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Streszczenie

Praca przedstawia krytyczng analize obecnego stanu
wiedzy na temat wtasciwosci termofizycznych metalowych
materiatébw kompozytowych, w ktérych zastosowano réz-
ne typy zbrojgcej fazy weglowej: grafit, diament, wtdkna
weglowe, nanorurki weglowe, fulleren, grafen, tlenek gra-
fenu. Materiaty te musi cechowac wysokie przewodnictwo
cieplne (powyzej 300 W-(m-K)-), rozszerzalno$¢ cieplna
zblizona do materiatu, z ktérego ciepto jest odprowadza-
ne (4-9 x 10-5-K), niskie przewodnictwo elektryczne, duza
odpornosc¢ na dziatanie erozyjne tuku elektrycznego, niska
i stabilna rezystancja zestykowa. Zastosowanie réznych
typoéw zbrojenia weglowego o strukturze typu 2D, jak na-
norurki weglowe, fullereny, grafen czy tlenek grafenu otwie-
ra nowe mozliwo$ci w zakresie ksztattowania wtasciwosci
termofizycznych, w tym przewodnoSci cieplnej. Niestety,
zaawansowane metalowe kompozyty zbrojone fazg weglo-
wa o strukturze 2D sg nadal rzadko stosowane ze wzgledu
na nierozwigzane dotgd problemy technologiczne tgczenia
matrycy metalowej z fazg weglowg typu 2D, co przektada
sie na niezadawalajgcg przewodnos$c¢ cieplng tych materia-
téw oraz skomplikowany proces produkcji i ich cene.

Stowa kluczowe: kompozyty metalowe, weglowa faza zbro-
jJgca, przewodnictwo cieplne

1. Wstep

Postepujgca miniaturyzacja uktadéw elektronicznych
wymusza na producentach stosowanie coraz bardziej
wydajnych elementéw odprowadzajacych ciepto (radia-
torow) w zaawansowanych technologiach elektronicz-
nych. Coraz bardziej wyrafinowane materiaty kompo-
zytowe majg zapobiec uszkodzeniu lub rozwarstwieniu
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Abstract

The paper presents a critical analysis of the current state-
of-the-art thermo-physical properties of metal composite
materials, in which different types of carbon reinforcing
phase have been used: graphite, diamond, carbon fibres,
carbon nanotubes, fullerene, graphene and graphene oxide.

These materials must possess high thermal conductivity
(above 300 W-(m-K)~'), thermal expansion similar to that of
the material from which the heat is removed (4—9 x 10-5-K"'),
low electric conductivity, high erosion resistance of the elec-
tric arc, as well as low and stable contact resistance. The
application of various types of carbon reinforcement with
a structure of the 2D type, such as carbon nanotubes, fuller-
enes, graphene or graphene oxide, opens new possibilities
in the field of the formation of thermo-physical properties, in-
cluding thermal conductivity. Unfortunately, advanced metal
composites reinforced with a 2D type carbon phase are still
rarely used, due to the unsolved technological problems con-
nected with joining the metal matrix with the 2D type carbon
phase, which results in unsatisfactory thermal conductivity of
these materials as well as a complicated production process
and a high price.

Keywords: metal-matrix composites, carbon reinforcement,
thermal conductivity

1. Introduction

The progressing miniaturization of electronic systems
forces the producers to apply more and more efficient
heat removing elements (radiators) in advanced electronic
technologies. The increasingly sophisticated composite
materials are to prevent damage or delamination of these
types of devices, caused by operating thermal stresses [1].
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tego typu urzgdzenh na skutek dziatajgcych naprezen
termicznych [1].

Gtéwne wymagania stawiane tej grupie materia-
téw to przewodnictwo cieplne (TC), nie mniejsze niz
300 W-(m-K)', wspdtczynnik rozszerzalnosci ciepl-
nej (CTE) zblizony do materiatu, z ktérego ciepto jest
odprowadzane (4-9 x 10%-K"), niskie przewodnictwo
elektryczne, duza odpornos¢ na dziatanie erozyjne tuku
elektrycznego, niska i stabilna rezystancja zestykowa
oraz niska cena [1].

Kompozyty o osnowie metalowej (MMCs) charakte-
ryzujg sie wysokim przewodnictwem cieplnym, a wpro-
wadzenie faz ceramicznych umozliwia poprawienie wia-
Sciwosci kompozytu oraz dopasowanie (zmniejszenie)
CTE do wymagan stawianych uktadom scalonym [2].

W przemysle elektronicznym do tej pory stosowano
materiaty, takie jak: Cu-Mo, Cu-W, Al-SiC oraz MMCs
zbrojone weglem w postaci grafitu (C,,) [3], takie jak:
Ag-C, Cu-C oraz Ag-W-C [1]. Rozwdj elektroniki zainspi-
rowat jednak badaczy do wykorzystania jako zbrojenia
w MMCs innych postaci wegla, jak widkna weglowe (C;)
[4], diament (C,) [1,2,4,5] oraz wegla o strukturze typu
2D, np. nanorurek weglowych (C.y) [6], wieloscien-
nych nanorurek weglowych (C,,ycnr) [6], fullerenu (Cy,)
[7] czy grafenu (Cg,) [8,9]. Spodziewano sie, ze takie
kombinacje materiatowe tgczgce w sobie zaréwno niski
CTE, jak i wysokie TC (tab. 1) datyby duze mozliwosci
w zakresie ksztattowania wiasciwosci termofizycznych.

