
XGO'VIP(oSITIN

Axxa&is* &ermatehe
d*fferemxia&* I d* &at&metr6e*xe

s&, materiat't e&mposi&{ c&,,€&rxt'*m ux{

C. Badìnì, M. Breslín, L. Ceschìnì, E. Landì

Et stata recentemente messa a punto una tecnica di produzione, basata su un processo di infiltrazione
reattiva (RMP), che consente I'ottenimento di compositi afasi interpenetranti, denominati C

Ico-continuous ceramic composites], costituiti da una rete continua di fase ceramíca (tipicamente
a-Alror) interpenetrata ad una rete continua di fase metallica (generalmente in leghe di alluminio).
Il processo ha la peculiarità di consentire l'ottenimento di un'ampia varietà di combinazioni di fasi
metalliche e ceramiche, partendo da preforme sacrificali e metalli riducenti diversi, con percentuali

di fase ceramica fino al 70Vo in vol., e permette inoltre di realizzare componenti near-net-shape,
con signfficative riduzioni dei costi di fabbricazione. Le inusuali combinazioni di proprietà meccaniche,
termiche e di leggerezza rendono i compositi ( particolarmente promettenti per numerose applicazioni

strutturali, in particolare nel settore automobilisîico. In questo lavoro sono presentati i risultati di analisi
microstrutturali, termiche e dilatometriche eseguite su materiali compositi C-4 di diversa composizione:

AlrOr(7}Vouol.)-AlrCurSi(3}Vovol.), SiC(5}Vovol.)-AlrOr(327ovol.)-Al2\Si(1S%ovol).
Sono stati iít farticolare stu"diati gti effeni sia di ciclaggi termîci'prolungati ffittuati tra 25 e 220'C;

sia di un numero limitato di severi shock termici effettuatifino a îemperature di 450'C.
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Un crescente interesse è rivolto alle problematiche di ricerca
e sviluppo di materiali compositi, sia a matrice metallica che
ceramica (CMM e CMC), ma i costi elevati, connessi sia ai
processi di produzione che a quelli di lavorazione, hanno fi-
nora rallentato una significativa espansione del prodotto. Tra
le tecnologie emergenti per la produzione di compositi, quel-
le in-situ (DIMOX directed metal oxidation [1-31, RBAO
reaction bonded alumina [4] e RMP reactive metal penetra-
tion 15-91) risultano particolarmente promettenti, per la po-
tenzialità di realizzare componenti near-net- shape, con ridu-
zioni significative dei costi di fabbricazione.
Il processo di reactive metal penetralion (RMP), sviluppato
da M. C. Breslin dell'Ohio State University U-91edufllizza-
to per la produzione dei compositi studiati in questo lavoro,
è basato sull'infiltrazione reattiva di un metallo in una
preforma ceramica e consente la produzione di compositi
con elevata frazione volumetrica di ceramico (fino al 70Vo in
vol.) e fasi interpenetranti o co-continue, da cui la denomina-
zione di materiali Ca lco-continuous ceramic compositesl.
Ad esempio, immergendo una preforma in silice in un bagno
di alluminio, mantenuto a temperature di circa 1100 'C, a se-
guito di una semplice reazione di spostamento tra I'ossido
sacrificale ed il metallo riducente, si ha formazione di un
composito costituito da una rete continua di allumina (^:70Vo
in vol.), che incrementa le caratteristiche di igidezza e di re-
sistenza all'usura, interconnessa ad una rete continua di

alluminio (-307o in vol.), che migliora la tenacità e le pro-
prietà di scambio termico. In relazione all'eccellente resi-
stenza ad usura [10], all'elevata ngidezza e alla bassa den-
sità, i compositi Ca costituiscono dei materiali promettenti
per molteplici applicazioni, ad esempio nel settore aerospa-
ziale o automobilistico (per dischi e ganasce dei freni, com-
pressori per gruppi turbogas di sovralimenlazione, camicie
dei cilindri [11]).
L obiettivo di questo lavoro è stato 1o studio del comporta-
mento termico di compositi C4 di diversa composizione e
con fase ceramica presente in tenori fino al TOVo in vol;
AlrOr-AlrCu2Si, SiC-Al2O3-Al20Si. I campioni allo stato di
fornitura sono stati canttenzzati con tecniche di microsco-
pia ottica ed elettronica in scansione, diffrazione RX ed ana-
lisi termiche differenziali. Al fine di studiare gli effetti del
ciclaggio terrnico, i compositi della sperimentazione sono
stati sottoposti a 2000 cicli nell'intervallo 25-220 oC. Sono
stati inoltre valutati gli effetti di un numero limitato di seve-
ri shock termici effettuati a temperature fino a 450 "C.
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Sono state studiati due diversi tipi di compositi Ca, le cui com-
posizioni e proprietà principali sono riportate in Tabella 1.

