos tratamentos térmicos, desta-

cando-se entre estes, o envelhecimento a 850 ºC. Na Figura 6, pode ser comparado o 

DRX efetuado sobre a liga, tanto após o tratamento da solução como depois de ter 

sido envelhecido a 850 ºC. Ambas as fases (γ e γ’) têm parâmetros de rede - (111) 

(200) (220) – e posições de picos de difração semelhantes. Não foi observado mais 

nenhum pico de difração, devido ao background noise [13]. Na dissertação levada a 

cabo, esta análise será mais aprofundada e esclarecedora, pois será utilizada difração 

de sincrotrão in situ. É expectável observar o pico (311) [15]. Na Figura 7, observa-se 

a evolução da dureza da liga com o envelhecimento, em que fica patente que, entre 

as 10 e 48 h, se regista uma dureza constante, a rondar os 248 HV. A liga em estudo 

apresenta melhor estabilidade térmica comparativamente a outras superligas, por 

possuir uma taxa de crescimento de grão inferior. O crescimento é controlado pelo 

mecanismo de difusão. 

Santana et al [13], pretenderam prever as contribuições do endurecimento pa-

ra a tensão de cedência da liga Cr29.7Co29.7Ni35.4Al4.0Ti1.2 (at%). A diferentes con-

dições de envelhecimento, os modelos utilizados previram satisfatoriamente a tensão 

de cedência, visto que o valor experimental deste parâmetro é semelhante. Os resul-

tados obtidos podem ser extrapolados para o sistema de ligas CrCoNiAlTi [15].  
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Figura 6 – Difratograma da liga Cr29.7Co29.7Ni35.4Al4.0Ti1.2 (at%) após tratamento da solução e envelhecimento 

[13] 

 

 

Figura 7 – Microdureza da liga em estudo ao longo do processo de envelhecimento [13]
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2  

 

MATERIAIS E MÉTODOS 

2.1 Material - Liga de Alta Entropia 

Neste ensaio foi utilizado um material que pertence a uma classe de ligas de al-

ta entropia, ainda pouco profundamente analisada. A amostra submetida a teste tra-

ta-se da liga Cr29.7Co29.7 Ni35.4Al4.0Ti1.2 (at%), desenhada para ser composta por uma 

matriz FCC com precipitados L12. Para realizar essa análise, elementos comerciais de 

alta pureza, mais concretamente com mais de 99% de pureza, foram misturados num 

recipiente feito de mulita e, consequentemente, submetidos a fusão por indução. O 

bloco resultante foi, posteriormente, sujeito a um processo de homogeneização a 

1200 °C, durante 4 horas, e rapidamente arrefecido em água. De seguida, o material 

passou por várias etapas de laminação a frio até atingir uma redução de 50%, proce-

dido por um tratamento térmico de recristalização a 1100 °C, durante 1 hora. Estes 

procedimentos foram repetidos até que a placas inicial de 20 mm de diâmetro fosse 

transformada numa lâmina, com aproximadamente 2,17 mm de espessura, 1,84 de 

largura e 24 de comprimento. Por fim, a placa final foi submetida a um processo de 

recozimento, de 5 minutos, em solução a 1100 °C e arrefecida rapidamente em água. 

O recozimento em solução eliminou completamente os efeitos do processo de lami-

nação a frio anterior. 

 

2.2 Ensaio de Difração de Raios-X por Sincrotrão in Situ e En-

saio de Tração 

Realizou-se uma análise por difração de raios-X utilizando um acelerador sin-

crotrão na P07 beamline, em PETRAIII/DESY (Alemanha), durante um ensaio de Tra-

ção. A análise de difração raios-X foi executada no modo de transmissão, com ondas 
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de energia de 87,1 keV, o que corresponde a 0,14235 Å de comprimento da mesma. 

Os anéis de difração de Debbye-Scherrer foram capturados por um detector rápido 

2D Perkin Elmer XRD 1622. A distância entre a amostra e o detector, determinada 

através de pó de calibração LaB6, foi permanentemente de 1334 mm. Os dados bru-

tos foram processados utilizando o software DIOPTAS [16], permitindo a integração 

completa ao longo do ângulo azimutal ϕ, ou seja, de 0 a 360. Para compreender a 

dependência da evolução da microestrutura, durante o teste de tração, com a orien-

tação do ângulo, os anéis de difração foram divididos em 36 partes, correspondendo 

a um ângulo azimutal de 10°. 

