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aspetto di particolare rilievo è che molti materiali compositi
presentano superplasticità ad alta velocità di deformazione
(High Strain Rate Superplasricity, HSRS), ossia a velocità
superiori a l0-2 s-1, valori molto vicini a quelli comunemente
usati nei processi di deformazione a caldo, con conseguente
incremento della produttività rispetto alla formatura super-
plastica convenzionale.
I dati inerenti al comportamento superplastico dei compositi
a matrice metallica sono, tuttavia, relativamente pochi e ri-
sulta quindi necessario effettuare ulteriori studi nel tentativo,
sia di indurre un compofiamento superplastico in nuove ca-
tegorie di CMM, sia di approfondire lo studio dei meccani-
smi della deformazione superplastica attivi in questa catego-
ria di materiali.
Llobfettivo di questo lavoro è stato quello di valutare la pos-
sibilità di indurre un comportamento superplastico in un
composito, prodotto mediante metallurgia delle polveri,
avente una matrice in lega di alluminio AA6013 (Al-Mg-Si-
Cu) rinforzata con il 20Vo in vol. di paficelle di SiC.
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Il comportamento superplastico dipende sia da requisiti mi-
crostrutturali (dimensione e forma dei grani; natura, dimen-
sioni e distribuzione di eventuali fasi disperse), sia da varia-
bili di deformazione, quali temperatura e velocità di defor-
mazione. L'elevata duttilità dei materiali superplastici è
inoltre associata ad un alto valore dell'indice m, di sensibi-
lità della tensione alla velocità di deformazione (m>0.3), de-
finito in base all'equazione costitutiva: o=k€-, in cui o è la
tensione reale, t la velocità di deformazione reale, k una ca-
ratteristica del materiale e della temperatura di prova.
L indice m è la pendenza della curva logo - loge (Fig.3) e,
come evidenziato dalla curva in Fig.3-b, esso raggiunge il
valore massimo nella regione II, che individua I'intervalio di
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velocità di deformazione ottimali in cui si può avere un
comportamento superplastico, generalmente comprese tra
10-5 e 10-3 q-1,

Altro parametro di fondamentale import anza è la temperatu-
ra; con il suo aumento si riscontra, in generale, una riduzio-
ne della tensione di flusso ed uno spostamento della velocità
di deformazione ottimale verso valori più elevati.
Per quanto attiene, infine, ai requisiti microstrutturali, è ne-
cessario che il materiale abbia un grano fine (diametro me-
dio < 10 pm), equiassico e stabile alla temperatura di defor-
mazione, con bordi a grande angolo, in modo da favorire lo
scorrimento a bordo grano (Grain Boundary Sliding, GBS),
meccanismo di deformazione prevalente in regime di super-
plasticità.
Diversi studi hanno recentemente dimostrato che è possibile
osservare un comportamento superplastico anche in materia-
li compositi a matrice metallica. In Tab.I sono riportate le
proprietà superplastiche di diversi compositi a matrice di al-
luminio U-281. E' interessante evidenziare come molti di
questi presentino superplasticità ad elevata velocità di defor-
mazione (€ >102 s-1); questo costituisce un aspetto di parti-
colare rilevanza tecnologica, per il fatto che un aumento del-
la velocità di deformazione può condurre a significativi au-
menti di produttività, superando il limite principale della
formatura superplastica convenzional e, caraîterizzata da ve-
locità di deformazione molto basse (tipicamente comprese
tra l0-5 e 10-3 s-1).
La possibilità di osservare superplasticità ad elevata velocità
di deformazione (HSRS), non solo in materiali compositi ma
anche in altre categorie di materiali, sembra sia associata, in
primo luogo, alla presenza di microstrutture a grani molto fi-
ni. In Fig.4 è riportata la vaÀazione della velocità di defor-
mazione superplastica in funzione dell'inverso della dimen-
sione dei grani [291. La dimensione dei grani è tipicamente di
circa 10 pm nel caso di materiali metallici convenzionali, che
presentano comportamento superplastico a velocità di defor-
maziote comprese tra 10-5 e 10-3 s-1. Si può invece notare co-
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Fig.3 - Grafici logo- logs (a) e m - logè (b) t3l.
Fig.3 - Plots of the logo-logè 1a1 and m - loSè @) tSl.