Charakterystyki TC oraz CTE wybranych materiatéw
zawarto w tabeli 1 [3-9].

The main requirements for this group of materials are:
thermal conductivity (TC) not lower than 300 W-(m-K),
coefficient of thermal expansion (CTE) similar to that of
the material from which the heat was removed (4-9 x
108-K), low electric conductivity, high erosion resistance
of the electric arc and low and stable contact resistance
as well as a low price [1].

Metal-matrix composites (MMCs) are characterized
by high thermal conductivity, and introducing ceramic
phases makes it possible to improve their properties and
adjust (reduce) their CTE to the requirements made for
integrated circuits [2].

So far, the electronic industry has applied materi-
als such as: Cu-Mo, Cu-W, Al-SiC as well as MMCs
reinforced with carbon in the form of graphite (C,,) [3],
e.g.: Ag-C, Cu-C and Ag-W-C [1]. The development of
electronics has, however, inspired researchers to use
other carbon forms as reinforcement in MMCs, such
as carbon fibres (C;) [4], diamond (C,) [1,2,4,5] and
carbon of a 2D structure, e.g. carbon nanotubes (Cgyy)
[6], multiwalled carbon nanotubes (C,,ycn7) [6], fullerene
(Cqo) [7] or graphene (Cg,) [8,9]. It was expected that
such combinations of materials, with both low CTE and
high TC (Tab. 1) would provide great potential in the
formation of thermo-physical properties.

The TC and CTE characteristics of selected materials
are included in Table 1 [3-9].

Tabela 1. Wartosci TC oraz CTE wybranych materiatéw [3-9]
Table 1. TC and CTE values for selected materials [3-9]

Symbo! materiatu / TC, W-(m-K)" CTE, 104K Symbo! materiatu / TC, W-(m-K)" CTE, 104K
Material symbol Material symbol
Al 240 22 Cr.C, 27 -
Au 315 - TiC 36,4 7,74
Ag 420 19,8 InP 68 4,3
Cu 380 16,5 B,C 67 4,5
Si 153 3,8 SiC 280-400 3,8
B 27 5 AIN 285 -
Cr 94 4,9-8,2 CaC 270 -
Ti 22 8,4 Cr,C, 19 1,7
GaAs 55 59 Cgr 1700-2000 -0,5-27
Al-Si Do < - C, 1000-2000 -1-0
Ag-Cu - Cwent 1800-6000 -1-0
Cu-B, Al, Cr, Ti 250-650 - C., 4000 -
AIN 285 43 C, 1000-2200 1-1,2
Legenda/Key:
C, — diament/diamond, Cgr — grafit/graphite, C, — grafen/graphene, C_ — wtdkno weglowe / carbon fibre, C,, .. — Wieloscienna
nanorurka weglowa / multiwalled carbon nanotube
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Na tle dotychczas stosowanych materiatow wtasciwo-
Sci cieplne kompozytéw zbrojonych weglem w postaci
C,, Crczy Cglr (rys. 1) wypadajq lepiej, przy czym wpro-
wadzenie do osnowy Cu syntetycznego C, uplasowato
ten materiat na najwyzszej pozycji [3]. Wprowadzenie
C, niesie jednak ze sobg spadek wspotczynnika CTE
do wartosci porownywalnej do pétprzewodnikow i izo-
latoréow ceramicznych (CTE C, wynosi 2,3 x 106-K™").

In the background of the materials applied so far, the
thermal properties of materials reinforced with carbon
in the form of C;, C or C, (Fig. 1) perform better, while
the introduction of synthetic C, into the Cu matrix has
placed these materials at the highest level [3]. However,
the introduction of C, causes a drop of the CTE coef-
ficient to a value similar to those of semi-conductors
and ceramic insulators (CTE C, equals 2.3 x 10:6-K™").
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Rys. 1. Zestawienie TC oraz CTE materiatow typu Me-C [3]
Fig. 1. Compilations of TC and CTE of Me-C type materials [3]

Kompozyty o osnowie metalowej zawierajgce C,, wy-
kazujg nieco nizsze wartosci TC od wzmacnianych C,
[3], ale nadal wartos¢ ta jest wieksza od materiatu czy-
stej osnowy (Cu, Al). Podobnie jak dla materiatéw zbro-
jonych C,, wprowadzenie C, powoduje spadek CTE.

Zbrojenie kompozytow metalowych fazg C; nie zmie-
nia znaczaco ich TC w stosunku do materiatu osnowy,
co widac¢ na przykftadzie materiatu Cu-C..