Relativamente ao ensaio de tração, este foi executado utilizando um equipa-

mento de teste de tração Autograph Shimadzu AG50kNG. O teste foi levado a cabo 

desde o momento 0, no qual nenhuma força era aplicada à amostra, até ao momento 

da fratura da mesma. As avaliações experimentais foram conduzidas aplicando uma 

força de tração na direção longitudinal da amostra e uma taxa de deslocamento de 1 

mm/min, o que equivale a uma taxa de deformação de 8 × 10-4 s-1.  

 

 

2.3 Softwares e Metodologia de Processamento de Dados  

Antes de referir alguns dos softwares utilizados, urge escalpelizar quais os pa-

râmetros que requeriam extrapolação dos dados brutos provenientes dos ensaios 

acima abordados. Dados como a força aplicada ao material, o alongamento a que foi 

sujeito e o momento da sua fratura, foram retirados diretamente do software associ-

ado à máquina de tração. Tensão de Cedência, Tensão Máxima (UTS), Deformação à 

Tensão Máxima e Deformação à Fratura foram alguns dos parâmetros determinados 

após tratamento de dados. Relativamente à extrapolação de parâmetros provenien-

tes dos anéis de Debbye-Scherrer, foi utilizado um software de Python, denominado 

xrdfit [17]. Este software permitiu delinear o fitting dos dados para os picos de difra-

ção de SDRX (entre os quais, os picos (111), (200), (220) e (311)), e determinar parâ-

metros como FWHM, Posição (2Θ) e Intensidade para cada pico, para os ângulos 0° 

(transversal à amostra), 90° (longitudinal à amostra) e Full Azimuthal (integração de 

todos os ângulos). Através das equações 4 e 6, calcularam-se também o d (distância 

entre planos de rede) e a deformação da rede (lattice strain), respetivamente. 

 

𝜀 =
𝑑ℎ𝑘𝑙 − 𝑑0

𝑑0
        (6) 
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2.4 Halder-Wagner Method 

 

De modo a calcular a densidade de deslocações das fases γ e γ', foi utilizado o 

método Halder-Wagner, que possibilita extrapolar linearmente a dimensão das cris-

talites destas fases e, consequentemente a densidade de deslocações (ρ) através da 

equação 7 [18]. 

ρ =
1

𝐷2
       (7) 

 

O método Halder-Wagner assume uma dilatação do pico simétrica, onde os 

perfis de deformação e tamanho das cristalites são descritos pelo andamento de uma 

curva de Gauss e Lorentziana.  Este método proporciona mais peso aos picos nas zo-

nas de baixos e médios ângulos, onde a sobreposição dos picos de difração é bas-

tante menor [18]–[20]. 

 

β∗ =
𝐹𝑊𝐻𝑀. cos (θ)

λ
       (8) 

 

𝑑∗ =
2 ∗ sen (θ)

λ
        (9) 

 

(
βℎ𝑘𝑙

∗

𝑑ℎ𝑘𝑙
∗ ) =

1

𝐷
.
βℎ𝑘𝑙

∗

𝑑ℎ𝑘𝑙
∗2 + (

ε

2
)

2

      (10) 

 

A equação 10 relaciona, portanto, o tamanho das cristalites (D) e a lattice strain 

(ε) de acordo com este método.  Trata-se de uma equação linear do tipo y=mx+b, 

em que o declive, m, é 1/D e a ordenada na origem, b, é (ε/2)2. Determinando os vá-

rios pontos de y e x, poder-se-á obter D através do declive da linha de tendência da 

equação 10 [18]–[20].  
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3  

 

RESULTADOS E DISCUSSÃO 

A partir deste momento serão discutidos os resultados dos objetivos que foram 

propostos no início desta dissertação. Inicialmente será discutido o ensaio de tração 

a que o material foi sujeito e o difratograma correspondente a partir de uma perspe-

tiva macro, e a partir daí analisar-se-á mais detalhadamente o comportamento mi-

croestrutural do mesmo. É relevante referir que ao longo da discussão todos os gráfi-

cos serão constituídos por 36 pontos. Cada ponto corresponde a cada momento (Lo-

ad) de registo do ensaio, mais precisamente 36 momentos, desde Load 0 (momento 

inicial do ensaio) e Load 35 (quando em que ocorre a fratura do material). 