Fig.4 - Variazione della velocità di deformazione superplastica in
funzione dell'inverso della dimensione dei grani [29]
Fig.4 - Variation in superplastic strain rate as a function of inverse
grain size [29].
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Tabella I. - Proprietà superplastiche in alcuni compositi a matrice di alluminio.

Table I. - Superplastic properties in aluminum matrix composites.

me la HSRS (e >10 2 s-r) sia associata a dimensione dei grani
più fini (<5 pm).Tecnologie di processo ayaîzate, che com-
portano affinamenti del grano attraverso processi di ricristal-
lizzazione dinamica, trattamenti termomeccanici, consolida-
mento di polveri amorfe o nanocristalline, alligazione mec-
canica, o a seguito di intense deformazioni plastiche (ECAP,
ECAE), hanno quindi aperto nuove frontiere alla superplasti-
cità ad elevata velocità di deformazione.
E' stato tuttavia osservato che la presenza di uîa microstrut-
tura a grani molto fini può costituire un requisito necessario,
ma non suffrciente, per avere HSRS e questo in relazione ai
meccanismi di deformazione. Risulta, in particolare, gene-
ralmente accettato che il meccanismo dominante nella su-
perplasticità ad elevata velocità di deformazione, così come
in quella convenzionale, sia lo scorrimento al bordo grano
(GBS). Tuttavia, nei compositi a matrice metallica lo scorri-

mento all'interfaccia matrice-rinforzo gioca un ruolo fonda-
mentale nel processo di flusso superplastico, poiché la pre-
senza del rinforzo costituisce un ostacolo al GBS [30]. Le
particelle di rinforzo, generalmente presenti in tenori com-
presi tra il 5 ed il 307o in vol., a causa della loro stabilità ter-
mica e della loro indeformabilità, non partecipano infatti al
flusso plastico ed agiscono da inibitori del fenomeno di
GBS, causando un'intensificazione delle tensioni. Se il pro-
cesso di GBS non risulta "accomodato" da processi diffusivi
o per movimento delle dislocazioni, si può arrivare ad un'in-
tensificazione degli sforzi tale da causare la nucleazione,
1'accrescimento e la coalescenza di cavità in prossimità del-
f interfaccia matrice-rinforzo o ai punti tripli, con conse-
guente frattura prematura [30] (Fig.5-a).
Nieth [31] ha evidenziato che, nei compositi a matrice metal-
lica, il rilassamento delle tensioni può awenire grazie alla
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Fig.5 - Illustrazione del
processo di formazione di
cavitò alle interfacce matrice-
rinforp dovuto ad
un' intensifica1ione delle
tensioni (a) e rilassamento
delle tensioni grazie alla
presenza di una fase liquida
(b) in compositi a matrice
me talli c a rínfo r 7.ati c o n
particelle [30].

Fig.5 - Schematic illustration
of (a) cavity formation due to
high stress concentrations at
the interfaces and (b)
relaxation of the stress
concentrations by a liquid
phase for metal matrix
c ompo site s reinfo rc e d with
particles [30].
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Tabella.Il' le.ry'nerytyra difusione.parziale e temperatura superplastica ottimale per alcuni compositi a matrice di alluminio che presentanosuperplasticità ad elevata velocità di deformazione [ 3 3 ] .

Y\l: II' Partial melting temperature and optimum superplastíc temperature for high strain rate superplastic aluminium matrix composites
tss l.

FeAI

Tabella III - Composizione chimíca nominale della matrice in tega di alluminio 1L116013 (Vo in peso)
Table III - Nominal composition of the 6013 aluminium alloy matrix (wtTa).
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\r

presenza di una fase liquida all'interfaccia matrice-rinforzo,
con conseguente riduzione del fenomeno della cavitazione
(Fig.5-b). Mediante osservazioni TEM e HREM in-situ è sta-
ta sperimentalmente confermata la presenza della fase liqui-
da lungo le interfacce alle temperature della deformazióne
sup_erplastica- In particolare, nel caso di compositi Al-Mg-
Si/SL\, la formazione della fase liquida sarebbe connes;a

alla segregazione di Mg, Cu e Si in corrispondenza delle in-
terfacce matrice-rinfotzo, coî conseguente abbassamento lo-
cale della temperatura di fusione l32l.In Fig.6 è riportato un
grafico dell'allungamento a rottura in funzione della tempe-
ratura, alle velocità di deformazione oftimali, per compositi
Al-Mg-Si/ SL\ [33]. E'possibile notare come i maggiori al-
lungamenti siano ottenuti a temperature vicine a quelle di fu-
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Fig.7 - Geometria deí provini utilizzati nelle prove di trazione
superplastica (dimensíoni in mm).