Biorgc jednak pod uwage wtasciwosci cieplne faz
weglowych o strukturze typu 2D, takich jak Cg,, ktorego
TC wynosi ~4000 W-(m-K)"' (tab. 1) oczekiwano, ze
materiaty zbrojone takg strukturg wykazg przewod-
nictwo wyzsze niz te wzmacniane C,. Wprowadzenie
grafenu jednak do tej pory nie spetnito w zakresie TC
oczekiwan, jakie przed nimi stawiano. Obnizyt on CTE
osnowy, co jest zachetg do dalszych badah nad inno-
wacyjnymi rozwigzaniami metod produkcji tej grupy
materiatowej w celu sprostania oczekiwaniom stawia-
nym przez przemyst.

2. Modele matematyczne stosowane do
obliczenia TC kompozytéw o osnowie
metalowej

Ksztattowanie wiasciwosci termofizycznych, w tym
TC, opiera sie na doswiadczalnym wyznaczaniu wspot-
czynnikow przewodnosci temperaturowej i cieplnej oraz
obliczaniu ich teoretycznych wartosci zgodnie z mode-
lem matematycznym.

Wsréd modeli matematycznych stosowanych do
obliczania TC (),) kompozytdw, otrzymanych metoda

Metal-matrix composites containing C,, exhibit slightly
lower TC values than those reinforced with C, [3], yet
this value is still higher than that of the material of the
pure matrix (Cu, Al). Just like in the case of materials
reinforced with C,, introducing C,, causes a drop of CTE.

Metal composites with a C phase does not significant-
ly change their TC in respect of the matrix material, which
is clearly visible in the example of the Cu-C; material.

However, considering the thermal properties of carbon
phases with a 2D type structure, such as C,,, whose TC
equals ~4000 W-(m-K)" (Tab. 1), it was expected that
materials reinforced with such a structure will exhibit
thermal conductivity which is higher than that of the ones
reinforced with C,. Yet, so far, introducing graphene has
not fulfilled the expectations in respect of TC. It has
lowered the CTE of the matrix, which is an encourage-
ment for further research of innovative solutions in the
methods of producing this group of materials, with the
purpose to fulfill the expectations posed by the industry.

2. Mathematical models for TC calculation of
metal-matrix composites

The formation of thermo-physical properties, including
TC, is based on the experimental determination of the
coefficients of temperature and thermal conductivity as
well as calculation of their theoretical values according
to the mathematical model.

Among the mathematical models used to calculate
the TC (A,) of composites obtained by the method of
infiltration of porous preforms, the Maxwell model is fre-
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infiltracji porowatych preform, czesto stosowany jest
model Maxwella (1) [5]. Model ten zaktada, ze czgstki
zbrojenia posiadajg ksztatt kulisty, a ich udziat objeto-
Ssciowy w osnowie nie jest duzy. Niestety, model Ma-
xwella pomija opornos¢ termiczng na granicy czastek
zbrojenia, jak réwniez niekulisty ksztatt i jest stosowany,
gdy udziat objetosciowy czgstek zbrojenia jest duzy, co
w konsekwencji daje zawyzone wartosci TC.

ﬂczlmzvd(ii—1)+(;i+2) "
Va ( _%)+(ii+2)
gdzie:

A, — TC ciggtej matrycy (metal),
Ay — TC materiatu zbrojenia (C,, Cqyy itp.),
V,— udziat objetosciowy kulistych czgstek zbrojenia.

Model, ktéry uwzglednia wzrost udziatu objetoscio-
wego czgstek zbrojenia, zaproponowat Bruggeman [5]:

Ao = Je (ﬂm)l/s

1-Vyg=——"-(—
T da = Am e

()

Model Bruggemana zostat zmodyfikowany przez
Wanga i innych [5]. Uwzgledniono w nim ksztatt cza-
stek osnowy oraz opornos$¢ termiczna:

L (A (A — 2@ =)\
a-vor=(3) <ﬂm = ﬂd(l—ﬁ)>
gdzie:

©)

B = I%K — promien czgstki zbrojenia,

R, — promien Kapitsa,Rgy = Ry Ay,

R, — opornosc¢ termiczna granicy faz zbrojenie-osnowa.
Hasselman i Johnson wprowadzili natomiast zmiany

do réwnania Maxwella uwzgledniajgce opornosc ter-

miczng granicy faz zbrojenie-osnowa [5]. Robwnanie to
przyjeto postac:

quently applied (1) [5]. This model assumes that the re-
inforcement particles have a spherical shape, and their
volume fraction in the matrix is not high. Unfortunately,
the Maxwell model neglects the thermal resistance on
the boundary of the reinforcement particles, as well as
the non-spherical shape, and it is used when the volume
fraction of the reinforcement particles is high, which in
consequence gives excessive values of TC.

1C=M2Vd(ﬁ_1)+(;’i+2) "
(i -2) + (G2
where:

2, — TC of continuous matrix (metal),
J4— TC of reinforcement material (C,, Cy etc.),
V,— volume fraction of spherical reinforcement particles.

