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Evolucion microestructural de composites SiC/aleaciones CuSi
obtenidos a través de infiltracién reactiva(*)
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J. Cornejo®, S. Ordofiez” e 1. Iturriza®

Se estudié la evolucién microestructural de composites de SiC/aleaciones Cu-Si obtenidos a través del proceso de
infiltracion reactiva a 1400 °C. Se detectaron tres zonas en los composites obtenidos: zona de reaccidn, transicién e
infiltrada. En la zona de reaccién y de transicion, la microestructura resultante estuvo compuesta por una fase met4-
lica, l4minas de grafito y particulas de SiC. Se encontré que el SiC se descompone en estas zonas por efecto de la
aleacién Cu-Si, por lo que el silicio disponible forma una solucién liquida que a temperatura ambiente estuvo forma-
da por una solucién sélida o y una fase y (Cu;Si). El carbono resultante de la descomposicién del SiC precipit6 co-
mo ldminas de grafito. Ademads, la descomposicién del SiC fue disminuyendo a medida que la cantidad de silicio en
la aleacién inicial se incrementé.

Infiltracién reactiva; Descomposicién SiC; Composite SiC/Cu; Microestructura.

Microstructural evolution of SiC/Cu-Si composites obtained through reactive
infiltration

Abstract

Keywords

The microstructural evolution of composites of SiC/Cu-Si alloys obtained through process of reactive infiltration to
1400 °C was studied. Three zones were detected in the obtained composites: the reaction zone, the transition zone
and the infiltrated zone. In the reaction zone and transition zone the resulting microstructure was composed of a
metallic phase, graphite laminae and SiC particles. It was found that SiC decomposes into these areas because of the
alloy Cu-Si, so the available Si forms a liquid solution that a room temperature consisted of a a solid solution and a
y phase (Cu;Si). The carbon resulting from the decomposition of SiC precipitated as graphite laminae. In
addition, the SiC decomposition was decreasing as the initial amount of Si in the alloy increased.

Reactive infiltration; Decomposition SiC; Composite SiC/Cu; Microestructure.

1. INTRODUCCION

La alta resistencia al desgaste, el bajo peso especifi-
co, la alta rigidez y el bajo coeficiente de dilatacion
térmica hacen al SiC un material muy atractivo pa-
ra aplicaciones en ingenieria[”. Sin embargo, la nu-
la tenacidad tanto al impacto como a la fractura y la
baja resistencia al choque térmico se presentan co-
mo las dos principales desventajas de este material.
Por el contrario, los metales de transicién poseen
altos valores de tenacidad y, en especial, los del gru-
po IB tienen excelente conductividad térmica y
eléctrica.

Desde la Segunda Guerra Mundial se han de-
sarrollado los materiales compuestos. Dentro de es-
te grupo de materiales estdn los composites cerdmi-
co-metal (CCM). Los CCM son redes interconec-
tadas en el espacio de ambas fases. Esto conduce a
una estructura bien diferenciada con respecto a los
composites con refuerzos en forma de particulas, fi-
bras cerdmicas reforzadas o cerdmicas con inclusio-
nes metdlicas. Las técnicas mds utilizadas para su
fabricacién son infiltracién reactiva, infiltracién
por presién isostdtica en caliente (HIP) y sinteri-
zacionl?!. En ellas, el metal debe tener una buena
mojabilidad sobre el substrato y, en lo posible, una

() Trabajo recibido el dia 13 de agosto de 2009 y aceptado en su forma final el dia 23 de noviembre de 20009.
* Dpto. de Ingenieria Metalurgica, Facultad de Ingenieria, Universidad de Santiago de Chile. Av. B. O’Higgins 3363, Santiago, Chile.
** CEIT. Paseo Manuel de Larrizabal 15 (20009), San Sebastian Espafa.
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baja reactividad, con el objetivo de evitar que el subs-
trato (cerdmico) sea degradado por efecto de las reac-
ciones quimicas entre éste y el metal.

