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sEcu._Nc:A DE btcibnat:ow EN CL SIST EMA TERNARIG mglial.
f 1 .

Ao £, Alamo’ ,\. D. BanChik

(Departamento de !'ﬂetalurgla- Comisién Nacional de Energfa Atémice)

Resumen: Se ha determinado con difraccién de rayos X en monocris-
tales de la aleacién Mg-32%at.Li-1%at.Al, la influencia de diver-
sos tratamientos térmlcos en la precipitacién de las fases esta-
bles y metaestables.

Probetas enfiiadas _],ent‘amente (1,59C/h) revelan la presencia dsz.
las fases de equilibrio ﬁ,,' A , AlLi, y una fase metaestable
denominada & .

Tn muestras. templadas y evolucionadas varios dias a temperatu;
ra ambiente se observa la presencia de la matriz ﬁ) (becec.) y de
la fase metaestable & , cor; un pardmetro de red diferente al ob-
° tenido en cristales enfriados lentamente; ademds se detectan tra-
zas de fase A (hep) que se refuerzan durante el trenscurso del
enve_]ec1mlento. Adn en dos afilos a ésta temperatura no se manlflec-
ta la px:‘e-senCJ,a de la fase AlLi.?" .

" se cotf;ﬁrobé la precipitacién del AlLi en 1,5 hs. a 200°C, por
transformacién parcial de la fase metaestable Q , la cual se man-
tiene. presente de‘spués de 7 dfas a 2009C. A 250%C se disuelve la
fase AlLi, incrementéndose la fracc-ién precipitada de 9 .

AUmentando la temperatura de templado la f‘ase o alcanza su mé-
.+ ximo desarrolln en menores tlempos de enveJet:lmJ.ento, mientras que‘
"1a transformacién parcial de @ en AlLi no experimenta variaciones.
Se propone'un mﬁdelo cristalogrédfico para .1a transformacidén de

fase © en AllLi.
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1. INTRODUCCICN.

£l estudio sistemético de los metales?&féyf?éiﬁéqinnes'ha ge#miti-
do desarrollar materiales de alto 1Imite de{giu;;iia y b;ja densi-
dad. Tal es el caso de aleaéidnes térmicamente tratadas del tipo
Mg-Li-X, donde X pueden ser metales como Al, Cu, Cd,.Ag ¥y Zn.presen-
tes con concentraciones a%émicas inferiores al 1U%at., y agregados a
la fase cdbica centrada en el cuerpo (bcc) del sistema binario Mg-Li
(concentracién atémica del Li mayor del 30%). (1)(2)(3)(4)

Un detallado estudio de'ias propiedades mecédnicas en funcién de di-
versos tratamientos térmicos ha sido llevado a cabo por MeDonald (5)
(6)(7), en aleaciones de Mg-Li-Al, con distintas concentraciones de
Li vy Al. Este autor ha establecido que aleaciones envejecidas con
contenido de Al mayor que el 0,5%at. y de Li inferiores a 35%at. pre-
sentan la mejor combinacién entre resistencia mecdnica'.y ductiiidad.
Valores tIpicos para estos matériales fluctdan entre 20«22 Kg/mh2
para el 1imite de fluencia ( (O 2%), 2-3% de elongac16n an el punto2
de fluenc1a, y una relacién Qg » 2% / denszdad del orden de 15%%;;;3
McDonald ha propuesto (5 6) que el fenémeno de endurec1m1ento por
envejecimiento se origina por la precipitacién de: una fase metaesta-
ble, denominada © , cuyo efectc serfa similar al que produce.en las
aleaciones de Al-Cu, ;icas en Ai, la evolucién de las fases metaesta-
bles de dicho sistema..De esta manera, el incremento de las propiEda-
des mecédnicas se explicarfa por un fenémeno de endurecimigntq por Ere-
cipitacién. Sin embargo, no ha comprobade la presencia deélaffaSe e
al producirse§1as variaciones Ee propiedades mecédnicas cﬁservadas;

En el presente trabajo se analiza la secuencisa de7precipitapi6n de
la aleacién Mg-32%at.Li-1%at.Al, y la variacién de los valores de du-

za Brinell con los tratamientos térmicos, a fin de correlacionar los

cambios estructurales con la forma de las curvas de dureza:en funcidn.

del tiempo de envejecimiento.
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}2.- DIAGRAMA DE ZQUILIBRIO DIL SISTEZNA TERNARIO MMg-Li-Al.,
El diagrama de.equilibrio de este sistema ternarioc (13) (16), mues=

tra en el rango de interés para 21 presente estudio 1z existencia de
% ' 4

2

vUH;Lﬁnica fase a temperaturas sun.riores a 2808C, Esta fase denomina-
da‘% es una solucién 86lida ternaria con estructura cristalina cdbi-
ca centrada en el cuerpo (bce), de pardmetro de red igual a:

a (3,5185 + 0,0004) X. (9).