A model which considers the increase of the volume
fraction of the reinforcement particles has been pro-
posed by Bruggeman [5]:

Aa = A (zm>1/3

1-Vy=—-—-(-1
C7 g = A \ e

()

The Bruggeman model has been modified by Wang
et al. [5]. It considered the shape of the matrix particles
and the thermal resistance:

o (Pm\ (A — 2@ =P\
(1=Va) ‘(Tc)(ﬂm - zdu—ﬁ))

®)

where:

Rk , , .
B = i radius of a reinforcement particle,
R, — Kapits radius, R = Ry Ay,

R, — thermal resistance of the reinforcement-matrix in-
terface.

Hasselman and Johnson introduced changes into
the Maxwell equation, which considered the thermal
resistance of the reinforcement-matrix interface [5]. The

2(& -1 = id)yd Ao + 2+ 2’1 equation has assumed the following form:
Ae = Zn ‘o A T i (4) y) 2 2 A
¢ Aa | Aa Ad Ag 2(52 -1 - 24y S84 42 4254
(1—,1m YG)Va Zm+2+26 he =i (/1,,, rG)d A rG(4)
(o
(1—% fg)vd ii+2+2f—g
gdzie:
r — promien kulisty czgstek wzmocnienia, where:
332 Prace 10d 4/2016
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G — opornosc¢ termiczna granicy faz zbrojenie-osnowa.

Hamilton i Crosser ponownie zmodyfikowali model
Maxwella i ostatecznie przyjat on postac [5]:

M) </1c — 4 —ﬁ))n

a-vor= () E—ap

(®)

gdzie:
) . 1
n — wspotczynnik dla sferycznych czgstek, n = 7

¥ — wspotczynnik sferycznosci, ¥ = 1 dla czgstek ku-
listych.

Dla okreslenia opornosci termicznej na granicy dwoch
faz kompozytéw polikrystalicznych wykorzystywany jest
model AMM (ang. Acoustic Mismatch Model) lub DMM
(ang. Diffuse Mismatch Model) [1]. Oba modele oparte
sg tylko na transporcie fononéw, gdzie opornos¢ ter-
miczna jest wynikiem transportu energii wzdtuz granicy
rozdziatu. Transport energii zachodzi pomiedzy fono-
nami o wyzszej energii materiatu o wyzszej tempera-
turze do fononoéw o nizszej energii materiatu o nizszej
temperaturze, tworzgc strumien ciepta:

47,7, cos(6,) cos(6,)
(z1 cos(6,) + z,cos(6,))?

(6)

TamMMm =

gdzie:

Z — opornos¢ akustyczna matrycy i zbrojenia.

3. Przewodnos¢ cieplna kompozytéw
o osnowie metalowej zbrojonych weglem

Wiasciwosci cieplne kompozytéw powigzane sg
z materiatem osnowy metalowej, rodzajem, iloscig
i utozeniem fazy zbrojacej (rownolegte czy prostopadte
do kierunku pomiaru TC), jak réwniez budowg granicy
rozdziatu Me/zbrojenie. Modyfikujgc granice rozdziatu
poprzez rodzaj zastosowanego metalu osnowy, ob-
rébke powierzchniowg czgstek fazy zbrojgcej, wpro-
wadzanie dodatkéw ,aktywnych” lub poprzez dobér
odpowiednich parametréow technologicznych, mozna
w ograniczony sposob sterowa¢ TC otrzymywanego
kompozytu.

3.1. Rodzaje fazy weglowej i jej wptyw
na wtasciwosci cieplne TC oraz CTE

W zaleznosci od typu zbrojenia weglowego kompo-
zyty o osnowie metalowej wykazujg réozne wtasciwosci
termofizyczne [1-9].

r — spherical radius of reinforcement particles,

G — thermal resistance of reinforcement-matrix inter-
face.

Hamilton and Crosser modified the Maxwell model
again, which assumed the following form [5]:

(1-V)" = (@) </7~c — Aqa(1—=p) >n 5)

A/ \Am = Aa(1=B)

where:
- . . 1
n — coefficient for spherical particles, n = 7
¥ — sphericity coefficient, ¥ = 1 for spherical particles.

For the determination of the thermal resistance on the
boundary of two phases of polycrystalline composites,
the AMM (Acoustic Mismatch Model) or DMM (Diffuse
Mismatch Model) models are applied [1]. Both models
are based only on the transport of phonons, where the
thermal resistance is a result of the energy being trans-
ported along the phase boundary. The energy transport
takes place from the phonons of a higher energy ma-
terial having a higher temperature to the phonons of
a lower energy material having a lower temperature,
thus forming a heat stream:

42,2, cos(0;) cos(6,)
tamm = (z; cos(6,) + z,cos(0,))?

(6)

where:

z — acoustic resistance of the matrix and the reinforce-
ment.