 

3.1 Ensaio de Tração 

 

Na Figura 8 pode ser observado o gráfico correspondente ao ensaio de tração 

efetuado à LAE bifásica Cr29.7Co29.7 Ni35.4Al4.0Ti1.2. Na Tabela 1 são apresentados os 

diversos parâmetros provenientes da análise à curva de tração, entre os quais se des-

tacam, a Tensão de Cedência, Tensão Máxima (UTS), Deformação à Tensão Máxima e 

Deformação à Fratura. 

 
Tabela 1 – Parâmetros do ensaio de tração à liga metálica CrCoNiAlTi 

 

 

 

 

 

 

Tensão de 

Cedência (MPa) 
UTS (MPa) 

Deformação 

em UTS (%) 

Deformação à 

Fratura (%) 

388 833,3 50 54 
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Figura 8 – Ensaio de Tração (Tensão vs Deformação) da LAE CrCoNiAlTi 

Tendo em conta os valores da Figura 8, confirma-se que a liga metálica de alta 

entropia em estudo possui uma excelente resistência mecânica e ductilidade.  

A liga em estudo foi produzida segundo as mesmas condições que Lopes et al. 

[14] produziram as suas amostras, pelo que se torna pertinente executar uma compa-

ração de parâmetros. Entre os quais, realça-se a Tensão Máxima e Deformação à fra-

tura, que neste estudo correspondem 833,3 MPa e 54% (Tabela 1), respetivamente. 

Por outro lado, no artigo acima mencionado, verificam-se cerca de 830 MPa e 57% 

para os mesmos parâmetros [13], constituindo assim, uma congruência experimental 

a nível do comportamento mecânico, para ambos os trabalhos. No que ao estudo 

levado a cabo por D.A. Santana [21] diz respeito, verifica-se que na última etapa do 

processo de produção das amostras homogeneizadas, estas foram sujeitas a um tra-

tamento térmico numa solução a 1200ºC durante 1h, ao invés dos 1100 ºC durante 5 

minutos. Resultaram indicadores mecânicos de menor ordem de grandeza, nomea-

damente ao nível da tensão de cedência e UTS, que são consideravelmente inferiores 

aos que se apresentam na Tabela 1. Presume-se, portanto, que as diferenças no mé-

todo de produção poderão estar na origem das divergências quantitativas na compa-

ração destes parâmetros. 
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3.2 SDRX 

3.2.1 Difratograma em Load 0 - Full Azimuthal (FA) 

 

Tal como já mencionado, foi realizada um teste de SDRX durante um ensaio de 

tração, pelo que urge escalpelizar a evolução dos parâmetros provenientes do difra-

tograma ao longo da deformação da liga metálica. 

 

Figura 9 – Difratograma da LAE CrCoNiAlTi (Load 0), com a identificação dos principais picos característicos 

 

Em primeiro lugar, é relevante analisar o difratograma em Load 0, pois é neste 

momento que podemos averiguar os parâmetros da rede cristalina da liga em condi-

ções de repouso, sem intervenção de forças exteriores à mesma. Na Figura 9 pode-
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mos ver representados os 4 principais planos desta LAE: (111), (200), (220) e (311). Já 

como esperado, através de SDRX é possível visualizar o pico (311) e outras fases cor-

respondentes aos precipitados da liga. Contrariamente, Santana et al. [13] realizou 

um ensaio de DRX, que devido ao elevado background noise produzido, apenas 

permitiu a visualização dos picos (111), (200) e (220). No entanto, confirma-se a pre-

sença dos precipitados, resultantes da adição de Al e Ti à matriz FCC (γ’). Destacam-

se assim, o precipitado γ' - o mais desejável e o que concede as características mecâ-

nicas pretendidas à liga -, TiN, σ e η. Os três últimos não serão analisados em detalhe 

nesta dissertação, contudo convém referir que estão presentes em baixíssimas quan-

tidades, e cujo registo apenas é revelado pelo SDRX. Assinala-se ainda, que η poderá 

ter uma influência positiva nas propriedades mecânicas da liga [22], enquanto o apa-

recimento σ impacta negativamente a esse nível [23]. A nucleação de TiN é favoreci-

da, não intencionalmente, durante a produção da liga [24], daí a sua presença no di-

fratograma. 

Por outro lado, a fase γ', sendo uma das chaves para o interesse nesta LAE, é 

observável ao longo da Figura 9. Os picos de maior intensidade e característicos dos 

planos principais são comuns a ambas as fases γ e γ', pelo que se encontram sobre-

postos. Este facto constitui uma limitação, dificultando uma análise mais aprofundada 

acerca da influência qua a fase γ' protagoniza. Tal como é visível, existem outros pi-

cos de menor intensidade característicos da fase γ'. 