Fig.7 - Shape of the specimens used for the superplastic tensile
tests (dimensions in mm).

Rm
MPa

Rs'
MPa

Fig.6 - Curve dell'allungamento a rottura infunzíone della
temperatura di deformazione superplastica per alcuni compositi
Al-Mg-Si/Si{r; le frecce indicano la temperatura di fusione
parziale [33].

Fig.6 - Curttes of the elongation to failure as a function of
superplastic temperature for Al-Mg-Si/Si { n composites ; the
partial melting temperatures are shown by the arrows [33].

Tabella IV - Proprietà meccaniche del composito
AA6013+20vol.%oSiC

P

Table IV - Mechanícalproperties of the AA6013+20vol.VoSiC,
composite

matura, con modesti allungamenti a rottura.
E'bene, in ogni caso, ricordare che non è sempre necessaria

la presenza di fase liquida per l'osservazione di HSRS, ad

esempio quando il rilassamento delle tensioni alle interfacce
o ai punti tripli avviene attraverso meccanismi diffusivi o
per movimento delle dislocazioni. In alcuni compositi
S iC"/Mg-Zn -Zr. MgrS i pi\4 g-Zn e S i C"/Mg-Zn -Zr è stata i n-
fatti"osservata HSRS in assenza di iase liquida 135,361.

f4&rr mXA [-!: fi $] n*Cff S A.i K& $ P X íqg M r l{?i{fl-fr

I1 composito studiato consiste di una matrice in lega di allu-
minio AA6013 (Al-Mg-Si-Cu), la cui composizione chimi-
ca nominale è riportata in Tab. III, rinforzata con 1l 207o in
volume di particelle di cr-SiC. Le proprietà meccaniche di
tale composito sono riportate in Tab.IV.
Il composito, prodotto con metallurgia delle polveri da Ae-

"420 350 100

Fíg.B- Micrografie OM (a) e SEM (b) del composito AA601j+2)vol.Vo SiCo.

Fig.8 - OM (a) and SEM (b) micrographs of the AA6013+20vol.7o SíCrcomposite.

sione parziale (indicate nel grafico da una freccia).
Numerosi altri studi hanno confermato che i maggiori allun-
gamenti superplastici, nei compositi a matrice metallica, so-
no generalmente ottenuti alle temperature cui si verifica una
fusione parziaTe alle interfacce e in alcune porzioni dei bordi
di grano e questo conferma il ruolo fondamentale della fase
liquida come processo di accomodamento del GBS in tali
materiali. In Tab.II sono riportate le temperature di fusione
parziale e le temperature ottimali per la superplasticità os-

servate in molti compositi che presentano HSRS [33].
Occorre tuttavia evidenziare che esiste una quantità ottimale
di fase liquida, che può dipendere dalla composizione del
materiale e dalla natura delf interfaccia o del bordo di grano.
Osservazioni HREM in-situ hanno mostrato che la quantità
di fase liquida alla temperatura superplastica ottimale è del-
l'ordine dell'|Va in vol. e lo spessore è pari a circa 30 nm