3. Thermal conductivity of carbon-reinforced
metal-matrix composites

The thermal properties of composites are related to
the metal matrix material, the type, amount and orienta-
tion of the reinforcing phase (parallel or perpendicular
to the direction of the TC measurement), as well as
the construction of the Me/reinforcement interface.
The modification of the interface by way of applying a
specific type of matrix material, surface treatment of
the reinforcement phase particles, and introduction of
“active” additions or the selection of appropriate tech-
nological parameters, can, to a limited extent, regulate
the TC of the obtained composite.

Transactions of FRI 4/2016
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TC oraz CTE kompozytow zbrojonych proszkiem C,,
otrzymanych metodg iskrowego spiekania w plazmie
(SPS) z proszkow zalezy od rodzaju osnowy (tendencja
do tworzenia weglikdw), utozenia (anizotropia) oraz
udziatu objetosciowego fazy zbrojacej (wzrost za-
wartosci C,, powoduje wzrost TC) [3]. TC kompozytu
o osnowie Cu zawierajgcego 60% obj. C,, osigga wartos¢
~550 W-(m-K)" przy CTE ~6 x 10%-K' (Cu nie two-
rzy weglika), podczas gdy dla osnowy Al (50% obj.
C,) TC nie przekroczyta 300 W-(m-K)"'. Dla kompo-
zytébw o osnowie Fe i W TC wyniosty odpowiednio
~340 W-(m-K)" (Fe + 60% obj. C,) i 400 W-(m-K)"
(W +60% obj. C,,).

Zmiana metody wytwarzania kompozytéw zbro-
jonych C, na metode ciekto-fazowg nie wptywa na
poprawe wartosci TC. Kompozyty wytworzone meto-
dg infiltracji cisnieniowej stopem AlSi12 (750°C, Ar,
2,5 MPa) posiadaty TC zblizone do kompozytéw me-
talowo-diamentowych (294-390 W-(m-K)"), przy czym
materialy te sg duzo tansze i tatwo obrabialne (ciecie,
polerowanie) [10].

Innym rodzajem zbrojenia weglowego stosowanego
w kompozytach o osnowie metalowej sg widkna we-
glowe (C;) [4,11]. CT materiatow zbrojonych C. zalezy
réwniez od rodzaju osnowy. W przypadku Cu, ktéra nie
reaguje z C, kompozyty charakteryzuje duza opornosc¢
cieplna na granicy metal/C.. Wedtug Geffroya i innych
[11] TC kompozytu zalezy od metody otrzymywania
Ce, poniewaz otrzymane réznymi technikami widkna
réznig sie TC.

Istotnym parametrem jest rozmiar C, kierunek uto-
zenia w kompozycie (prostopadty czy réwnolegty), ob-
robka cieplna widkien oraz ich ilos¢ (Tabela 2) [11].
Wprowadzenie juz 5% obj. C- do osnowy Cu powoduje
znaczgcy wzrost TC kompozytu (450 W-(m-K)"), a dal-
sze wprowadzanie fazy weglowej (do 50% obj.) obniza
TC do 180 W-(m-K)™".

3.1. Types of carbon phase and their effect
on thermal properties TC and CTE

Depending on the type of carbon reinforcement, met-
al-matrix composites exhibit different thermo-physical
properties [1-9].

The TC and CTE of composites reinforced with C
powder, obtained by the method of spark plasma sin-
tering (SPS) from powders, depends on the matrix type
(tendency to form carbides), the orientation (anisotropy)
and the volume fraction of the reinforcing phase (an
increase of the C,, content causes an increase of TC)
[3]. The TC of a composite with a Cu matrix containing
60% vol. Cgr reaches the value of ~550 W-(m-K)" with
CTE ~6 x 105-K* (Cu does not form a carbide), whereas,
for an Al matrix (50% vol. C,), the TC does not exceed
300 W-(m-K)". For composites with a Fe and W matrix,
the TC equals ~340 W-(m-K)" (Fe + 60% vol. C,) and
400 W-(m-K)" (W + 60% vol. C,), respectively.

Changing the method of producing C,, reinforced
composites for the liquid-phase method does not im-
prove the value of TC. Composites produced by the
pressure infiltration method with alloy AlSi12 (750°C, Ar,
2.5 MPa) exhibit a TC similar to that of metal-diamond
composites (294-390 W-(m-K)""), whereas these ma-
terials are much less expensive and easily treatable
(cutting, polishing) [10].

Another type of carbon reinforcement used in metal
matrix composites are carbon fibres (C;) [4,11]. The
CT of materials reinforced with C_ also depends on the
matrix type. In the case of Cu, which reacts with C, the
composites are characterized by high thermal resistance
on the metal/C; interface. According to Geffroy et al.
[11], the TC of a composite depends on the method of
obtaining C;, as fibres obtained by different techniques
differ in their TC.

Some other important parameters are: the size of Cy,
the direction of orientation in the composite (perpen-
dicular or parallel), the thermal treatment of the fibres
and their amount (Table 2) [11]. Introducing 5% vol. C,
into the Cu matrix causes a significant increase of the
composite’s TC (450 W-(m-K)"), and a further introduc-
tion of a carbon phase (up to 50% vol.) lowers the TC
to 180 W-(m-K)™.