El sistema SiC/Cu ha sido muy estudiado dada la
excelente conductividad térmica y eléctrica que po-
seen ambos materiales!. No obstante, el uso de es-
tos composites es limitado debido a la degradaciéon
que sufre el SiC, producto de la reaccién quimica
que ocurre en la interfase entre éste y el cobre, dismi-
nuyendo ostensiblemente las propiedades fisico-qui-
micas y mecdnicas!®l.

En el proceso de infiltracién reactiva SiC/Cu es
muy importante tener una buena mojabilidad (bajo
angulo de contacto entre el liquido y el sélido), lo
cual no ocurre entre el cobre y el carburo de siliciol!?!,
Por otro lado, se han descrito grandes disminuciones
del 4ngulo de mojado para estos sistemas con el sélo
hecho de incorporar un aleante en el metal, por ejem-
plo, hierro en cobrel'l'y silicio en cobrel!?l. Durante
este proceso, la aleacién liquida reacciona con el SiC
para formar varios compuestos intermetdlicos y/o so-
luciones sélidas.

Publicaciones anteriores han informado de un 4n-
gulo de contacto entre el cobre y SiC a 1.100 °C de
140° y con un enlace débill®!, aunque es bien sabido
que el angulo de contacto tiene un régimen transi-
torio y, luego, alcanza el equilibrio}l. Sin embargo,
el angulo de contacto obtenido entre aleaciones Cu-
Siy SiC disminuye, aproximadamente, a 40° a
1.200 °C 112,

El primer paso hacia la obtencién de un CCM
con propiedades mecdnicas adecuadas es identificar
y caracterizar las fases metdlica y cerdmica.

El sistema SiC/Cu ha sido caracterizado en traba-
jos anteriores!®10¥ 121, Sin embargo, se hace necesario
conocer las caracterfsticas microestructurales de la in-
terfase cerdamico-metal, con lo cual se podran contro-
lar las propiedades mecdnicas finales del composite,
dado que se ha publicado que la nucleacién y propaga-
cién de las grietas en composites similares a este sis-
tema ocurre en la interfase cerdmico-metalll4l,

Los objetivos de este trabajo son identificar las
diferentes fases presentes en el composite Cu(Si)
SiC y compararlas con las del diagrama de equilibrio
de fases Cu-Si-C. Por otro lado, se hace necesario
determinar la influencia del soluto (Si) en la alea-
cién inicial Cu(Si) sobre el porcentaje en peso de Si
en la fase metdlica final.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

La fabricacién del substrato cerdmico se hizo a partir
de polvos de a-SiC, grado UF15 PREMIX (0,65 %
B4C y 3 % C como aditivos) suministrado por

LONZA GROUP LTDA., con un tamafio promedio
de particula de 25 pm. Estos polvos se compactaron
en una prensa uniaxial de matriz flotante con una
carga aplicada de 300 MPa. Los compactos en verde
fueron sinterizados en un horno JONES con elemen-
to calefactor de grafito bajo una atmdsfera de argén
a 1.600 °C. La velocidad de calentamiento fue de
0,33 °C-s7! hasta la temperatura de sinterizacién,
siendo el tiempo de mantenimiento a dicha tempe-
ratura de 180 min. La densidad final de los substratos
cerdmicos pre-sinterizados estuvo en torno al 65 %
de la densidad tedrica (DT), por lo que habfa un 35 %
de porosidad para ser infiltrada.

Para infiltrar los substratos ceramicos, se utilizaron
tres aleaciones base cobre con 1, 2 y 3 % en peso de
silicio. Las aleaciones se prepararon en un crisol de
aldmina, que fue introducido en un horno de resisten-
cias eléctricas LINDBERG. La infiltracién reactiva se
realizé en un horno de induccién ASTRO con un sis-
tema de alto vacio (6,67 X 103 Pa). La aleacién Cu-
Si sélida se colocé encima del substrato de SiC 'y, lue-
go, ambos se introdujeron en un crisol de altimina. Las
dimensiones del substrato fueron 45X8X8 mm. La
cantidad de aleacion fue 4 veces el peso de aleacién
requerida tedricamente para llenar el 35 % de porosi-
dad, con el objetivo de estudiar también el metal resi-
dual. La velocidad de calentamiento fue de 0,33 °C-s™!
hasta 900 °C. El tiempo de mantenimiento a esta tem-
peratura fue de 30 min para permitir la recuperacién del
vac{o; posteriormente, se continué con el calenta-
miento a la misma velocidad hasta llegar a 1.400 °C,
temperatura a la que se mantuvo el sistema durante
180 min.