I compositi sono stati prodotti dalla BFD (USA), mediante
infiltrazione reattiva di preforme sacrificali a base di SiO,
con metalli riducenti costituiti da leghe di Al. La reazione di
spostamento interessata alla formazione dei compositi Ca
Al2O3-Al può essere descritta, nella sua forma generale, nel
seguente modo:

3SiO2 +4Al -+ 2Al2O3+3Si[Al]
La preforma di silice, a contatto con alluminio fuso commer-
cialmente puro, mantenuto a temperature di 10001100 "C,
reagisce formando un sottile strato superficiale di Al2O3.
Questa trasformazione è accompagnata da una significativa
contrazione volumetrica (,-257o [9]) poiché il volume mola-
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' (3 0% in vo l. )

;,.1'SjC'.(50*;.1!*.,'ùól;.):.:Ai;0,, 1rz"ó'in vol.)-AL20Si1 (18% in voL.)*
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re dell'AlrO, è inferiore a quello della SiO, e per questo si
sviluppano, nello strato di Al2O", elevate sollecitazioni di
trazione che conducono a frattura dello stesso. consentendo
la penetrazione reattiva del metallo fuso nella preforma. I1

fenomeno prosegue, interessando zone sempre più interne
del precursore, fino alla sua completa trasformazione nel
composito Ca a fasi interpenetranti AI2O3-A1. La peculiarità
di tale tecnologia di produzione risiede nel fatto che il com-
posito prodotto mantiene stessa geometria e dimensioni del-
la preforma (la trasformazione avviene con solo -l7o di riti-
ro isotropico), con la conseguente realizzazione di un pro-
cesso near-net-shape.
In Fig.1-a è riporlata una micrografia SEM rappresentativa
della microstruttura di un C4 Al-Al2O,, ottenuto a partire da
SiO, e Al, che evidenzia la natura co-continua delle fasi;
analisi con microsonda EDS hanno evidenziato che la fase
metallica contiene solo trascurabili quantità di Si, il quale
tende a diffondere nel bagno riducente L7l. La micrografia
TEM di Fig.l-b mostra come la struttura sia relativamente
priva di difetti; un aspetto degno di rTlevanza è inoltre che 1e

interfacce tra le fasi sono forti. con una modesta tendenza
alla decoesione, anche dopo assottigliamento fino a -100
nm, effettuato per le osservazioni al TEM. Analisi al TEM
ad elevata risoluzione (Figg.1 c-d) hanno evidenziato una
morfologia dell' interfacc ia car atteizzata dalla presenza di
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sfaccettature, che esplicano una sorta di ancoraggio mecca-
nico tra le fasi costituenti [12].
Una caratteristica peculiare del processo di RMP è nella
possibilità di produr:re un'ampia gamma di materiali compo-
siti, a partire da ossidi sacrificali e metalli riducenti diversi
[7]. Ne1 caso dei compositi di questa sperimentazione, il Ca

AlrOr(^'707o in vo1.)-AlrCurSi(-307o in vol.) è stato ottenu-
to a partire da una preforme di silice immersa in un bagno ri-
ducente costituito da una lega AI-Cu-Si, mentre il Ca
SiC(-507o in vol.)-A1rO3G327o in vol.)-Al20Si(-18% in
vol.) è stato prodotto a partire da una preforma di SiO, e

SiC, ottenuta con tecniche convenzionali di metallurgia del-
le polveri, immersa in un bagno riducente costituito da una
lega Al-Si.