 

 

3.2.2 Evolução do Difratograma ao logo do Ensaio de Tração 

 

A Figura 10 tem como intuito dar uma perspetiva visual da evolução dos prin-

cipais picos característicos do material, ao longo do ensaio de tração, em Full Azimu-

thal. Foram escolhidos 4 momentos diferentes do ensaio: um momento sem força 

aplicada ao material (Load 0), outro dentro do domínio elástico (Load 3), um dentro 

do domínio plástico (Load 15) e, por fim, no momento de extensão à fratura (Load 

35).  

 Os resultados da figura vão ao encontro do expectável do ponto de vista teó-

rico, segundo a lei de Bragg. O aumento da deformação do material ao longo do en-

saio, resulta numa deslocação dos picos para a esquerda, ou seja, para valores de 2Θ 

menores [10]. O pico (111) revela um comportamento algo distinto comparativamen-

te aos demais. Neste pico fica visível um alargamento de FWHM bem menos acentu-

ado. Apenas, aquando da rutura (Load 35), se assinala, de forma evidente, um ligeiro 

alargamento do mesmo. Também se pode destacar a constância da sua intensidade 
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durante toda a tração. Por outro lado, os restantes picos têm, aparentemente, um 

comportamento mais semelhante. Apresentam um aumento do FWHM, maior influ-

ência da microstrain com a diminuição de 2Θ, e redução da intensidade. A partir des-

ta análise visual dos picos, é expectável que o plano (111) possua maior dureza do 

que os outros 4. Além disso, tendo em conta que estamos a analisar dados em Full 

Azimuthal, é congruente o aumento do FWHM com o decorrer do ensaio.  

 
 

Figura 10 – Comportamento dos picos característicos dos planos (111), (200), (220) e (311) no Load 0 
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3.2.3 Evolução da Intensidade, FWHM e Lattice Strain ao longo do En-

saio de Tração 

 

Neste segmento, analisar-se-á o comportamento dos picos (111), (200), (220) 

e (311), relativamente aos parâmetros da Intensidade, FWHM e Lattice Strain, para os 

ângulos FA, 90° e 0°. Alguns dos parâmetros estão normalizados. Isto significa que, 

por exemplo, o valor do FWHM normalizado resulta do FWHM naquele momento do 

ensaio a dividir pelo FWHM inicial (FWHM0). Os gráficos estarão distribuídos segundo 

as seguintes posições: 

 

a) FWHM normalizado vs Macrostrain 

b) Intensidade Normalizada vs Macrostrain 

c) Lattice Strain vs Macrostrain 

d) Stress vs Lattice Strain 

 

 

3.2.3.1 Full Azimuthal 

 

Começando pela Figura 11 a), podemos verificar que todos os picos sofrem 

um alargamento a meia altura ao longo do ensaio. O pico (111) apresenta o menor 

alargamento. Por outro lado, o pico (311), seguido do (200), apresentam os dois alar-

gamentos mais significativos. Como referido na revisão de literatura, um dos três fa-

tores que influenciam o FWHM é micro deformação, sendo que esta promove o apa-

recimento de defeitos, tais como deslocações e falhas de empilhamento [9]. Pode-se 

afirmar então que, os últimos dois picos referidos poderão promover mais o apare-

cimento de defeitos e deslocações, enquanto o plano (111) será menos suscetível a 

este fenómeno. (220) apresenta resultados intermédios em relações aos restantes. 

Confirma-se, por isso uma consonância entre a Figura 10  (Pico 111) e a Figura 11 a) 

no que a este parâmetro diz respeito.  

Relativamente à Intensidade, a Figura 11 b) permite aferir que os picos (111) e 

(200) não possuem o mesmo tipo de comportamento tal como se deduz visualmente 

a partir da Figura 10. O primeiro, ao invés de se manter constante, aumenta ao longo 

da macro deformação da amostra. Provavelmente, dever-se-á ao facto de a textura 

do plano (111) ser favorecida em FA, e consequentemente, originar um aumento da 

intensidade [6].  