Los ensayos de Calorimetria Diferencial de Barrido
(DSC) y Termogravimetria (TGA) se realizaron con
el objetivo de seguir el comportamiento de la reaccién
de descomposicion de SiC con aleaciones Cu-Si. El
equipo utilizado fue un calorimetro SETARAM mo-
delo SETSYS EVOLUTION 16-18 bajo una atmds-
fera de nitrégeno y con una velocidad de calenta-
miento de 0,167 °C-s! A partir de polvos de cobre,
silicio y SiC se fabricaron composites con 1,3y 5 %
de silicio. Se consider6 que el metal representarfa un
35 % en volumen del composite, por lo que se cal-
cularon las cantidades porcentuales necesarias para
generar los composites. Las muestras se calentaron
en un crisol de alimina. Se realizaron 4 ciclos de ca-
lentamiento-enfriamiento, con 30 min de manteni-
miento a 1.400 °C.

La caracterizacién microestructural se hizo en un
microscopio éptico y electrénico de barrido de emisién
de campo (FEG-SEM) JEOL JSM-7000 F equipado
con espectrometria de dispersién de energia de rayos
X (EDS) para la caracterizacién quimica. Para la iden-
tificacién de las fases presentes se usé la técnica de
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difraccién de rayos X (X-RD) en un difractémetro
modelo D5000 de SIEMENS con monocromador de
grafito. La radiacién utilizada fue Ka de Cu de A
1,5406 A.

El software Thermo-Calc y la base de datos
TCEFES3 se utilizaron para calcular diagramas de fases
multicomponentes y la actividad del carbono en la
aleacién Cu-Si.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

3.1. Microestructura y reactividad del
SiC con aleaciones Cu-Si

En la figura 1 se muestra la microestructura de un
composite SiC/Cu-1 % en peso Si. Es posible obser-
var claramente tres zonas, que pueden ser denomi-
nadas como: zona de reaccién, zona intermedia y zo-
na infiltrada. Similares resultados se obtuvieron pa-
ra los composites SiC/Cu-2 y 3 % en peso Si. Se
determiné que la zona de reaccién midié en prome-
dio 1.100 um y la zona de transicién 25 um. El resto
de la muestra fue infiltrada completamente
(6.875 um). Una vez fundida la aleacién que se colo-
c6 encima del SiC, por accién capilar, ésta, comen-
z6 a infiltrar de acuerdo al sentido de la flecha indi-
cado en la figura 1. En un inicio, se dio la reaccién de
descomposicién del SiC hasta llegar a una composi-
cién de silicio en equilibrio que detuvo la reaccion.

Avance de la Infiltracién

% Zona !
 Infiltrada”

Figura 1. Micrografia optica de un composite
SiC/Cu-1 % en peso Si.

Figure 1. Optical micrograph of a composite
SiC/Cu-1wt % Si.

La figura 2 muestra las micrografias obtenidas a
través de FEG-SEM del composite mencionado an-
teriormente. Se pudo apreciar, con analisis EDS y
X-RD, que la zona de reaccién (Fig. 2 a)), estd com-
puesta por una fase metalica (aleacién Cu-Si), lami-
nas de grafito y, en menor cantidad, particulas de
SiC. En la figura 2 b) se observa una zona intermedia
compuesta por una fase metdalica, ldminas de grafito
y particulas de SiC. A diferencia de la zona de reac-
cién, la descomposicién del SiC ha evolucionado de
forma menos agresiva. Por tltimo, la figura 2 c) mues-
tra la zona infiltrada del composite, la cual est4 cons-
tituida de una fase metalica y particulas de SiC (au-
sencia de laminas de grafito). A simple vista, no se
observa que el SiC esté interconectado a pesar de
haber sido sinterizado. Esto se debe a que la micro-
grafia no est4 hecha en tres dimensiones sino en dos.