[34]. Maggiori quantità di fase liquida provocherebbero de-

coesione ai bordi di grano e conseguentemente frattura pre-
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rospace Metal Composite (UK), è stato successivamente
sottoposto ad un trattamento termomeccanico per indurre
una microstruttura idonea al flusso superplastico. euestotrattamento consiste in un preriscaldo a 4j5-"C della billetta,
del diametro itiziale di l0Ò mm, e nella sua successiva lami_
nazione con un tasso di riduzione del lT%o per passata, fino
ad uno spessore di 3 mm.
La carafterizzazione microstrutturale der materiare è stata
effettuata con tecniche di microscopia ottica (OM) ed elet_
tronica in scansione (SEM). Ailo Àcopo di determinare la
temperatura di fusione del composito,ìonché eventuali fe_
nomeni di fusione parziale, sonb state condotte analisi ter_
miche differenziali (DTA), riscaldando il materiale, in flusso
di argon, da temperatura ambiente fino a 700 oC con una ve_
locità di 10 "C/min.
La carattenzzazione del materiale in regime di superplasti_
cità è stata effettuata mediante prove di íazione monoassia_
le, svolte in aria, a temperature comprese tra 520 e 590 .C,
con velocità di deformazione iniziali èomprese tra l0 a e l0 í
s-l dopo una peÍmaîeîza di 15 minuti àlla temperatura di
prova. Tali prove sono state effettuate a velociià costante
della traversa, con una macchina in grado di operare a velo_
cità di deformazione comprese tra 1Ò--5 e l0 r i r, e dotata di
un forno a resistenze elettriche a tre zone,che sarantisce un
profilo di temperatura uniforme (+ 5 .C) per uritratto di 120
mm. La temperatura di prova dei campioni è stata monitora_
ta da tre termocoppie Cromel - Alumel, disposte all'inizio,
al centro e alla fine del tratto utile del provino. I provini, la
cui geometria è mostrata in Fig.7, sono stati ricàvati dalle
lamiere (spe-ssore circa 3 mm) con asse parallelo alla dire_
zione di deformazione plastica. Al termine delle prove di
traziorte superplastiche, sono state effettuate analisial SEM
delle superfici di frattura, allo scopo di studiare i meccani_
smi di deformazione.

'acs;.j 
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Le osservazioni microstrutturali, effettuate mediante OM e
SEM, hanno evidenziato un diametro medio dei grani della
matrice compreso tra I e 3 pm ed un diametro rnedio delle
particelle di rinforzo di circa 3 pm. Le paficelle risultano

col\4POSITrK

,11

ilJ

'rIi.
A

U

r
!

L
ll
rl
I
I

I

Fig.l0 - Variafione dell'allungamento a rottura infunzione della
tgmpe^ralura di prova, alle velocità dí deformazione di l. l7-t s-i e
l'102 s'r.

Fig.!0-Variation ofthe elongation tofailure as afunction ofthe
testing temperature, under strain rates of j.j7-t s-i-and l. j0-i s-i.
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Fig.9 - Termogramma del composito AA6013+2ìvol.Vo SiC net
quale è presenÍe solamente íl picco endoîermico di fusionepdella
matrice.

Fig.9 - DTA cu_ne of rhe M60 t j +21vot.Va SiC. composite
showing only the endothermic peak due to meltlng of the matríx.

Fig. 1 1 - Provini di composito AA60t 3 +2|VoSiCp deformatí
superplasticamente a diverse temperature, con veiocità di

deformazione iniziale di l.l0r s'l.

,Fig.l I - Fig. 1I - lamples of the AA6013+20Vovot SiCp
superplastically deformed at dffirent temperatures, with initiàl

strain rates of l.I)-t s I.
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Fig.12 - SuperJicie difrattura del composito AA60I3+2}vol.Vo
S í C,, d o p o d efo rm a zi o n e s up e rp I a s t i c a, c aratt e rizzata dalla
preienp di grani equiassici.

Fig.12 - Fracture surface of the M6013+2)vol.Vo SiCocomposite
after superplastic deformation, showing equiaxed gratns.

inoltre caîatterizzafe da una distribuzione uniforme alf inter-
no della matrice, come visibile in Fig.8 (a-b). Le microgra-
fie sembrano suggerire la presenza di una quantità di rinfor-
zo superiore a quella garantita dal produttore; si è quindi de-
terminata, per via sperimentale, la frazione volumetrica di
SiC (dissolvendo in NaOH la matrice di un volume noto del
materiale e, successivamente, in HCI gli idrossidi formatisi;
filtrando la soluzione rimasta e determinando quindi il peso
delle pafticelle di SiC presenti; il rapporto fra questo ed il
peso specifico del SiC ha fornito la frazione volumetrica del
rinforzo) e questa è risultata pari al l9.4%o in vol., in linea
con i dati forniti dalla AMC.
I risultati delle analisi termiche differenziali, riportati nel
termogramma di Fig.9, mostrano un unico picco endotermi-
co a circa 653 'C, corrispondente alla fusione della matrice.
Non sono stati evidenziati altri picchi prima di questo, che
possano essere attribuiti ad una fusione pauiale a bordo gra-
no e/o all'interfaccia matrice-rinforzo, come invece riportato
da altri lavori relativi a compositi con matrice in lega d'allu-
minio. L'assenzanel termogramma di questo picco di fusio-
ne parziale potrebbe anche essere imputata ad una modesta
quantità di fase liquida dovuta a fenomeni di fusione parzia-
le, quindi non evidenziabile con tecniche calorimetriche. Al-
tri studi effettuati su compositi aventi matrice in lega d'allu-
minio 6061 rinforzata con SiCn [37] e sulla lega non rinfor-
zatal38l, hanno infatti mostratb come non fosse presente, in
curve ottenute tramite analisi termiche differenziali, il picco
endotermico associato a fenomeni di fusione paniale, pw
avendosi egualmente un comporlamento superplastico.