Sui compositi di Tabella 1, allo stato di fornitura, sono state
effettuate analisi microstrutturali, con tecniche di microsco-
pia ottica (OM), elettronica in scansione (SEM) con micro-
sonda a dispersione di energia (EDS), e diffrazione di raggi
X (XRD), allo scopo di evidenziare distribuzione e compo-
sizione delle fasi, percentuali di rinforzo ed eventuali difet-
tologie dei materiali. Sono state inoltre condotte analisi ter-
miche differenziali (DTA) nell'intervallo 25-1000 oC, con
una velocità di riscaldamento di 10 'C/min in flusso di Ar. I

Fig.l - Micrografie SEM (a),
TEM (b-c) e HREM (d)
che illustrano la microstruttura
a fasi co-corrtinue di un Ca

Al-Al2O 3 e la nattrra 'sfaccettata'
dell'interfaccia.

Fí9. 1 - SEM (a), TEM (b-c)
and HREM (d) micrographs
showing both the microstructLLre
and c onv olute d c e r amic/metal
interface characteristic of the Ca

materials.

Densità

S/cm1:

3.24
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Tab. 1 - Composízioní
e propietà deí composítí Ca

uti Li zzati n e IIa s p erí m e ntazí o n e.

Tab. I - Compo.tirion and main
properties of the Ca materials
investigated.
* Weight percent of Cu and Si
referred to the metal maîrix.
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compositi allo stato di fornitura, nella forma di parallelepi-
pedi di dimensioni 5x5x15 mm, sono stati anche sottoposti a
ciclaggio termico fino a 450 'C in dilatometro, utiliizando
velocità di riscaldamento e raffreddamento pari a 5 .C/min.
Su ogni campione sono stati effettuati tre cicli dilatometrici
successivi e per ogni ciclo è stato valutato il coefficiente di
dilatazione termica lineare (CTE) nella fase di riscaldamen-
to. Al termine di ciascun ciclo dilatometrico i compositi so-
no stati sottoposti ad analisi XRD (radiazione Cu-Kcx), al fi-
ne di evidenziare eventuali variazioni strutturali e/o compar-
sa di nuove fasi.
I compositi della sperimentazione sono stati inoltre sottopo-
sti ad un ciclaggio termico prolungato (per 2000 cicli) irun
intervallo di temperature meno elevate, effettuato con le mo-
dalità seguenti:
. permanenza per 5 min in un bagno di olio siliconico man-

tenuto a 25 "C;
. rapido trasferimento (tempo di trasferimento -20-30 s),

mediante un braccio meccanico, in un bagno di olio silico-
nico mantenuto a220 "C:. permanenza nel bagno caldo per 5 minuti e successivo tra-
sferimento nel bagno freddo.

Allo scopo di valutare gli effetti di questo ciclaggio termico,
i campioni (ciclati termicamente e non) sono stati sottoposti
a prova di flessione in tre punti e a misure dilatometriche.

Fig.3 - Termogrammi
dei composití (l:

AlrOr-Al5Cu2Si (a)
e SiC-AlrO,-Al2)Si (b).

Fíg. 3 - DTApatterns
of the CÍ materials:
Al,Or-Al5Cu2Si 1a)

and Al rO,-Al2OSl-SiC (b).
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Micrografie rappresentative della microstruttura dei compo-
siti Ca studiati sono riportate nelle Figg.2 (a-c). Nel compo-
sito AlrOr-Al5Cu2Si si possono notare le fasi interpenetrate
costituite da a-AlrO. e lega AlCuSi (Fig.2-a); nel composiro
412O3-AlSi-SiC tFigg.2 b-c) sono visibili anche particelle di
SiC poligonali di grandi dimensioni. Per entrambi i compo-
siti studiati la diffrazione RX non ha evidenziato presenza di
e-Al2O3 (carafterizzafa da proprietà inferiori rispetto alla cx-
e!O, [12J); tutti i campioni analizzafi hanno presentato un
cefio grado di disomogeneità compositiva.
Nelle Figg.3 (a-b) sono riportati i risultati delle analisi ter-
miche differenziali effettuate sui compositi della sperimen-
fazione nell'intervallo di temperature 25-1000 'C. I1 termo-
gramma del composiro AlrO,-Al5Cu2Si lFig.3-a) appare
piuttosto complesso, poichè presenta tre netti picchi endo-
termici, riguardanti, con ogni probabilità, fenomeni di fusio-
ne della matrice metallica. In condizioni di equilibrio termo-
dinamico, secondo il diagramma di stato Al-Cu-Si, la lega
ternaria dovrebbe iniziare la fusione in corispondenza de7-
I'eutettico ternario tra (Al), (Si) e AlrCu alla temperatura di
524 "C.
Il primo picco endotermico osservato nel temogramma po-
trebbe essere attribuito alla fusione di tale eutettico. D'altra
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Fig.4 - Cunte dilatometriche registrate nell'intervallo di temperature 25-450 " C per il composiîo Al2O ,-Al5Cu2Si relative al primo (a)
e terzo (b) ciclo.