Al disminuir la temperatura a ZOGQC, el diagrama de equilibrio -
muestra un campo de dcs .fases formado por la fase {5 y la fass X .
Esta Gltima es una solucién sélide ternaria de alts ccntenido de Mg v
estructura cristalina hexagonal compacta (hcp). NMediciones real.zadas
en probetas templadas y posteriormente envejecidas a 250¢C permitie-
ron determinar con precisién sus constantas: reticularass, hapléndose
obtenido a = (3,1908 + 0,0004) A, c =(5,1284 + 0,0004) A , v -
c/a =(1,607 + 0,002) .(9) Por otra parte, esta fase precipita en 1la

matriz ,3 con una relacidn de orientaciones descriptas por la siguien

te expresién (10) :
(110){‘3 // .(0001)4
<111 >P entre 02 y 108 de (2110 >°(

Para concentraciones de Al mayores que el 1,5% at. el diagrama =
muestra-un campo de tres fases A+ /3 + AlLi, Esta dltima, es una fa-
se estequiométrica ordenada, de estructura clbica centrada en las ca-
ras {fcc) del tipo del NaTl, con un pardmetro de red a 6,368 (11), -
gue crece en la matriz F) congla sigUiente.relacidn de orientaciones

(12) :
(100)(5 // (1UG)A1L1

<100)(5 /7 100944

TR
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Mo existen determinaciones de la iscterm gorrespondiente a tem-
peratura ambiente. Sin embargo, la extrapolacidn haeta ssta tampara-
tura del compartamiento del 1imite de los campos X *t {5 /o(“‘ r?: + AlL*,
pa:ace-indiqa: que la solubilidad del Al en K y ra serfa bastante me-
nor que el 1%at. Es decir que para la aleacién cmnsiderada, el 1%at.

de Al que contiene podrfa producir la precipitacién de laAfase AlLi.

Fase metaestable®: Ha sido observada por varios autores (1) (4)(12)

(13) la precipitacién de una fase Q , metaeétéble, ternaria, para
céncentracianes de Al mayotes que 4%at., la cual se supone responsa-
ble d:l endurecimiento por precipitacién que experimenta la aleacidén.
Esta tiene una estructura cbica compleja, similar a la de la fase de
equilibrio AlLi, de pardmetro 6,72 y se le asign§ una composicidén -
tentativa Mg Liznl.(l)(lz). El anélisis de las reflexiones dec diagra-

mas de cristal drico muestran que los planos (loo%ason paralelos a -

los (100%9, 1o mismo que las .direcciones cdbicas.(;Z)(4).

3.- TECNICAS EXPERIMENTALES

-

La secuencia dé precipitacién se ha seguido con téenicas de difrac-
cién de rayos X en monocristales de la aleacién Mg -32%at.Li-1% «t.Al.

Esta aleacién fue preparada y suministrada por J. McDonald en forma
de chapas de me.rde esSpesor,. |

Los monocristales fueron obtenidos por crecimiento de grano 'en cha-
pas reducidas'un 70% por laminacién en frio, y posteriorhente recoci-
das a 4009C en atmésfera de argdn ultra puro durante 10 dfas. Prcbe-
tas monocristalinas de 3 x1 x 0,5 mm se prepararon a partir<de gra
nos crecidos con una orientacidn y tamafio convenientes, A fin de evi-
tar la deformacién pléstica durante el corte, las muestras se obtuvie

ron mediante pulidn qufmico en una solucidénfiluida de 4cido nftrico -

M

en agua,

Les tratamien ‘tmice e i i
’ amle:tms térmnices de honorsnizacidn a temperaturas superio-



res a 300¢C se realizaron en tubcs de vidrio Pyrex sellados bajo at-

o

mésfera de argén ultrapuro, & una p;gsién aé'760 mn Hg mbdida a tempe
rétura ambiente. ng tratamiéntos térmicos de envejecimiento a tempe-
rééurés msnora§¥éé 2509C se realizaron en bafios de aceite de silico-
nas. La témperatura se controld con una termocupla de cromel-aluminio
de 0,5mm de didmetro sumergida en el bafic de sfiiconas y conectada a
un registrador Renca calibrado. El control de temperatura del horno -
se llevé a cabo mediante otra termocupla, de caracter{sticas similares
a las descriptas anferio}ﬁente, ubicada en las espiras del horno y co-
nectada a un controlador proporcional. Se alcanzé una estabilizacién
de temperatura de + 2°9C. | | |