Ao nível do comportamento mecânico destes planos, algumas conclusões po-

dem ser retiradas dos gráficos da Figura 11 c) e d). Em primeiro lugar, todos os picos 
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são sujeitos uma deformação ao longo do ensaio, no entanto (200) é submetido a 

uma deformação bastante superior, destacando-se assim pela sua elevada ductilida-

de. Pela ordem decrescente, seguem-se (111), (311) e, por fim, (220).  

 
 

 

Figura 11 – Comportamento dos picos (111), (200), (220) e (311), em FA, segundo os parâmetros FWHM normali-

zado (a), Intensidade Normalizada (b) e Lattice Strain (c) em função da Macrostrain. d) Tensão vs Lattice Strain 
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3.2.3.2 Orientação de 90º 

 

A orientação de 90° caracteriza-se por ser longitudinal à direção do ensaio de 

tração. Isto torna o seu estudo extremamente relevante, pois permitirá avaliar as pro-

priedades mecânicas dos quatro principais planos das fases γ e γ' na direção da força 

deformante. 

 

 

 

Figura 12 – Comportamento dos picos (111), (200), (220) e (311), a 90°, segundo os parâmetros FWHM normaliza-

do (a), Intensidade Normalizada (b) e Lattice Strain (c) em função da Macrostrain. d) Tensão vs Lattice Strain 
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A partir da Figura 12 a) podemos, em primeiro lugar, verificar que o alarga-

mento da largura a meia altura sofre algumas oscilações durante o domínio elástico 

do material, no entanto após a entrada no domínio plástico, o FWHM dos 4 picos 

alarga acima do FWHM0. A partir desse momento, os picos apresentam efetivamente, 

um comportamento similar ao que sucede em FA. O plano (111) apresenta o menor 

alargamento de FWHM, enquanto os restantes demonstram uma taxa maior de alar-

gamento, principalmente (311), e por isso, deduz-se que sejam os maiores promoto-

res do aparecimento de defeitos [9]. 

A nível da intensidade na Figura 12, existe novamente um alinhamento em re-

lação ao que sucede em FA.  No entanto, desta vez o aumento da intensidade de 

(111) é bem mais significativa, sendo cerca de 8 vezes maior no final do ensaio do 

que no início do mesmo. No sentido inverso, a intensidade de (220) reduz de forma 

muito expressiva, levando em crer que a sua textura não é favorecida nesta orienta-

ção. Os outros dois picos mantêm valores relativamente constantes ao longo da de-

formação. A disparidade ao nível da intensidade de (111) comparativamente aos ou-

tros planos demonstra um amplo favorecimento da textura deste plano na orientação 

de 90°.  

O comportamento de deformação da rede volta a ser coincidente com o que 

se verifica em FA. Neste caso, (111) apresenta os valores de micro deformação mais 

reduzidos. Este parâmetro é um dos fatores de alargamento dos picos, tornando 

congruente aferir que a baixa micro deformação influenciou o registo de um reduzi-

do declive na FWHM vs Macrostrain [9].  Posto isto, o plano (111) distingue-se por 

ser mais duro da liga CrCoNiAlTi. 

No sentido oposto, o plano (200) volta a destacar-se pela sua elevada ductili-

dade. Caracteriza-se por ser o mais macio entre os 4 principais planos, e suportar 

grande parte da deformação exercida no sentido longitudinal do material. 
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3.2.3.3 Orientação de 0º 

w 

 

Figura 13 – Comportamento dos picos (111), (200), (220) e (311), em 0°, segundo os parâmetros FWHM normali-

zado (a), Intensidade Normalizada (b) e Lattice Strain (c) em função da Macrostrain. d) Tensão vs Lattice Strain 

 

Na perspetiva da orientação transversal ao ensaio de tração (0°), serão retira-

das conclusões algo diferentes comparativamente à orientação longitudinal. Contu-

do, o comportamento a nível do FWHM é relativamente similar entre ambos. O plano 

(311) volta a ser sujeito ao maior alargamento do seu pico, enquanto (111) volta a 

demonstrar que é o menos suscetível a originar defeitos e deslocações, tendo em 

consideração o baixo declive visível na Figura 13 a). No caso de (220) destaca-se que, 

contrariamente ao que sucede na orientação de 90°, a sua textura é bastante favore-

cida, tal como verificável através da Figura 13 b). Este plano demonstra também uma 
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elevada taxa deformante ao nível da sua rede. Isto, aliado ao favorecimento à sua 

textura e elevado declive no aumento de FWHM ao longo do ensaio, pode definir 

(220) como um grande propulsor do aparecimento de defeitos e deslocações [9].  