trrmv* d{ sup*r6:{;*stÈeit&
In Fig.10 sono riportati i valori degli allungamenti a rottura,
in funzione della temperatura di prova, alle velocità di
deformazione che hanno dato i migliori risultati (e =1.10-1 e
1'10 2 s 1). E'interessante notare che tali velocità sono sensi-
bilmente più elevate di quelle tipiche dei materiali superpla-
stici tradizionali, generalmente comprese tra 10-s e 10-3 sr.

Questo indica che il composito in oggetto presenta superpla-
sticità ad elevata velocità di deformazione, un risultato estre-
mamente interessante per le potenzialità di applicazione
commerciale del processo SPF. I risultati delle prove eviden-
ziano inoltre un comportamento superplastico, con valori
degli allungamenti a rottura sempre superiori a\ 2007o, nel-
f intero intervallo di temperature comprese tra 550 e 580 'C,
alla velocità di 1'10-1 s-1.

Fig.l 3 - Micrografia SEM della superficie di frattura del
composito A460l3+2qvol.Vo SiC,deformato a 560 "C e con
velocítà di deformazione iniziale'di l'10-t st in cui si evídenzia la
presenza dí filamenti.
Fig. I 3 - SEM micrograph of the fracture surface of the
AA6013+20voL7o SiC- composite composite tested at 560 "C with
an ínitial straín rate of 1' \ùt t t, showing filaments.

I1 massimo allungamento a rottura, pari a1 370Vo, è stato ot-
tenuto alla velocità di deformazione di 1.10-r s-1 e alla tem-
peratura di 560 'C (Figg. l0-11). E' importante notare come
questa temperatura sia molto vicina al valore di inizio fusio-
ne della matrice in lega di alluminio; questo consente di ipo-
tizzare che la formazione di una piccola quantità di fase li-
quida, nel corso della deformazione, possa avere un ruolo
importante quale processo di accomodamento del GBS,
nonché al fine di ridurre eventuali stati tensionali che insor-
gono alf interfaccia matrice-rinforzo durante il flusso plasti-
co, conducendo ad elevati allungamenti a rottura.
Le micrografie SEM delle superfici di frattura mostrano una
microstruttura carafterizzata da grani equiassici (Fig.12), re-
quisito fondamentale per la condizione di superplasticità.
Nel provino che ha fornito il maggior allungamento a rottura
(A=3707o, con t =1'10-1 s 1 e T=560 'C) è stata inoltre os-
servata la presenza di "filamenti" o "whiskers", aventi spes-
sore di circa 1 trrm e lunghezzafino a20 pm (Fig.l3), consi-
derati evidenza sperimentale del fenomeno di fusione a bor-
do grano 139,401. La morfologia di questi filamenti fa sup-
porre che il meccanismo che conduce alla loro formazione
sia un flusso viscoso di materiale allo stato liquido, presente
ai bordi del grano.
A temperature superiori a 560 "C sono invece risultati più
evidenti fenomeni di fusione della matrice, con conseguente
incremento della decoesione intergranulare, che favorisce
l'insorgere di rotture premature, con conseguenti modesti al-
lungamenti a rottura.

f {"àtuf'À [ t€ ]f]kf r

1. Sono state esaminate le caratteristiche microstrutturali e
le proprietà superplastiche del composito
AA60 I 3 +207oSi C., prodotto mediante metallurgia delle
polveri e quindi soitoposto a lratlamento termomeccanico
di laminazione a caldo. E' stato evidenziato che tale trat-
tamento è efficace nel produrre una microstruttura a grani
molto fini, idonea al flusso superplastico.