Los templados desde altas temperaturas se efectuarcn en una mezcla
re'rigerante de agua y cloruroc de sodic a -ZZ'C.

Los diagramas de difraccién de rayos X se 6btuviercn en una cémara
para cristal Gnico, guebpera bajc vacfo, con radiacién monocromética
de Cu (8), y con un tiempo de exposicién de 20 hs.
| Las mediciones de dureza se efectuaron en un durémetro Brinell, uti
lizando una carga de 10 Kg y una bolilla de lmm. Cada valor mostrado
en los grdficos corresponde al promedio de 4 a 6 improntas realizadas;
sg muestra también la dispgrsién encontrada entre las diferentes lec-

turas.

4,- EXPZRIENCIAS REALIZADAS

4,1.- Enfriamiento lento: Probetas monocristalinas fueron homogenei

zadas a 3752C durante 24 hs. y enfriadas con una velocidad promedio -
de 1,52C/h hasta 1409C y a partir de esa tempeiatura se disminuyé a
0,15eC/h.

Los diagramas de cristal dnico euvidencian la presencia de cuairo -
fases: (54— od + ©+ AlLi. Es decir que en la matriz (5 aparecen tTres

fases precipitadas o« , & y AlLi observdndose las relacionas de orien-
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tacién citadas en el punto 2.- (Fotografi K? 1).
‘£stimaciones del parémetro de red ag, reelizadas con las lineas
(331),(422) y (440), que corresponden a las de mayor &ngulo observa-

bles con este método indican un valor de ag = 6,74 A + 0,02A.

4,2.- Envejecimiento a temperstura ambiente: se sigud la evolucidn a

temperatura ambiente de monocristales homogeneizados durante 24 hs.
a 375°C y posteriormente templados. Los diagramas de cristal dnico,
obtenides inmediatamente despﬁés del templado (después de 20 hs. de
exposicién) muestran la b?esencia de la fase (5 + Se observan también .
manchas de difraccién bastante ensanchadas, pertenecientesba la fase
@, las dos primeras reflexiones de la fassX, muy débiles, y adenfs
ciertos dominics difusos. (Fotograffa N2 2}, |

Durante el transcurso del envejecimiento las reflexionés de fase &
detectadas después del templado aumentan_levemente su intensidad y -~
sobretcdo su nitidez. Esta fase crece con la relacién de o;ientacién
yva indicada, |

Se hicivron estimacicnes del parémetro de red a_ para distintcs tiem

e

pos de envejecimientec. Los valcres calculados indican que después de

1 dia a temperatura ambiente a5 =6,87 A ¥ 0,02 A y disminuye continua

mernte hasta llegar al valor de 6,7?”&*i}&,&2‘A luego de 265 dfas a -

esa temperatura., En la tabla I se comparan el conjuntc de espaciados
\

reticulares medidcs para muestras envejecidas 1 dfa y 265 dfas a tem-

peratura ambiente y enfriadas lentcmente.

TABLA T

Ret' o iiones 111 220 311 331 422 333 440
1 d.a T.a. 3,947 2,401 2,068 1,576 1,403 1,215
265 d.a T. A. 3,897 2,377 1,553 1,387 1,286 1,167

Enfriamiento = 3,877 2,367 2,022 1,539 1,382 1,283 1,191

Respecto a la precipitucidn de 1la fase o{, podemos decir que las dos
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primeras reflexiones muy débiles (1@;0) (101I1) abservadas en el dia-
grama después del templado refuerzan péulatinamente,su intensidad du
rante el transcurso del envejecimiento, al mismortiempo que aparecen
nuevas reflexiones, alcanzando su m&ximo desarrollio en 50 dias, perfp
do a pértir del cual no se detectan ¢ambios adicionales., tste fase -
estable precipita en la matriz 6 , manteniendo una dnica relecidn de
orientaciones, orlglnada por doce formas crlstalogréflcamente equ1va-
lentes de precipitacién (10). Estas pudden obtenerse por permutaciin

de- 1os Indices de Miller de la relacién encontrada:
(120}, // G
4 2110
(1117, // (2118 7,
que es la relacién de Burgers determinada para las transformaciones
bcc --4 hecp en aleaciones en base a Zr y Ti.