Las microestructuras generadas en las zonas de re-
accion e intermedia son atribuidas a la descomposi-
cién del SiC en presencia de cobre, fenémeno que
ya ha sido estudiadol®8l. Al producirse la descompo-
sicién del SiC, el silicio disponible puede generar
una solucién con el cobre y/o formar compuestos in-
termetdlicos Cu-Si, dependiendo de la cantidad de
silicio disponible de la reaccién. Por otro lado, el car-
bono precipita como grafito, dada su baja solubili-
dad en el sistema Cu-Sil8,

3.2. Efecto de la composicion de la
aleacion Cu-Si sobre la reactividad
del SiC

La figura 3 muestra el diagrama de equilibrio Cu-Si-C
a 1.400 °C. Se observa que la mdxima cantidad de
carbono disuelta en una aleacién liquida Cu-Si-C a
esta temperatura es 7 ppm. Sin embargo, a tempera-
turas inferiores a 1.100 °C, la solubilidad del carbo-
no disminuye por debajo de 1 ppm.

En la figura 4 se muestra la evolucién de la actividad
del carbono (respecto al grafito) con la temperatura
para diferentes aleaciones Cu-Si iniciales. Puede apre-
ciarse que en la medida que aumenta la cantidad de si-
licio en la aleacién la actividad del carbono disminuye,
lo que conlleva a inhibir la aparicién de grafito en el
sistema, puesto que la presencia de grafito se ve favore-
cida cuando la actividad de éste es uno (sustancia pu-
ra); valores inferiores a la unidad estan asociados prin-
cipalmente al SiC. También, se observa que, a tempe-
raturas inferiores a 400 °C, la actividad del carbono en
la aleaciéon Cu-Si es practicamente nula, razén por la
cual es posible despreciar el efecto del carbono en la
fase metalica a temperatura ambiente, la que puede
simplificarse y caracterizarse de acuerdo al diagrama de
equilibrio binario Cu-Sil'’! mostrado en la figura 5.
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COMPO 150KV X1,500 10um WD 9.9mm

Figura 2. Micrografias FEG-SEM de un composite SiC-Cu-1% en peso Si: (a) zona de reaccion, (b)

zona intermedia y (c) zona infiltrada.

Figure 2. FEG-SEM micrographs of a composite SiC/Cu-1wt % Si: (a) reaction zone, (b) transition

zone and (c) infiltrated zone.
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Figura 3. Diagrama de equilibrio del sistema
Cu-Si-C calculado para diferentes isotermas.

Figure 3. Equilibrium diagram of the system Cu-
Si-C calculated for different isotherms.
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Figura 4. Evolucion de la actividad del carbono
(grafito) con la temperatura en algunas aleacio-
nes Cu-Si-C.

Figure 4. Evolution of the activity of carbon
(graphite) with the temperature in some alloys
Cu-Si-C.
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Figura 5. Diagrama de equilibrio binario de alea-
ciones Cu-Sil'%],

Figure 5. Equilibrium diagram of binary alloys
Cu-Si.

La tabla I muestra los analisis (promedios) de es-
pectrometria de dispersién de energia (EDS) para el
silicio en la matriz metélica del composite. No se ob-
servaron diferencias considerables en la cantidad de
silicio en las tres zonas del composite. Por consiguien-
te, considerando que la matriz metélica puede carac-
terizarse a través del sistema Cu-Si y utilizando la ba-
se de datos TCFE3 del software THERMOCALC
para extender las lineas de interés del diagrama de
equilibrio de este sistema a temperatura ambiente,
es por lo que se pudieron calcular las cantidades de

Tabla I. Cantidad de Si y fase en el metal del
composite

Table I. Amount of silicon and phase in the
metal of the composite

0,
Composite X final % Fase
inicial (% en peso) v
SiC/Cu-1% en peso
de Si 7,87 14,07 85,93
SiC/Cu-2% en peso
de Si 6,45 42,20 57,80
SiC/Cu-3% en peso
de Si 5,41 62,81 37,19

fases presentes a esta temperatura aplicando la regla
de la palanca.