2. La caratterizzazrone superplastica è stata effettuata me-
diante prove monoassiali di trazione condotte a diverse
temperature (520+590"C) e velocità di deformazione (10-a

+ 10-1 s-1). Il composito studiato ha presentato compofta-
mento superplastico, con allungamenti a rottura superiori

U
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allffiVo, ad elevata velocità di deformazione (s =1.10-r s-1)
nell'intervallo di temperature comprese fra 550 e 5g0 "C.
Il massimo allungamento a rottura, pan al 370Vo, è stato
misurato sul campione deformato a € =1.10-1 s-l ed alla
temperatura di 560'C. Tale valore di temperatura è molto
vicino alla temperatura di inizio fusione della lega e ciò
consente di ipotizzarc un ruolo importante della fase li_
quida all'interfaccia matrice/rinforzo e u bordi di grano,
come meccanismo di "accomodamento" del GBS duran_
te la deformazione superplastica.

3. Le analisi delle super{ici di frattura, effettuate mediante
SEM, hanno confermato la presenza di una fase liquida al
bordo grano e in corrispondenza delle interfaccé, nelle
condizioni di deformazione superplastica ottimale.

&rh'&R&a;ef*x$\{TT

Questa ricerca è stata condotta con il contributo finanziario
del MURST, nell'ambito del programma di Ricerca Scientifi_
ca COFIN99 'Aspetti metallurgici e meccanici nella forma-
tura net-shape di compositi a matrice in lega di alluminio,'.
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Superplasticity is the ability of some polycrystalline mate-
rials to exhibit very high tensile elongations prior to failure
(Fig.I). This behaviour is generally observed in materials
with a fine grain size (<10 ttm), deformed at high tempera-
ture (720.47^) andvery low strain rates (10-s-10 3 st) [1-5].
The possibility to obtaín very large deformation, under low
flow stress, permits to use the superplastic properties in a
forming technique, named superplastic formíng (SPF) simi-
Iar to thermoforming of plastic materials [6]. The SPF tech-
nique, mainly when combined with Diffusion Bonding
(SPF/DB), is advantageous for applications in dffirent
fields (Fig.2).
The materials generally usedfor the production of superpla-
stically formed components are generally Al andTi alloys and
also some steels. Recently, several studies also demonstrated
that metal matrix composítes (MMCs) could exhíbit superpla-
sticity [7-28] at relatively high strain rates (>lù2 s-l). These
strain rates are considerably higher than the typical forming
rates used for conventional superplastic materials, and
rather close to commercial hot working rates. High strain
rate superplasticity (HSRS) is therefore very attractive for
commercial applications, because can lead to high producti-
víty in fabrication of products wíth complicated shapes. In
addition, in the case of materials dfficult to shape or machi-
ne with conventional techniques (such as MMCs), HSRS will
significantly reduce the production costs.
To date, however, a sufficient understanding of the mechani-
sms involved in HSRS of aluminium based composites has
not been reached and therefore further studies are neces-
sary.
The aim of this work was to study the possibility of achie-
ving high strdin rate superplasticity in a recently developed
6013/SiC, composite. produced by a special powder metal-
lurgy roulte using a proprietary high-energy mixing process.
Few data, in fact, are available on superplasticity of
6061/SiC, composites, while no data are reported for com-
posites bhsed on the 6013 Al alloy.

$*perpfasfl#fy fm mefal rnatrix con'lp*síf*s
The superplastic behaviour depends upon composition. mi-
crostructure, temperature and strain rate. The high ductility
of superplastic materials, moreover, is related to a high va-
lue of the index m, strain rate sensitivity of flow stress
(m>0.3), defined in the constitutive equation 6=kt^, where
o is the true stress, E the true strain rate, k a characteristic
of the material and testing temperature. The index m is the
slope of the logo - logtè curve (Fig.3) and, as shown in
Fig.3-b, it reaches a maximum value in the region II, vthich
therefore defines the range of strain rates for the observa-
tion of the superplastic behaviour (generally between l0'3
and l0-5 s-l 1. Also the testing ÍemperaÍure is important: ge-
nerally a temperature increase leads to a reduction of the

flow stress and permits to use higher strain rates.
As regard to the microstructural requirements it is necessary
to have afine grain size (d< 10 lt^), stable at the deforma-
tion conditions, in order îo help the grain boundary sliding
(GBS), the main deformation mechanism of superplastic
flo*.
To date, it has been demonstrated that many aluminium ma-
trix composites exhibit superplasticity at high strain rates (t
>102 s-t), as shown by the data in Table I [7-28]. These
strain rates are considerably higher than the typícal forming
rat e s u s e d fo r c o nv entional s up e rplas tic mat e rial s
It is recognized that high strain rate superplasticity (HSRS)