Fig. 4 - Curves of thermal expansion versus temperature for the AlrOr-AI5Cu2Si composite: as-received (a) and after three thermal cycles,
carried out betyveen 25 and 450 " C in the dilatometer (b).

D X = o_At2O3

(a) I tr =Ar

Fig.5 - Spettri di dffiazione (radiafione Cu-Ka) del composito AlrO r-Al5Cu2Si: dopo il primo (a) ed il terzo (b) ciclo dilatometrico
tra 25 e 450'C.

Fig. 5 - XRD patterns of the AlrO ,-Al5Cu2Si composite: as received (a) and after three thermal cycles between 25 and 450 " C (b).

parte I'eutettico ternario presenta un contenuto sia di rame
sia di silicio molto più elevato rispetto alla percentuale me-
dia di questi elementi nella matrice del composito. Pertanto,
la quantità di liquido eutettico che si ottiene a 524'C deve
essere contenuta e la fusione della matrice deve completarsi
a temperature ben superiori. Nel termogramma, a tempera-
ture superiori, si osservano netti picchi endotermici sovrap-
posti ad un ampio inviluppo. Questi picchi potrebbero esse-
re attribuiti alla fusione di eutettici binari, localmente pre-
senti nella matrice del composito e responsabili della già de-
scritta disomogeneità della matrice. Nel termogramma del
composito SiC-Al2O3-Al2OSi (Fig.3-b) si nota invece chia-
ramente il picco (a) endotermico aT-511 oC, corrisponden-
te alla fusione dell'eutettico Al-Si.
Al fine di valutare la stabilità termica dei compositi della
sperimentazione, sono stati effettuati tre ciclaggi termici
successivi, in dilatometro, nell' intervallo 25-450'C. Nelle
Figg.4 (a-b) sono riportate le curve dilatometriche del com-
posito AlrOr-AlSCu2Si relative, rispettivamente, al primo e
terzo ciclo. I primi due cicli non hanno sostanzialmente mo-
dificato lo stato del Ca: il coefficiente di dilatazione termica
lineare valutato nel secondo ciclo è infatti aumentato in mo-
do non significativo rispetto a quello del primo trattamento
termico, passando da 12.I.10-6 "C-l a 12.'7.10-6 oC-I. Nel cor-
so del terzo riscaldamento si è invece misurato un valore del
CTE pari a 13.9.10-6 "C-1.
L dnalisi diffrattometrica ha dato luogo, parallelamente, a
spettri simili dopo il primo (Fig.S-a) e dopo il secondo ciclo
termico. Dopo il terzo ciclo (Fig.s-b) si è invece verificato

uno spostamento dei picchi XRD Ad/d verso valori più alti
dell'angolo di diffrazione 20 (mediamente pari a 4.4Vo), a
testimonianza di uno stato tensionale residuo di trazione.
Le curve dilatometriche del Ca SiC-Al2O3-Al20Si relative ai
tre cicli effettuati tra25 e 450 'C sono risultate praticamente
sovrapponibili; nelle Figg.6 a-b sono riportati i grafici relati-
vi al primo e feîzo ciclo. Il coefficiente di dilatazione termi-
ca lineare, calcolato nell'intervallo 25-450 oC, è risultato
sempre pari a -8.10-6'C-1. il materiale è risultato quindi sta-
bile a tali ciclaggi terrnici nonostante la temperatura di ci-
claggio sia notevolmente elevata per compositi contenenti
alluminio come fase metallica.
Questo composito è risultato invece molto disomogeneo al-
I' analisi diffrattometrica, mostrando forti orientazioni prefe-
renziali dei cristalliti di SiC, in funzione della faccia della
barretta analizzata. Si confrontino a tal proposito gli spettri
XRD registrati dopo il primo ed 1l terzo ciclo dilatometrico,
ma su facce del campione a9O" Íra loro (Figg.7 a-b). Anche
questo composito, al termine del trattamento di ciclaggio, è
risultato in tensione, mostrando uno spostamento dei picchi
XRD 