Se aprecia que al aumentar la cantidad de silicio
en la aleacién infiltrante (inicial), la cantidad de si-
licio en la matriz metalica del composite (final) dis-
minuye. Esta tendencia explica la evolucién de la
microestructura de los composites mostrados en la
figura 2, donde también se observa que a medida que
se produce la descomposicién del SiC (zona de reac-
cién e intermedia, figuras 2 a) y b)) la aleacién se va
enriqueciendo en silicio, hasta llegar a un nivel en
el cual se detiene esta reaccién (zona infiltrada, fi-
gura 2 c¢)). Esto sugiere que al incrementar la canti-
dad de silicio en la aleacién infiltrante la descompo-
sicién del SiC es inhibida. Por el contrario, meno-
res cantidades de silicio generan que una mayor
porcién de SiC reaccione debido a la presencia de
cobre en el sistema, por lo que la cantidad de silicio
en la aleacién final aumentard, como se pone de ma-
nifiesto en la tabla .

El comportamiento anterior puede estar asocia-
do al aumento considerable de la actividad del carbo-
no en presencia de cobre, lo cual hace que el carbo-
no en el SiC se desestabilice y llegue a su forma esta-
ble como grafito. Cuando hay cobre puro en contacto
con SiC, la actividad del carbono llega a la unidad
(con respecto a una solucién Raoultiana), aparecien-
do, de esta forma, el grafito. Al adicionar silicio al
cobre (aleacién) se producird un proceso de absor-
cién preferencial de 4tomos de silicio en la interfase
liquido-SiC, puesto que se favorecen m4s los enla-
ces Si-C que los Cu-Cl8l, Experimentalmente, se ha
visto que esto provoca que el dngulo de contacto dis-
minuya drdsticamente desde 140° para el Cu puro a
40° para las aleaciones Cu-Sil!Zl,

De acuerdo al diagrama de equilibrio Cu-Si
(Fig. 5), las fases presentes en el metal del composi-
te SiC-Cu/Si serdn fase o (solucién solida Cu-Si) y fa-
se ¥ (Cu,Si). En la figura 6 se puede apreciar la evo-
lucién de los maximos de difraccién para los compo-
sites SiIC/Cu-1y 3 % en peso de Si. Para ambas
composiciones se observa la presencia de fase o y y
en la fase metdlica de los composites. Esto confirma
la existencia de estas fases y esta en total acuerdo con
el diagrama de equilibrio binario Cu-Si.

De acuerdo con la tabla I, la fase metdlica del com-
posite tiene una mayor cantidad de silicio que la ale-
acién inicial. En la figura 7 a) se muestra un punto tri-
ple, entre SiC, grafito y metal que se produjo en la zo-
na de reaccién. Por otro lado, en la figura 7 b) se
visualiza la fase metlica del composite correspondien-
te a la zona infiltrada. En esta tltima figura, también se
observa que en la fase metdlica existen pequefias
particulas con un tamafio promedio de 10 nm. De los
andlisis EDS y de difraccién de rayos X se induce que
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Figura 6. Difractograma correspondiente a los
composites SiC / Cu-1 % en peso Siy 3 % en
peso Si.

Figure 6. Diffraction patterns for the composites
SiC/Cu-1% by weight Si and 3 wt% Si.

estas particulas corresponden a la fase y y estdn inmer-
sas en una matriz cibica de caras centradas identifi-
cada como fase a.. Por lo tanto, estos resultados coin-
ciden con los mostrados en el difractograma de la figu-
ra 6 y la caracterizacién microestructural de la fase
metdlica de los composites predicha por el diagrama
de equilibrio binario Cu-Si (Fig. 5).

Aleacion

La figura 8 muestra la microestructura generada
en la zona de reaccién del composite SiC/Cu-1 % en
peso Si. Andlisis EDS mostraron la presencia de ldmi-
nas de grafito, SiC, y una fase metdlica Cu-Si
(Figs. 8 a) y 8 b)). Se aprecia que las ldminas de gra-
fito se producen a partir de la particula de SiC, lo
cual denota un crecimiento cooperativo entre la des-
composicién del SiC y la aparicion de grafito. Este
efecto ha sido, asimismo, observado por otros inves-
tigadores[!0Y 17 con diferentes sistemas metal/cers-
mico. Estos, han determinado que el crecimiento de
la nueva fase ocurre en el punto triple, mientras el
metal liquido estd en contacto con el grafito y el SiC
(Fig. 8 b). Ademas, se observa una textura en las l4-
minas de grafito que puede estar asociada a un cre-
cimiento epitaxial entre estas y el SiC (Fig. 8 ¢)). El
o-SiC utilizado tiene una estructura hexagonal 6H
cuyo plano superficial es la familia {0001} y el grafi-
to presente en estos composites también exhibe una
estructura hexagonal compacta.