El m4ximo tiempo de envejecimiento a esta temperatura es de doe affos.

Adn en este perfodo no ha sido detactada la Tase de equilibrio AlLi,

El diagrama de difraccién tfpico d=2 las Gltimas efapas del envejgci-
mientc se muestra en la placa n? 3,
Los dominios difusos presentes en los diagramas de difraccién tie-
nen su crigen en un ordenamientc dz ¢crto alcance de la matriz H (15).
t
Estes no han experimentado ninguna variacidém, ni en su intensidad, ni
en su forma, ni en su ubicacién en el espacio réciproco, durente el

envejecimientc considerado.

4.3,- Envejecimientoc & 2059C: Monocristales homogeneizades y temp}ados

desde 375¢C, fueron scmetidos a un tratamiento isctérmico a 2059C, du-
rante diferentes lapsds de tiempo.

Al transcurrir 2 minutos de envejecimiento precipita en la matriz{S,
la fase o/ , alcanzando su méximo desarrollo. No se cdserven cambics -
posteriores en la misma. Exhibe una relacién de orientaciones similar
a la descripta para las muestras enfriadas lentamente.

A lcs 2 minutcs de tratamientu también esté presente la fase &

|
|



Lzs manchas de difraccidn correspondienttc ¢ esta fase son muy anchas
y difusas., Mantienen elimismo aspecto en las primeras etapas del enve
jecimiento hasta que lgs loo'hiﬁutos a 205%C las reflexiones (111%5 -
se desdoblén, dando'lugar a la aparicidén de (111)A1Li.y reducicndo a;

mismc tiempo su intensidad. Es decir qus:

(111), -] (111)6. + (15_1)[_\1'Li

donde Q' identifica a la misma fese &, pero que ahora posee uﬁa ma-
yor cristalinidad dado la mayor nitidez de sus reflexiones, respecto
a las primeras etapas del envejecimiento. En la placa n? 4 se muestra
el diagrama de difraccién cocrrespondiente a 700 minﬁtos a 2059C.
Despuds de 10.000 minutcs a 2059C la fase © se Tantiené_COﬁ ias -

mismas caracterf{sticas.

En esta eveclucién isotérmica nc se han detectado cambios en el pa-
rédmetrc ag ; estimaciones hechas con la reflexidn (422)6 indican un
valor ag = 6,77 A £ 0,02 A, similar al encontrado para les muestras ep
vejecidac 265 dfas a temperatura ambiente, ‘

. La fase AlLi formada a los 100 minutcs de eﬁVejééimieﬁto, exhibe -
las mismas caractcrfsticas que en las probetas enfriazdag lentamente.

Despuésvde 10.000 minutos a 2058C, méximo perfodo de enve;ecimiento,
permanecen las cuatro fases detectadas:(b;cx; G v AlLi.

Posteriormente se sometid a estas probetas a un ulterid} tratamien=-
to térmico a 2509C durante 20 hs. A esta temperatura se ﬁbservd la di
sclucidén tctal de la fase AllLi, simultdneamente ccn el refuerzo de tg

das las reflexiones de la fase O, tomando &sta las caracterfcticas -

de las mucstras evolucionadas 265 dfas a temperatura ambiente, tanto
en lo que a cantidad e intensided de reflexiones presentes se refiere,

como al pardmetrc de red age
v

\

4.4.- Probetas templzdas desde 425%C y 485°C: En monocristales templa-

dor desde estas tempiraturas y evolucicnadens . a temperaturarambiente,
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se observan al igual que en las muestres templades jesde I75¢C, tres
fases; {5',0( y 8.
. la fase,é(wéltanzé su miximo desarrollc en uh tiempo mucho mds bre-
vgégé&séio 1 dfa a temperatura ambiente tantd para templados desde -
425°C, como desde 485%C, Mantiene la misma relacién de orientaciones
con la matriz @ , Que la citada en 4.2.~
El comportamientoc de la fase © a temperatura ambiente es similar -

al encontrado para muestras templadas desde 375%C.