^d/d 
della stessa eîtità (4.4%) di quello rilevato per

il composito AlrOr-Al5Cu2Si.
Il composito AlrOr-Al5Cu2Si è stato sottoposto anche ad un
ciclaggio termico per 2000 cicli nell'intervallo di temperatu-
re 25-220'C. Questo ciclaggio prolungato, a temperature
moderatamente elevate, non ha prodotto variazioni signifi-
cative del CTE (valutato tra 25 e 450 "C), che è passato da
12.I.|0-6 'C-t a 12.2-lO-6 oc-l. Anche la resistenza a flessio-
ne è risultata moderatamente influenzata dal ciclo termico,

52 la metallurgia italÍana
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Fig'6 - Curve dilatometriche registrate nell'intervallo di temperature 25-450 "c per il composito sic-At2o3-Al20si relative al primo (a)
e terao (b) ciclo.

Fig' 6 - Curves of thermal expansion versus temperature for the Alro r-At2\Si-SiC composite: as-receivecl (a) and after three cycles carriedout between 25 and 450'C in the dilatometer (b).

Fig'^7-- syglt\i-di dffiazíone (radíafione Cu'Ka) del composito sic-At2o3-AI20si: dopo il primo (a) ed il terzo (b) ciclo dilatometricotra 25 e 450 " C.

Fig' 7 - XRD patterns of the AlrOr-Al21Sí-SiC composite: as received (a) and after three thermal cycles between 25 and 450 "C (b).
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Fig. 8 - Micrografie TEM di campioni ú
Al-Al2O3trasformati a lI50 "C per 4 ore (a)

e per 72 ore (b) [12].

Fig. 8 - TEM microsrrucrures of C! Al-Al .O,
samples. kepr at I I 50"C lor 4 h'(a')

and72 h(b) tl2l.

avendo registrato un decremento del MOR
soltanto dell'ordine del I Va.
Tali risultati possono essere interpretati co-
me conseguenza di una buona stabilità ter-
mica dei compositi C4. Studi precedenti han-
no, infatti, evidenziato una marcata stabilità
microshutturale di tali materiali nel caso di
pennanenza ad elevate temperature di pro-
cesso [12]- Le micrografie TEM di Figg.S
(a-b), relative a campioni trasformati a 1150oC per 4 ore e per 72 ore, rispettivamente,
evidenziano infatti che le microstrutture so-
no abbastanza simili, con un ingrossamento
dei grani di modesta entità. Questa stabilità
può essere conseguente alla morfologia delle
fasi interpenetranti, poiché, in tali materiali,
non si ha quella significativa differenza nei
raggi di curvatura tra le fasi, normalmente
osservata in microstrutture in cui una fase è
dispersa nell'altra, che costituisce la forza
motrice per I' ingros samento strutturale [ 1 2].

Fig. 9 - Resistenza
a compressione dei C
infunzione della
Íemperatura fl21.

Fig.9 - Compres,sive
strength versus
temperature of C
Al-Al2O 3 material [ 1 2].
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La buona stabilità termica dei Ca è peraltro confermata dai
valori della resistenza a compressione in funzione della tem-
peratura (da temperatura ambiente fino a 800 'C) riportati in
Fig.9 [12]. Come si può notare, la resistenza diminuisce in
modo significativo per temperature superiori a 400 'C, non
scendendo tuttavia a valori inferiori a 200 MPa, nell'intero
intervallo di temperature considerato. Quindi, sebbene la fa-
se di Al fonda a temperature di circa 600 'C, la continuità
della fase ceramica fornisce una resistenza significativa e
mantiene I'integrità del composito.