3.3. Analisis DSC

Con el objetivo de profundizar en la interaccién en-
tre las aleaciones Cu-Siy el SiC se ha llevado a cabo
un seguimiento continuo de las reacciones que tie-
nen lugar tanto en el calentamiento como en el en-
friamiento de estos composites. Convencionalmente,
se adoptd que los maximos representan transformacio-
nes exotérmicas y los minimos representan a las trans-
formaciones endotérmicas. La figura 9 muestra los
resultados de los andlisis DSC y TGA del primer
calentamiento realizados a las mezclas de polvos

Aleacion

Figura 7. Micrografias FEG-SEM: (a) interfase grafito-SiC-metal de la zona de reaccion y (b) fase

metalica de la zona infiltrada.

Figure 7. FEG-SEM micrographs: (a) interface graphite-SiC-metal of the reaction zone and

(b) metallic phase infiltrated zone.

REV. METAL. MADRID, 46 (3), MAYO-JUNIO, 240-248, 2010, ISSN: 0034-8570, elSSN: 1988-4222, doi: 10.3989/revmetalm.0942 245



J. CORNEJO, S. ORDONEZ E |. ITURRIZA

WD 10.0mm

Figura 8. Micrografias FEG-SEM de la zona de reaccion del composite SiC/Cu-1 % en peso de Si;

(a) 13.000X, (b) 27.000X y (c) 140.000X.

Figure 8. FEG-SEM micrographs of the reaction zone of the composite SiC/Cu-1 % by weight Si;

(a) 13,000, (b) 27,000X and (c) 140,000X.

elementales cobre, silicio y SiC que representarian
los composites SiC/Cu-X % en peso de Si (X=1,2y
5). La figura 9 a) muestra el anilisis DSC de estos
composites. Las fluctuaciones registradas entre tem-
peratura ambiente y 260 °C corresponden a la varia-
bilidad de la fuente de poder del equipo por alcan-
zar lo mds rdpido posible una velocidad de calenta-
miento constante (0,33 °C-s7!). Entre 260 y 460 °C
se libera el aglutinante que viene incorporado en los
polvos de SiC. Estos efectos se aprecian en la grafica
TGA de la figura 9 b) como una fuerte pérdida de
masa (=5 %) durante el calentamiento entre tem-
peratura ambiente y 460 °C.

Para las mezclas con 1, 2 y 5 % en peso de silicio
inicial se observa un méaximo endotérmico entre 800
y 865 °C, aunque en la mezcla con 1 % en peso de
silicio es poco perceptible. Al aumentar la tempe-
ratura, se producird una difusién superficial y volu-
métrica de silicio y cobre. Se sabe que la difusién

superficial es mucho m4s rdpida que la volumétri-
call®l, Esto provocard que existan zonas ricas en sili-
cio. Las cantidades de estas zonas dependerdn del
porcentaje de silicio inicial en la mezcla, lo cual ex-
plica que el maximo endotérmico para la mezcla con
1 % en peso de silicio sea casi imperceptible, caso
opuesto al que ocurre en las mezclas con 2y 5 % en
peso de silicio (Fig. 9 a)). Lo anterior estd en total
acuerdo con lo establecido en el diagrama de equili-
brio Cu-Si (Fig. 5). Del rango de temperatura en que
ocurre esta transformacién y la ayuda del diagrama
de equilibrio Cu-Si se puede estimar que la fraccién
de liquido presente tendria en promedio un 7,7 %
en peso de silicio.