Estas probetas fueron recocidas posteriormente 1.000 minutos =2 200¢°C

.s

v 15 hs. a 250¢C.

La fase ol presenta un crecimiento adicionai a 200¢C, temperatura -
en la cual pierde totalmente la relacidn orientacianes con la matriz.
El proceso de transformacién parcial de Q -~---P ©' + AlLi a 200°C y
la posteriof disolucién del AlLi a 250%C, ocurre con las mismas carac-

terf{sticas que en el caso de muestras templadas desde 3759C.

4.5.~ Ubtencéﬁg:de curvas de dureza. | ]

4.5.a.~- Evolucidn a temperatura ambiente: Chapas de la aleacidén de -

2mm de espescr fueron homogeneizadas y templadas desde 3759C y se si-

guié la evcolucién a temperatura ambiente. Los valores obtenides pueden
observarse en el gréfico n? 1. )

Tn 81 se ve claramente la existencia de un tiempo de incubacién de
aproximadamente 0,5 hs, El1 aumento posterioriho se produce en forma -
ra2gular, ya que se cbservan cambios apreciables en la pendiente dé la
curva. Alcanze su midximo endurecimiento alrede&or de las 30 hs., y se

?
nota una disminucién de los valores de dureza a partir de las 120 hs.
=s decir que la dureia de las muestras recién templa.lzas que es igual
‘a 53 H3 se incrementa en un 66% en un periodo de sélo 30 hs. Compofta-
miernto similares han gido detacfados por otros autores. En el gféfico

n? 1, se mu.stran d-v curvas tipicas determinadas para el sisteme -

MgLiAl (McDonald,1963) y pari: la aleacidn MglLiZn (Clark et al., 1557)

N T

NN
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4,5.b.- Evolucién a 2008C: Muestras hoi "geeizadas y templadas

desde 375¢C, fuaroﬁ avolUcidnadés 8 hse a temperétura'amﬁiédté;
exhibiendo las variaciones de dureza indicadas en a8l gréfico N21.
A partir de ese momento fueron recocidas durante 5 minutos a 200¢C.
La dureza obtenida después de este tratamiento corresponde exacta~
mente a los vadores iniciales medidos en las muastras templadas
desde 3759%C. Las variaciones posteriores son similares a las que
ocurren en probetas envejecidas a temperatura ambiente, como pue-
de verse en el gréfico n? 2. ,
Recocidos més proloﬁgados a 200¢C, 10 minutos y 2 ﬁ;fvreprodu-
cen el valor inicial de.la curva de temperatura ambiente y exhi-
ben también un comportamiento similar. Como puede apfaciarse en el
gr4fico n? 2, sin embargo, los valores obtenidos indicarian cue a
medida que el tiempo a 200¢C aumenta, los valores 65x£&os de dure=-
za encontrados son cada vez menores. |

De todas maneras estas curvas muestran la existencia de una re-

versién del proceso que origina el endurecimiento en-el material.

£y
\\\\\

Es conveniente comparar los valores de dureza antériormente se-
flalados, con el obtenido en una muestra enfriada lentaments y man-
tenida dos afios a temperatura ambiente. Para eéte tratamiento, el
material tiene una dureza de 56 HB (con una dispersién del orden

)

del 3%), valor que es muy préximo al medido en probetas recién

templadas.

5,- DISCUSION

5.1.- Secuencia de orecipitacién

Como se observa en los diagramas de difraccién correspondientes
a enfriamientos muy lentos, se confirma que la fase AlLi es una
fase cstable a temperatura ambiente para la composicifin de la pre-

sente aleacién. Adem&s es zvidente que la fase metaestable é; es



un constituyente de considerable persistencia, dado su presencia
adn en enfriamientos a muy bajas velocidades.

Fn probetas templadas y pcsteriormente envejecidas las reacciones
de precipitacidn que ocurrén durante la evolucidn isotérmica a tem-
peratura ambiente y a 205¢C, puelien sintetizarse de la siguiente

forma. 'n la evolucién a temperatura ambiente:

Br ----- y B+ Of -p ﬁeq.-ﬁ-@‘f’d

donde T significa estadc recién templado y eq. estado de equilibrio.
El segundo término de la ecuacién corresponde a las primeras etapas
del envejecimiento y e}.tercero a perfodos superiores a 50 dias. E%

y © difieren sélo en sus constantes reticulares, ag = 6,87 Ay

ag= €,77 A. Esta variaciéh en el parédmetro de red imglicaria una mo-
dificacién en la composicién de G) originada por el reemplazo de 4to-
mos de Mg por Atomos de Al y/o Li, elementos &stos de menor radio

atémico.