eSNCL{.'5Í{3&r}

Sono stati studiati compositi innovativi a fasi interpenetrarì-
ti (C4), prodotti mediante reactive metal penetration, e costi-
tuiti da una rete continua di fase metallica, in leghe di Al
(AlSi e AlCuSi), interpenetrata ad una rete continua di fase
ceramica (in tenori fino al lÙVo in vol.) di AlrO, e/o SiC. Ta-
li compositi presentano inusuali combinazioni di proprietà
meccaniche (elevato modulo elastico, buona tenacità, ottima
resistenza ad usura) e di leggerezza, che congiunte ai bassi
valori del coefficiente di dilatazione termica e alla buona
conducibilità termica, ne rendono possibile l'ufilizzo in sva-
riate applicazioni, in particolare nel settore automobilistico.
I compositi della sperimentazione sono stati carat|errzzati
dal punto di vista microstrutturale ed è stata inoltre valutata
la loro stabilità, sia dopo un numero limitato di severi shock
termici a temperature fino a 450 "C, che dopo ciclaggi ter-
mici prolungati (2000 cicli) a temperature comprese fra25 e
220 'C. I Ca hanno presentato una buona stabilità, sia dal
punto di vista microstrutturale che meccanico; anche il coef-
ficiente di dilatazione termica è risultato moderatamente in-
fluenzato dal ciclaggio. Questi risultati confermano un buon
comportamento termico di questa categoria di compositi,
che, pur costituiti da un fase metallica a base di Al, sono ca-
ratteizzati anche da una buona resistenza a compressione fi-
no a temperature di circa 400 "C.
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Metal and ceramic maffix composites are promising mate-
rials for applications in the transport field. Howeve4 to this
purpose, significant cost reductions are necessa.ry through
the development of new processing techniques. In-situ fa-
brication processes, which are suitable for the production of
near-net-shape components, can significantly reduce the co-
st by minimizing or eliminating costly post-fire machining.
Among these processes, directed metal oxidation []-31,
reaction bonded alumina [4] and reactive metal penetration
[5-9] have been recently investigaîed. In the present study,
composites produced by reactive metal penetration (RPM)
were investigated. The RPM method, first developed by

M.C. Breslin at Ohio State University [7-9], involves the
submersion of a silica preform in molten aluminum, held at
(t tenxperature above 1000 "C, whence the following reac-
tion occurs:

3 SiO2 + 4 Al -+ 2 Al2O3 + 3 Si[Al]
Due to the superior thermodynamic stability of aluminawith
respect to silica, the final material consists of a continuous
network of alumina (about 707o), which provides high stiff
ness and wear resistance, interpenetrated with a continuous
network of aluminum, which improves both toughness and
thermal conductivity. Because of these characteristics and
high specific strength, the s e co-contínuous -cerami c -c ompo'
sites (Ca) may find applications in the aerospace and auto-
motivefields [10,11].
The objective of the research reported here was to investiga-
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xcoMPOSITra

te.the behavigy of two (! marcrials (AI"O,-At5Cu2Si and
SiC- Al20r-AI21Si) during thermal ,*pórìr, and rhermal
cycling.- '

Experimental part
l::.t! ! composites (5x5x70 mm) were suppliecl by BFD
( U SA ). The s e mat e ri a ls w e_re_ p-ro c e s s e d by' infiltraíin g at
10001100 

."C preform! of SiC:SiO2 or sitiía 6roduceà iypressing the powders) with molrcrí Al_Si and^At_Cu_Si aí_
loys., respectively. The composition of the composiîes and
their main characteristícs aìe reported in tabte'I. The co_
continuous structure of thes-e composites is iilustrated in fi_gures I (a and b). Figures l-c and l-d show the metal/ceía_
mic interface which, being rather convoluted, favors à goia
adherence between the two material components.
The microstructures of the compositei were investigated
!lt!& optical and scanning elbctron microscopy (OM,
S EO, X- ray 

^ :nergy di s p e rslv e mi c ro analy s i s 1 S iilt _ n O S 1aydX-rg dffiaction(XRD, Cu Ka radiatión). Dffirential
thermal analyses (D\)_were lerformed undir arg-on in the
temperature 

,range of.25_1000 .C (heaîing rate, ló.C/min).
r ne thermal expansion cofficients of the materials were
measured in the_temperature range Zí_+SO "C by clilatome:_
try (heating and cooling rates, 51C/min). Aftei three ther_
mal runs, carried out inside the dilatometer,"the îhermal ex_
pan_sion.cofficient (CTE) and the XRD patterns were recor_
d1d and compared to those of the virgin materials.
Thermalfatigue tests were càrried olt by cycling samples of
the composites between 25 and 220 "C. eytrrIOOO ,yrlrí,
t!:material damage was,evaluated by màasuring boíh the
CTE and three-point bending strength.