Tabela 2. Wptyw ilosci wtékien weglowych na przewodno$¢ cieplng kompozytéw o osnowie Cu
otrzymanych metodg metalurgii proszkow [11]

Table 2. Effect of the carbon fibre amount on the thermal conductivity of Cu-based composites
obtained with the powder metallurgy method [11]

llos¢ fazy weglowej
(Cp), % obj. |
Amount of carbon 5 10 20 30 40 50
phase (C¢), % vol.

- 450 270 230 260L 2201 180L
TC, W- ‘K)!
™ 180/ 160/ 1207

Legenda: utozenie widkien do kierunku pomiaru przewodnosci cieplnej: L prostopadte, 7/ réwnolegte /
Key: Orientation of the fibres in respect of the thermal conductivity measurement direction: _L perpendicular, /parallel
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Podobng zaleznos¢ TC od ilosci wprowadzonej fazy
weglowej materiatéw otrzymywanych na drodze spie-
kania C pokrytych elektrolitycznie Cu (1000°C, N, +
8% obj. H,, 25 MPa, 20 min) opisat Kuniya i inni [12].
TC kompozytéw malata wraz ze wzrostem udziatu
fazy weglowej (35, 45, 54% obj.) (pomiar dla utozenia
réwnolegtego widkien: 220, 173, 125 W-(m-K)", a dla
utozenia prostopadtego: 175, 120, 75 W-(m-K)™") i nie
zalezata od kierunku prowadzenia pomiaru.

Stosowanie nanorurek weglowych (Cgy) lub wielo-
sciennych nanorurek weglowych (C,,,1) jako materiatu
o wysokim TC (3000-6000 W-(m-K)™") i ekstremalnie
niskim CTE ~0,10 x 10°%-K" (tab. 1) nie umozliwia otrzy-
mania materiatu kompozytowego o TC wyzszym niz
materiat osnowy [13]. Ma to zwigzek z kilkoma czynni-
kami, w tym opornoscig cieplng na granicy Me/C (réz-
nice w TC miedzy granicami rozdziatu metal/fonon).
Z teorii, a takze z danych doswiadczalnych wiadomo
[14,15], ze TC faz pomiedzy dwoma przewodnikami
metalicznymi Me/Me moze by¢ w zakresie od jednego
do trzech rzedéw wielkosci wyzsza niz w przypadku
granicy faz metal/fonon.

Innymi czynnikami uniemozliwiajgcymi uzyska-
nie wysokich TC dla materiatow typu Me-C.,; lub
Me-Cywent (Me =Ag, Al, Cu) sg porowatosc powstajgca
w kompozytach otrzymywanych metodami proszkowy-
mi oraz problemy pojawiajgce sie przy wytwarzaniu
kompozytow zaréwno w metodach proszkowych, jak
i ciekto-fazowych, 1j. niejednorodne rozmieszczenie fazy
zbrojacej (duza réznica gestosci, duza powierzchnia
Cuwnt), tworzenie aglomeratow (materiaty te sg powy-
ginane), zanieczyszczenia z procesu otrzymywania fazy
weglowej [13,14].

Zwiekszanie zawartosci fazy zbrojgcej réwniez nie
eliminuje probleméw technologicznych i nie wplywa
pozytywnie na TC [14]. W przypadku materiatéw typu
Ag-C.yr, wprowadzajgc do osnowy 0-10% obj. fazy
weglowej otrzymano TC ~320 W-(m-K)'. Przy zawar-
tosci 15% obj. TC wyniosta ~250 W-(m-K)".

A similar dependence of TC on the amount of the
carbon phase of materials obtained by way of sintering
C-: electrolytically coated with Cu (1000°C, N, + 8% vol.
H,, 25 MPa, 20 min) was described by Kuniya et al.
[12]. The composites’ TC decreased with an increase
of the participation of the carbon phase (35, 45, 54%
vol.) (measurement for the parallel fibre orientation: 220,
173, 125 W-(m-K)"', and the perpendicular fibre orienta-
tion: 175, 120, 75 W-(m-K)"') and did not depend on the
direction of the measurement.

The use of carbon nanotubes (C.;) or multiwalled
carbon nanotubes (C,,,\r) @s a material with a high
TC (3000-6000 W-(m-K)") and an extremely low CTE
~0.10 x 108-K"" (Tab. 1) does not allow to obtain a com-
posite material with a TC higher than that of the matrix
material [13]. This is connected with a few factors, such
as the thermal resistance on the Me/C interface (differ-
ences in TC between the metal/phonon interfaces). It is
known from the theory as well as the experimental data
[14,15] that the TC of the phases between two metallic
conductors Me/Me can be from one to three orders of
magnitude higher than in the case of the metal/phonon
interface.

Other factors making it impossible to obtain a high
TC for Me-C; or Me-Cy,cnr (Me = Ag, Al, Cu) type
materials are: porosity forming in composites obtained
by powder methods and problems occurring during the
construction of composites both by powder and liquid-
phase methods, i.e. a heterogeneous distribution of the
reinforcing phase (a large density difference, a large
surface of C,,\7), the formation of agglomerates (the
materials are bent), the impurities from the process of
obtaining the carbon phase [13,14].