Para 1é evolucidén a 20592C:

F)T ——p (5% + @ + ALl + .

después de 100 minutos a esa temperatura. El1 parédmetro de red de G;
es igual a 6,77 £, el cual no varfa sensiblemente durante el trans-
cursn del envejecimiento y coincide con el obternido en perfodos pro-
lonaados de erlucidn a temperaturé ambiente, siendo ademés ligera-
mente superior al calculado para muzstras enfriesdas 1entamente(ag=6,74A).

El aumento de le temprratura d: templado no mcdifica el comporta-
miento de las fases O y AlLi, rue son fases tfpicas del sistema
ternario., Sin embergo, en la fac: o produce una aceleracidn en la
cinética de precipitacifn a tempcratura ambiente, que reduce el tiem-
po de méximo desarrcllo a sélo 1 dfa. /.dem&s provoca la pérdida de 1la
relacién de orientscioncs con la matriz (3 ¢ty en posteriores enveje-

cimientos a 200¢C.
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5¢2em Tran‘sf‘ormacidn parcial O --p 9 + Aali i

N

L a fase @ se transforma en A'Li a 205°C como se indicé .en 4;3;-
Previo al andlisis de la tréns?ormaciﬁn as necesarioc seflalar algunos
aspectos de las estructuras cristalinas de e y AlLi, .

Tal como se cité en el pérrafo ".- se asigné a la fase & la com-
posicién tentativa MQLizAl.'(1)(TT). Sin embargo, determinaciones de
su estructura cristalina, actualmente en desarrollo por los autores,
indican que esta fas2 es una superestructura de la matriz ﬂ),.que de
acuerdo a la tabla I experimenta una variacién continua de su pardme-
tro de red a temperatura ambiente. Esto implicarfa un cambio de com=-
posicifn debido a la diferencia de radios atémicos de los elementos
constituyenteé, y por esta razén se propone que esta fase ordenada
tiene una composicién no estequiométrica, que dependerd del tratamien-
to térmico realizado.

Justamente Richards y Cahn (16) han predicho teéricamente la exis=
tencia de superestructuras mo estequiométricas de soluciones sdélidas
binarias clbicas centradas en el cuerpo. Dado que con técnicas de di-
fraccifn de rayos X, no es posible distinguir ordenamientos entre ele-
mentos de ndmero atémico préximo, como es el caéo del Mg y el Al, pa-
ra el presente andlisis la fase 69 puede considerarse como unz fase
pseudobinaria. En el gréfico n® 3 se representa el modelo de estruc-
tura de Richards y Cahn adaptado para este caso. Con el simbolo M dis-
tinguimos los sitios en los cuales se distribuyen tanto el Mg como el
Al. Cemo puede verse esta estructura se cafacteriza por tener un orde-
nemiento perfecto en ciertos sitios de la red, mientras éue otros
pueden estar ocupados por todos los slementos de la aleacidr en pro-
porcivnes que dependen de la concentracién de los mismos.

El gré’.ficonQ 3 permite también describir la estructura de la fase
AlLi, ya que ésta estd construida sobre la misma red geométrica de si=-
tios atémicos,, perc en este caso sélo dos tipos de 4tomos intervienen

Al y Li, c~n una c mposicién estequiométrica 50-50% atémico.
o ! B
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£l hecho de que el AiLi Séigﬂie formi éiaitli tuﬁpefitu:éi probae
blemente tiene su origen en la gran acumulacién de Al (50%) que es
necesaria para formar esta fase, dado que-anfﬁrdméBQOfbn'tddq'la
aleacidn sélo existe un 1%at.

£l tiempo de precipitacién del AlLi dependé de la temperatura a lafa
cual se haga la evolucién isotérmica, lo cual implica que su creci- y
miento es un proceso térmicamente activado, operando posiblemente un
mecanismo de difusidén atdémica. Sin embargo, no es posible comparar
los tiempos de precipitacién observados con los que ée preverfan a
pqrtir de un mecanismo,de.crecimiento por«difusidn, pues no se cono-
cen ccveficientes de difusién para la presente aleacidén.