is associated with a very small grain size (approximately <5

trtm), as shown by the plot in Fig.4, in which the variation in
superplastic straín rate as afunction ofthe inverse grain si-
ze is reported. Therefore, the most important requirement to
achíeve HSRS, from a microstructural point of view, is the
presence of a very small grain síze, stable at the deforma-
tion temperature.
With regard to the deformation mechanisms, it is accepted
that grain boundary sliding (GBS) is the dominant deforma-
tion process of HSRS, as well as corwentional superplasti-
city. For metal matrix composites, interfacial sliding at ma-
trix/reinforcement also plays an important role [30]. In the-
se materials, in fact, the ceramic reinforcements generally
hamper GBS and/or act as stress concentrators, causing ex-
cessive cavity formation, which leads to premature failure
( Fi g. 5 - a ). S p e c i al a c c ommo dat i o n me chani s ms are, th e refo -

re, required to relax the high stress concentrations al the
reinforcement/matrix interfaces. Recently, it has been noted

[31] that in many superplastic aluminium matrix composites
a maximum elongation to failure is attained at a temperatu-
re that is close to or slightly above the partial melting tem-
perature, where melting occurs locally at the interfaces
and/or grain boundaries (Fig.S-b). In-situTEM and high re-
solution electron microscopy (HREM) has confirmed experi-
mentally both the presence of partial melting along the in-
terfaces at superplastic temperatures in aluminium alloy
matrix composites and its significance to hígh strain rate su-
p erplasticity. In particular, for Al-M g - Si/Si Ì{ I compo site s,

the formation of liquid phase during superplastic deforma-
tion, was related to Mg, Cu and Si segregation at the interfa'
ces, which lowered the melting point of these regions [32].
Figure 6 shows the elongation to faílure as a functíon of
temperature for the S|JVn/AlMgSi composites: it should be
noted that a maximuri el'óngation to failure was attained at
temperature close to the partial melting temperature (shown
by an arrow) [33]. Superplastic temperature, partíal melting
temperature, solidus temperature and superplastic proper-
ties in several MMCs showing HSRS are listed in Table II
t331.
However, several studies also showed that the presence of li-
quid phases not always lead to HSRS, because too much li-
quíd causes intergranular decohesion at liquid grain boun-
daries, with following intergranular fracture and very limi'
ted elongations. HREM observations evidenced that, for at-
taining high strain rate superplasticity, the liquid phase
should be less than l7o in volume fraction, less than 30 nm
in thickness and discontinuously distributed [34]. Therefore,
a liquid phase is required to be very thin, both in order to re-
Iax the stress concentratíons and to limit decohesion al li-
quid boundaries. Some composites (such as SiC/Mg-Zn-Zn
Mg,Sip/Mg-Zn e SiC/Mg-Zn-Zr) also exhibir hi!,h srrain ra-
te superplasticiry inh solid state containing no líquid pha-
ses. For these composites, the local stress caused by sliding
at interfaces is lower than the applied local stress at the in-
terfaces. In this case no stress concentrations are caused at
the interfaces, which, consequently, are not sites for cavity
nucleation [35,36].

$,$af*r:r*d ;n*# ex,rc#n:enfxd pr*reedwr*
The composite used in this study consisted of a 6013
(AI-Mg-Si-Cu) AI alloy matrix, which nominal composition
is reported in Table I, reinforced with about 2}vol.Vo of SiC
particles, supplied by Aerospace Metal Composite (UK).
The mechanical properties of the composite are reported in
Table IV. In order to develop a superplastic microstructure,
the billet was hot-rolled and reducedfrom 100 mm diameter
down to a.final thickness of 3 mm (107o per pass); the
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preheat of the sheet, prior to rolling, was 475 "C.
The microstructural characterízation of the composite, befo_
re the superplastic tests, was carried out by means of optical
and scanning electron microscopy (OM, SEM). A"differen_
tial thermal analysis (DTA) was also carriecl out in olider to
find any evidence for partial melting. The DTA run started
at room temperature, ended at 700.C and was made with a
c_onstant 

-heating rate of I0 " C/min, under Ar atmosphere.
Uniaxial tensile tests were carried out at constant cross_
head velocity, with a testing machine equipped with a th-
ree-zone electric resistance furnace. The superplastic tests
were carried out in ai4 at various temperatures, in a range
befween 520 and 590 "C, and with initial strain rates rir-
ging from l.l)a to l.l0-1 s-|. Tensile specimens of t0 mm
gauge length and 5 mm width were machined from the hot-
rolled sheet (3 mm thickness) with the tensile axis parallel to
the rolling direction (Fig.7). The fracture surfices of the

lpec_tnlens, after the superplastic tensile tests, were anaiysed
by SEM.