Increasing the content of the reinforcing phase
does not eliminate the technological problems either,
nor does it positively affect TC [14]. In the case of the
Ag-C.\r type materials, after the introduction of 0-
10% vol.ofcarbonphaseintothe matrix, the obtained TCwas
~320 W-(m-K)'. With the content of 15% vol., TC
equaled ~250 W-(m-K)™.

-o-Ag -e-Ag-C . -e-Ag-C "
400 nrk nre
350 -+
300 1-» —
I R '/;qr/
¥ —
£ 250 — —
= 200 .\ '\4><
< —
150
100
50
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900
T,°C

Rys. 2. Temperaturowe zalezno$ci TC kompozytu Ag-0,76% wag. C, [6]

Fig. 2. TC temperature dependences of composite Ag-0.76 wt. % C, [6]
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Czynnikiem determinujgcym TC kompozytéw zbro-
jonych C,,ycnr N@ 0snowie Ag otrzymywanych metodg
spiekania mieszaniny proszkow (850°C, N,, 30 min)
jest ich dtugosé. Wprowadzenie do osnowy Ag fazy
tzw. krotkich C,,cnr (0 diugosciach 0,5-2 um) pozwo-
lito na uzyskanie TC wyzszej niz materiatu osnowy
(rys. 2) [6].

Spadek ceny produkcji syntetycznego diamentu (C,)
miat wptyw na wykorzystanie go jako zbrojenia weglo-
wego w kompozytach o osnowie metalowej (MMCs) [5].
Podejmowane préby wykazaty, ze kompozyty o osnowie
Al oraz AlSi7 otrzymane metodg infiltracji pod cisnieniem
(GPI) (750°C, 100 MPa, 20 min) charakteryzowato TC
na poziomie 670 W-(m-K)" i 375 W-(m-K)', natomiast
analogiczne materiaty otrzymane metodg squeeze cast-
ing (SQ) (800°C, 100 MPa, 5 s) wykazaty TC odpo-
wiednio 131 W-(m-K)"i 129 W-(m-K)" [16]. Wzrost TC
kompozytéw otrzymanych technikg (GPI) wynikat ze
wzrostu adhezji na granicy rozdziatu osnowa/C, poprzez
utworzenie warstwy ptytkowych produktow reakcji Al,C,
zgodnie z réwnaniem (7) [16]:

471, +3C, —ALC (7)

473(s)

Obrazy SEM przetamdéw kompozytéw Al-C, otrzyma-
nych metodg GPIl oraz SQ zaprezentowano na rysunku 3.

A factor which determines the TC of composites
reinforced with C,,,cyt With an Ag matrix, obtained by
the method of sintering a powder mixture (850°C, N,,
30 min) is their length. Introducing a phase of the so
called short C,,cnr (Iength of 0.5-2 um) into the Ag
matrix made it possible to obtain a higher TC than that
of the matrix material (Fig. 2) [6].

The drop of the production price of synthetic diamond
(C,) has had an effect on its use as carbon reinforce-
ment in metal-matrix composites (MMCs) [5]. Experi-
ments have shown that composites with an Al and AISi7
matrix obtained by the pressure infiltration method (GPI)
(750°C, 100 MPa, 20 in) characterized in TC at the level
of 670 W-(m-K)" and 375 W-(m-K)"', whereas analogi-
cal materials obtained by the squeeze casting method
(SQ) (800°C, 100 MPa, 5 s) exhibit their TC equaling
131 W-(m-K)'and 129 W-(m-K)", respectively [16]. The
increase of TC of composites obtained by the GPI tech-
nique resulted from an increase of adhesion of the matrix/
C, interface, by way of forming a layer of plate products
of the Al,C, reaction, according to equation (7) [16]:

47, +3C, — Al,C (7)

473(s)

SEM images of Al-C, composites obtained by the GPI
and SQ methods are presented in Figure 3.

Rys. 3. Obraz SEM kompozytu Al-C_ otrzymanego metoda: a) GPI, b) SQ [16]
Fig. 3. SEM image of an Al-C, composite obtained by: a) GPI, b) SQ [16]

Reakcja tworzenia Al,C, zachodzi na ptaszczyznach
C, {100}, na ktérych po wytrawieniu stwierdzono jej
zniszczenie, podczas gdy ptaszczyzny {111} pozostaty
w duzej mierze nienaruszone. Wprowadzenie Si do
osnowy Al obnizyto TC na skutek segregacji krzemu
w granicy rozdziatu, tym samym wprowadzajgc dodat-
kowy opor termiczny.

W literaturze spotyka sie réwniez doniesienia o za-
stosowaniu jako zbrojenia w MMCs fullerenu (C,) [7].
Kompozyty Cu-C,, wytworzono metodg wielokrotnego
przeciggania miedzianych rurek napetnionych fazg we-
glowg, kitére nastepnie wygrzewano (500°C, préznia).