Diversas evidencias experimentales sugieren que la fase AlLi se for-
ma por un reoedenamiento atémico en la misma fase & .

Al detallar las experiencias realizadas a 20096, éeﬁalamos gue la
formacidén de la fase AlLi se producfa a expensas de la fase é) sy Ya
que una sensible disminucién en la intensidad de las reflexiones de
© se produce simulténeamente con la;aparicidn de las manchas de di-,
fraccién del AlLi. Este proceso se révierte a bSOQC al disdlverse el
ALLi y aumentar la intensidad de las manchas de difraccién de B .
i.stas variaciones de intensidad indican que una fraccidn del total
de fase & se transforma en AlLi. Ademis se ha observado a esa tem-
peratura que las reflexiones (111)e se desdocblan en (111%-&-(111)AlLi
aliaparecer el AlLi. Estos elementos sumadoé a la gran similitud es-
trictural de ambas fases permiten proponer un modelo de transforma-
cién en el cual en cicrtas zonas de fase & se tiende a reforiar la
concentracién de Al y Li, dando lugar a la formacién de la fase Alli
por reordenamiento atémico que mantiene la red éfisfalina original.

Como se cbserva en el gréfico 69 3 el reordenamiento en la fase O
se producirfa sin alterar las posiciones ocupadas exclusivamente por

Li. Pof otra parte, en las correspondientes a M/Li se incrementarfa

el ccntenido de Li al 100%, y en las designadas por M se‘reemplaia-

¥
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rfa los 4tcmos de Mg por los de Al aumen ande su concentracidn atd-
mipalal 1007 en dichas posiciones. La estructura resultante de este
reprdenamiento es justamente la fase AlLi como lo muestra él'gtéfi-
con n® 3. Es importante aclarar que las varaciones de composicidn
que implica este modelo de transformacién pueden ocurrir en la fase
Q@ » puces como ya se sefialé, &ésta es una fase ordenada no:aétequio-
méfrica. |

En resumen, la observacién de la fase © a temperatura ambierte en
lugar de la fase de equilibrio AlLi y su posterior transformacién a
200°C significa que el sistema evoluciona hacia su fase dé equilibrio
~a través de una fase metaestable de menor composicidﬁ' de Al y de es-

tryctura cristalina similar.

5.3.~ Curvas ce dureza

“n muestras tempiédas y evolucionadas a temperatura ambiente se
produce un importantfsimo incrcmento (66%) en lous valores de dureaa,
después de un tiempo de incubacién de 0,5 hs., alcanzando su méximo .

valor alrededor de las B0 hs. También se ha'QQSErvado la reversi6n

&
d: la curva de dureza luego de varios mlnutcs ‘a 20090 y su posterlor

o4

‘incremento a temperatura ambiente en 1gua1dad de tlempos de enveJe-

cimiento.

Por las caracteristicas de la curva de dureza obtenida se puede

afirmar quekel presente es un caso tipico dé.ehdurecimiqnto por pre-
cipitacién, en donde la fase responsabie del mismo alcanzarié préc-
ticamente su total desarrollo en un perIod§ préximo a las 30 hs. a
thmpg;atura amhbiente. |

a4 fin de correlcc1ona; las variaciones de dureZa detectadas cen lcs
fendmenos s+ructuralms que las originan se hace neceﬂarlo sequir le
eviluz 1Kn d- 1as curvas con técnicas de difraccién de rayoo Xe E1 mé-
todn de Hl.racc16n en monocristalms utilizado en el presente trabaJo

exinge tlempus de,expﬁ51c1dn del orden de las 20 hs,, por lo cual, el

-



- 15 =

diznrr:ma correspcndiente -al estado recién templado implica una ber-

men: ncia 2 temperatura ambiente deI orden de un dfe, pérfodo en al

i
cual la curva de dureza préctlcamente alcanzé su valor méximo.

Afn asf, es posille descartar la fase & como responsable del en-

durecimiento, ya que si hien é&sta exhibe un importante crecimiento
) .

a tenperatura ambiente, el perfodso en el cual logra su total desa-
rrollc es dos érdenes de magnitud mayor al tiempo correspondiente

!";
al méximo de dureza. Por otra parte, &sta es una fTase tipica del sis-

i s . . :
tema binario Mg-Li en el que no se han detectado incrementos en las

i
propiedades mecénicas,
T.s'conveniente recalcar que la ro observacidn de la fase AlLi en

:volucionzs a temperatura ambient:: permite desechar también la posi-

i
biljidad de que el fenémeno de endurecimiento sea originado por esta

“fasé a dicha temperatura.

a ..