Un segundo méximo se observa en torno a
1.060-1.080 °C, como consecuencia de la fusién de
las particulas de Cu (1.083 °C). Sin embargo, la mez-
cla con 5 % en peso de silicio inicial presenta un ma-
ximo endotérmico mds débil que las otras mezclas.
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Figura 9. Analisis para el primer calentamiento de los composites SiC/Cu-X % en peso de Si (X=1, 2

y 5): (@) DSC y (b) TGA.

Figure 9. Analysis for the first heating of composites SiC / Cu-X wt % Si (X=1, 2 and 5): (a) DSC and

(b) TGA.

Esta aleacion en estado homogéneo tiene un punto de
fusion entorno a los 970 °C. No obstante, la apari-
cién del primer liquido de esta aleacién ocurre alre-
dedor de los 860 °C, por lo que este rango de tem-
peraturas representa una zona bifasica sélido liquido.
Sin embargo, se logra fundir completamente la alea-
cién metdlica a 1.077 °C debido a la mayor presencia
de particulas de cobre.

Posterior a la fusién de la fase metdlica, en la figu-
ra 9 a), se observan unos pseudo maximos exotérmicos
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(en torno a 1.300 °C) los cuales pueden estar asocia-
dos a la reaccién de descomposicion del SiC. En los si-
guientes ciclos de calentamiento (segundo a cuarto)
de los composites no se apreciaron estos maximos
exotérmicos. La figura 10 a) muestra solo el cuarto
ciclo de calentamiento, puesto que el segundo vy ter-
cero tuvieron un comportamiento similar. Lo anterior
sugiere que la reaccién de descomposicién del SiC
procede en forma masiva en el primer calentamien-
to, puesto que se estarfa alcanzando la composicién de
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Figura 10. Andlisis DSC composites SiC/Cu-X % en peso de Si (X=1; 2y 5): (a) segundo al cuarto ca-

lentamiento y (b) Cuarto enfriamiento.

Figure 10. DSC analysis of composites SiC/ Cu-X wt% Si (X=1; 2 and 5): (a) second to fourth heating

and (b) fourth cooling.
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silicio en equilibrio, deteniéndola completamen-
tel”v8]. S esto no ocurriera, se tendria que haber ge-
nerado un desplazamiento de los minimos endotérmi-
cos ya que la aleacién estarfa aumentando su conte-
nido de silicio.

Los minimos endotérmicos (852 °C) de la figura
10 a) pueden atribuirse a la fusién del peritéctico
5 (6 & L +a) 12, El segundo minimo endotérmico
(900 °C) corresponde a la fusion total de la aleacién
Cu-Si. Por otro lado, en los ciclos de enfriamiento
se observaron algunos méximos exotérmicos. El pri-
mero aparece a 885 °C, que corresponde a la solidi-
ficacion de la fase a.. El segundo, puede ser atribui-
do a la reaccion peritéctica (fase ) a 848 °C. El dl-
timo maximo exotérmico estd asociado a la
precipitacion de la fase B, que ocurre a 827 °C. Las di-
ferencias apreciadas entre las temperaturas de apari-
cién de las fases en el calentamiento y enfriamiento
se atribuyen a los fenémenos de solidificacién de las
aleaciones (subenfriamiento, nucleacién, etc. )9,
Con base en el diagrama de equilibrio Cu-Si, se esti-
ma que las composiciones de la fase metalica estdn
entre 5,5 a 8 % en peso de silicio, lo que coincide,
de manera excelente, con las observaciones realiza-

das en FEG-SEM, analisis EDS y X-DR.

4. CONCLUSIONES

Se logré relacionar las fases presentes en los compo-
sites fabricados con el diagrama de equilibrio Cu-Si.

Se determind que los composites obtenidos pre-
sentaron tres zonas caracteristicas: zona de reaccion,
zona intermedia y una zona infiltrada. La microes-
tructura de las zonas de reaccién e intermedia consis-
ti6 en una matriz metdlica (fase a y y), ldminas de
grafito y particulas de SiC. Para la zona infiltrada, la
microestructura estuvo formada por particulas de SiC
y una matriz metalica compuesta con las mismas fa-
ses (oL y y).

La descomposicion de SiC con aleaciones base
cobre tiende a disminuir con el incremento del con-
tenido de silicio en la aleacion inicial.
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