Resuhs qnd discussian
The microstruclyrel of the two composites are shown in fi_gures 2 (a-c). The homogeneity of N,O,_At5Cu2Si is ratier
good, while this is nor the casà for'tìe AtrOr_Al2\Si_SiC
composite. beca.use of the presence of largi SiC particles.
rne.metat matrix composition of the Al,O,_Al5Cu2Si com_
posite also lacks homogene,iry. Iry fact, ihà DTA pattern of
this composite shows a-wide-endithermic phenomenon re_
s_yltlng from the overlapping of at least three peaks, very
likely related to the metliig iythe matrix (rts. 3_b. Thefiri
peak, at about 524 "C, may be attributei tó the ternary eu_
recfi.c (Al)-(Si)-\trCu. The-chemical composition of thís eu_
îectic is so far from AlSCu2Si (which is- the averàge metal
composition). that _only a small amount of liquid"forms at
524 "C and the melîing process becomes ,o*pl"t, at higher
temperatures. The othe-r tvvo peaks in the ihermogro* 1Uand c) may be tentatively attributed to the melting iy t i"ory
e.utectics,,which locally form due to the poor hombgbneity óf,!: !rr!!^l4qtg, On the conîrary, th; DTA paràrn of thLAlr?fAl?lli-SiC composite shóws a sharp endothermic
peak at 577 'C, corresponding to the At_Si'eutectic (fi7. 3_

b). Thermal.cycling, carcied out in the dilatometer equip_
ment up to 450'C, has different fficts on îhe two compoit_
te.s. The lln od,+trO3-At21Si_SlC (-S.tOu "Cr) doe's iot
change^wif h cycling. while that of At ,O ,_At5Cu2Si increases
.from I2.l.l0o îo 13.9..10'6 "C-t (figs.-4 and 6). This dffirent
behaviour.probably depends oi ú, atffirrrn} percenlàge of
the ceramic phase in the two composites; the material who-
se.CTE.is^not affected_by cycting is almost completely con_
stitute.d of A1293 and,SiC. Furtiermore, the shift in tne aiy_
Jraction peaks in the XRD patterns of both"compositis
shows that residual internal itresses aríse from cyciing (fi_
gures 5 andT).
L3ss 

1gu3re^cycling conditions also no not have Wuence on
the 9rF of llrOrAtlpu2Si. Indeed,2000 thermat cyctes,
carried our between 25 and 220 oC, practically do not chan-
g-e tle C-TE of this material, which was 12.í.10.6 .Ct ;nd
12.2.10'6 "C t lef,ore and after cycling respectively. Likewi_
se,.the thermal-fatigue test resuited t a ítignt bis of ftexu_ral strength. The modulus of rupture decreàsed ZE" óity àf
ter 2000 heating-cooling cyctei.
All these experimental results concur to demonstrate that
this,part.icu.lar kind of composites displays very good ther_
mal stability, very likely àue to thi cóntinuous ceramic
network. In order to confirm this characteristic, an Al_Alr!, gomposite sample-was kept at 1150.C for pe'riods ip
to 72 hours. After this last teàtment the compisite micró_
structure was practicctlly unchanged, even ihough slight
grain growth occurred (fi5.5).
Due to these features, ó composites are suitable for fabri_cation 

_of 
components subjected to high temperatures in ser_

vice. Indeed îhese materials retain most of their strength at
temperatures (up to 400 .C) which can not be sustaiied bl
c onventional aluminium alloys ffi g.9 ).

Conclusions
fle tngytg! stllilU of two co-continuous-ceramic-compo_
sites 

,(A\Or-AlSCu2Si and AlrOr-Al20Si_SiC) was invàsfi_
gated. These composites werà p"roduced by reactive metal
penetration, a method which allows the production of near_
net-shape components.
The particular microstructure, which is characterized by a
continuous network of ceramic, interpenetrated with a cbn_
tinuous network of metal, favors good resistance to thermal
qcposure and thermal shock. Only small changes in micro_
structure and mechanical strength were observéd after ther_
mal fatigue tests, in spite of thè iúemal stress ariiing fromrapid temperature cycling. Furthermore, due to the hígh ce_
ramic content, these composiîes retain most of their stíength
at temperatures as high as 400"C.
The thermal fatigue resistance of the C4 materials studied,
combined with their high specific strength and modulus,
good toughness and wear reiistance makà them suitable forapplications in the automotive industrv.
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