En el sistema ternario MglLiZn se han detectado variaciones ce du-

; . . :
reza similares a las obtenidas en el presente trabajo, como puede

: 1 , -
apreciarse en el grédfico n? 1, Sin embargo, para el caso del MgliZn
el tiempo de incubacién es del orcen de las 10 hs. a temperatura am-.

. z - . ”

biente, lo que ha permitido comprchar oue el endurecimiento observae-

do estd directamente ligado a la formacién de una fase metaestable

de las mismas caracteristicas que la fase 6 detactada en la presen-

te alcacidn. Cn nuestros diagramacs de rayos X, se detecta luego de
1 dfa a temperatura ambiente la presencia de la fase (3 y de la fa-
se @ . Las reflexiones de esta dltima sélo sufren un leve incremen-

to de intensidades y de nitidez dutante la evolucién a temperatura

s

ambiente,
1
Basdndrnos en este hecho y en los resultados para el sistema MglLiZn
proponemos que el eventual crecimiento a temperaturs ambiente de la
!

fere mﬁfab fab’e © podrfa ser el responsable del incremento en los

walarns dc dureza mcedidos.
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6.- CONCLUSIONES

La fase de equilibrio AlLi pracipita durante enfriamientos lentos,

para concentraciones de Al del 1%at.

La fase © es un cocnstituyente de gran poersistencia; las variacio-
nes en el pardmetro de red detcctadcs indicean posibles modificacio-

nes en su composicién.

%

La secuencia de precipitacién en la aleacién Mg-32%at.Li-1%at.Al

puede resumirse como:

-

{5.1, ———=> [5 + 6 + _ﬁa'temperatura ambiente
Pr ———> (5 + © + Al + a 205°C, .

P

La transformaciédn percial’ € --->6 +AlLi consistirfa exclusiva-

mente en. un reordenamiento atdmico de ciertas zonas de fase 69 .
. . LIS . &‘.‘J" 3

£l proceso de endurecimiento a temperatura ambiente no puede estar

originado por. le formacién de la fase o , ni por la fase.AlLi. ...

Se ha comprobado la preéehcia de la fase 63 , en el momentO'éﬁ QUe

Cgo

la curva de dureza alcanza su miximo.
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DESCRIPCION DE FIGURAS

Fotocgraffm -ne 4 Diagrama decilatorio de difraceién de fayos X de un

monocristal de Mg-32%at.Li-1%at.Al, enfriado a muy baja velocidad
 desde 3759C.-(110%para1e1a al eje de oscilacién. Presencia de las.

fases b ,o, Oy It\)ltLi.

Fotograffia n® 2: Diagrama oscilatorio de un monocristal recién tem=-

EJlado desde 375¢C. (110%’ paralela al eje de oscilacién. Presencia de

la fase (5 y fase © . Trazas de fase o .

Fotograffa n? 3: Diagrainaﬂ oscilatorio de un monocristal templado

desdz 3759C y evolucionado un afio a temperatura amhiente.(ﬂO)ﬂpa-
ralela al eje de oscilacién. Preszncia de fases P, O v o{Ac‘_cn su

m4ximo desarrollo a esa temperatura.

Fotograffa n? 4: Diagrama de difraccién de una muestra templada y

evolucionada 700 hs, a 205¢C. Presencia de las fases {5, X, @ v

AlLi. La flecha sefiala el desdoblamiento de las reflexiones (111')6_
en ('111)9 + (11155

Gréfico n? 1: Curva de dureza Brinell en funcidn del tiempo de uns

muestra templada desde 375%C.y evolucionada a temperatura ambiente.

Cada punto corresponde al promedio entre cuatro y seis improntas.

Grifico n? 2: Evolucidén a temperatura ambiente de los valores de du-

reza Brinell de muestras templadas desde 375°C y recocidas postericr-
mente 'di‘F“eArente's' intervalos de tiempc a 205¢C, Zn lineé llena se ha

reprodycido la curva correspondiznte al gréfico ne 1.

" Gréfice n® 3: “squema de la estructura cristalina de la fase ARlLi

'y de la fese 8.