 Os gráficos c) e d) da Figura 13 possuem alguns desajustamentos de pontos, 

principalmente durante o domínio elástico. Uma limitação que também foi encontra-

da a 90°, mas que neste caso é ainda mais severa. Contudo, a partir do domínio plás-

tico o problema vai sendo mitigado, permitindo pelo menos entender as tendências 

de deformação que cada pico sofre. Em primeiro lugar, é relevante referir que todos 

os planos são sujeitos a compressão nesta orientação. O plano (111) demonstra no-

vamente sinais interessantes de resistência mecânica, contudo (311) é o que mais se 

distingue em termos de dureza, pois apresenta menos micro deformação compressi-

va na sua rede. Já (200) caracteriza-se por ser, novamente, o plano mais macio entre 

os demais. 

 

3.3 Densidade de Deslocações 

 

Em primeiro lugar, é relevante referir que a densidade de deslocações apenas 

será estuda para Full Azimuthal. Tendo por base os valores presentes na curva da Fi-

gura 14, pode-se afirmar que os valores estão dentro da ordem de grandeza de ou-

tras ligas da mesma matriz FCC, entre as quais, CrCoNi e CrCoNiFe [25][26]. Outra 

congruência que é relevante referir, é o facto de este parâmetro estar diretamente 

relacionado com a deformação do material [27]. O aumento do primeiro está depen-

dente do aumento do segundo, pelo que o aumento da densidade de deslocações é 

favorecido ao longo do domínio plástico.  Tendo em consideração esta premissa e 

que os primeiros pontos do gráfico correspondem ao domínio elástico, a evolução 

constante nos primeiros pontos era expectável. Mesmo já dentro do domínio plásti-

co, até cerca de 10% de macrostrain, parece haver uma resistência do material à pro-

liferação de deslocações e o valor permanece praticamente constante. A partir desse 

momento verifica-se um aumento gradual da curva até que a cerca de 24/25% de 

deformação, a taxa de aumento da densidade de deslocações aumente significativa-

mente, apresentando um comportamento linear até chegar ao UTS do material. O 

gráfico demonstra, além de um aumento da densidade de deslocações ao longo de 

todo ensaio, um intervalo de valores bastante alargado. Isto deve-se ao carácter ma-

cio das redes cristalinas FCC [28], que consequentemente concede à liga CrCoNiAlTi 

elevada ductilidade. 
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Figura 14 – Evolução da Densidade de Deslocações ao longo da Deformação da liga, em Full Azimuthal  
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4  

 

CONCLUSÃO 

 

Após a execução desta dissertação é possível retirar algumas ilações dos resul-

tados obtidos. Santana et al quando concebeu esta liga de alta entropia CrCoNiAlTi, 

introduziu precipitados à matriz FCC CrCoNi, caracterizada pela sua elevada resistên-

cia mecânica e ductilidade, de modo a inflacionar ainda mais estes parâmetros mecâ-

nicos. Esta dissertação, em primeira instância, corroborou esta intenção. O plano 

(111) demonstrou ser o mais duro entre os 4 principais picos característicos das fases 

ϒ e ϓ, concedendo ao material elevada resistência mecânica na orientação do ensaio 

de tração (90°). O plano (200) registou, para a mesma direção, maior suscetibilidade a 

microdeformação, estabelecendo-se assim, como o plano mais macio. Conclui-se 

então, que este plano suporta a maior parte da deformação que o material está sujei-

to. Os planos (311) e (200) revelaram uma taxa de alargamento de FWHM bastante 

elevada, pelo que é presumível que sejam os maiores promotores do aparecimento 

de defeitos e/ou deslocações. 

A nível de perspetivas futuras seria interessante que o trabalho levado a cabo 

nesta dissertação, também se estendesse ao estudo do comportamento cristalográfi-

co das mesmas amostras, mas sujeitas a diferentes tratamentos térmicos. Também 

seria relevante, no mesmo contexto, que se determinasse o Módulo de Young de ca-

da plano, algo que não foi abordado nesta dissertação devido a algum desacerto na 

fiabilidade dos pontos no domínio elástico. Outra sugestão, seria estender a análise 

desta dissertação para outros ângulos do alcance de Full Azimuthal, além de 0° e 90°. 

Isso permitira aprofundar o estudo e conhecimento acerca das propriedades da liga 

CrCoNiAlTi. 
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