#eses{fs a*d dfsn*ssí*rs
Micro structural characterizqtion
The microstructural analyses, carried out by OM and SEM,
evidenced the presence of very fine (< 3 ltm) and homoge'-
neously distributed SiC particles. The average grain sizl of
the .aluminium alloy matrix ranged between-l n S p*. OU
gnd- SEMlyycrographs of the composite are shown in Fig.g
(a-b). A DTA thermogram of the composite, from room tem-
perature to 700 'C, is reported in Fig.9. As can be seen from
this figure, there is only a large endothermic peak at a tem-
perature of about 653 "C.
The absence of any small peak in our composite could attest
either that partial melting did not occur at all, or that the
amou_nt of liquid phase formed by partiat melting wcts too
small to be detected by DTA recorcling.

Saperplastic tests
Fig.10 shows the effect of temperature on elongation-to-fai-
lyrg o! tle present material, at two dffirent slrain-ratis of
l.l0-1 s-t and l.l0-2 s'l. The composircbxhibited a maximum
e-longation to failure of 3707o at a temperature equal to 560
" C, which is very close to the temperature value it which the
melting of the composite starts (as shown by DTA), with a
slrain-rale of 1.101 s i 1fig.il1. This strain rate value, signi_
ficantly hígher than those generally observed in superplistic
materials (ranging from 10'3 to l}-a s't), indicate that the
studied composite exhibits high strain rate superplasticity.

con4POSIa-rK

This optimum superplastic strain rate may be attributed to
the fine grain size of the composite.
Relatively small elongations, instead, were obtained at the
lower strain rate of I.l0-2 s-. , with a maximum of about
200Vo at a tempefttture of 535 "C. The fracture surfàces we-
re observed by SEM in order to explain the reasonforwhich
the peak elongation in the AA6013-2}vol.VoSiC,, comoosite
is obtained at 560 " C. A typicat SEM miuograpÈ of thi frac-
ture surface of specimen tested at 560 "C, under a strain ra-
te of 1.10-t5 t, is shown in Fig.t3. Typicalfitaments (that we-
re also called "whiskers" or "fibers") can be clearly seen;
they ar9, generally, as fine as I W and more than 20 W
long. Their formation in superplastic materials is frequently
reported and it is generally thought as the evidence of the
existence of a liquid phase, present at the grain boundaries
or at the matrix/reinforcement interfaces, during the defor-
mation t39,401. The morphology of these filaments sugge-
sted that the formation mechanism is more likely viscous-
flow of a liquidJike substance originally at the grain boun-
daries, and moreovef that the mechanism of the grain boun-
dary sliding could also be viscous flow of a liquid-like, grain
boundary material.

f**ef*sf**s
l. The microstructural characteristic of an

AA601 3 +2}vol.VoSiC, composite, produced by powder
metallurgy and hot-rolled have been sudied. The thermo-
mechanical treatment led to a significative grain refine-
ment of the aluminium alloy matrix.

2. The superplastic properties have been investigated by
means of uniaxial tensile tests, canied out at different
temperatures (520 + 590'C) and strain rates (1.10'a s-t +
l0-1 s-I ). A maximum elongation of 370 % was obtained at
560 " C, with a strain rate of I .10-1 s'l , indicating that the
composite is superplastic at high strain rate. This tempe-
rature value is very close to the temperature at which
melting of the composite starts, and this suggests that,
probably, also in this composite the presence of a liquid
phase at the interfaces and grain boundaries coutd play
an important role as an accommodation mechanism for
the GBS, during the superplastic deformation.

3. Filaments were observed on the fracture surfaces of the
composite tested at the optimum superplastic condition.
Their formation is generally thought as the evidence of
the existence, during the deformation, of a liquid phase at
the grain boundaries and./or at the interfaces.
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