The reaction of the formation of Al,C, takes place on
the planes C, {100}, where, after etching, their damage
was stated, whereas planes {111} remained largely
intact. The introduction of Si into the Al matrix lowered
TC as a result of silicon segregation in the interface,
thus introducing additional thermal resistance.

In the literature, one can also find reports about apply-
ing fullerene (C,,) as reinforcement in MMCs [7]. Cu-C,,
composites were made by the method of multiple draw-
ing of tubes filled with a carbon phase, which were then
annealed (500°C, vacuum). The obtained composite
materials had a homogeneous distribution of the carbon

336

Prace 10d 4/2016



M. Homa: Thermal conductivity of carbon-reinforced metal-matrix composites

Otrzymane materialy kompozytowe posiadaty jedno-
rodne rozmieszczenie fazy weglowej w skali makro
(pow. 500x%), natomiast w skali mikro (pow. 5000—
10 000x%) stwierdzono brak adhezji pomiedzy poje-
dynczymi cienkimi rurkami. Wyznaczony CTE wyniost
13,3 x 10%-K"'. Autorzy nie badali CT.

Duzym i stale rosngcym zainteresowaniem pod wzgle-
dem mozliwego zastosowania w kompozytach cieszy
sie grafen (Cg,) [8,9,17-27], ktory jest materiatem
o atomowej grubosci i idealnej strukturze 2-D przypo-
minajgcej plaster miodu. C, zbudowany jest z atomow
wegla potgczonych wigzaniami o hybrydyzacji sp?. Po-
siada on najwyzszg zmierzong wartos¢ TC, ktéra we-
dtug réznych danych literaturowych [17-27] waha sie od
4800 W-(m-K)"' do 5300 W-(m-K)" (tab. 1). Prze-
wyzsza ona ponad dwukrotnie TC diamentu (1200-
2000 W:(m-K)™"). Cg, charakteryzuje sie dodatkowo wy-
sokim modutem Younga (1 TPa), wysokg wytrzymatoscig
na rozcigganie ~125 GPa i bardzo wysoka ruchliwoscig
jonoéw w temperaturze pokojowej (200 000 cm?-(V-s)™)
[17]. Ponadto Cg,, dzieki matej rezystancji elekirycznej,
jest doskonatym przewodnikiem energii elektrycznej, co
stwarza ogromny potencjat aplikacyjny.

Obecnie najwiekszym wyzwaniem jest otrzyma-
nie kompozytéw zbrojonych Cg, o jednorodnym roz-
mieszczeniu fazy zbrojgcej metodami proszkowymi
bez uszkodzenia fazy zbrojgcej (na skutek reakciji
z osnowa) [8].

Wykorzystujgc metode Flake Powder Metallurgy
(Flake PM), otrzymano kompozyt, wprowadzajgc do
osnowy Al ptatki grafenu (Cg,,.) [17]. Mieszanine al-
koholowg Cg,,. Oraz ptatkébw Al o konsystencji papki,
wygrzewano (550°C, Ar, 120 min), a nastepnie praso-
wano (580°C, Ar, 120 min). Kompozyty Al-C s Charak-
teryzowato jednorodne rozmieszczenie Cgy,, W matrycy
aluminiowej oraz wieksza wytrzymatos¢ na rozcigganie
249 MPa w stosunku do czystego Al (154 MPa). Autorzy
nie badali CT kompozytu.

Stosujgc osnowe Al (6061) oraz mechaniczng syn-
teze (powietrze atmosferyczne, czas mielenia: 10, 30,
60, 90 min), otrzymano kompozyt zawierajgcy 1% wag.
Cs,- Mielenie 30- i 60-minutowe umozliwito otrzymanie
kompozytu o rownomiernym rozmieszeniu fazy zbroja-
cej bez zniszczenia ptatkow Cg,, [18].

Rowniez wygrzewanie mieszaniny proszkéw Ag
oraz tlenku grafenu (Cg) (1000°C, powietrze atmos-
feryczne, 20 s) pozwolito na wytworzenie kompozytu,
z rownomiernym rozktadem ptatkéw C, na powierzchni
sferycznych czagstek Ag. Kompozytu nie badano pod
wzgledem wiasciwosci cieplnych i mechanicznych [24].

Bertolucci i inni [25] wytworzyli drobnoziarnisty kom-
pozyt Al-0,1% wag. Cg, metodg metalurgii proszkéw,
stosujgc 4-etapowy proces: rozdrabnianie, wysokoener-
getyczne mielenie, prasowanie technikg HIP (375°C,
20 min), wyttaczanie (550°C, 120 min, nacisk 5 ton).
W sktadzie chemicznym kompozytu zidentyfikowano
Al,C,, ktory obniza twardos¢ i wytrzymatos¢ na rozcia-

phase in the macro scale (magnification 500x), whereas
in the micro scale (magnification 5000-10 000x%), no
adhesion between thin individual tubes was observed.
The determined CTE equaled 13.3 x 10%-K". The au-
thors did not examine CT.

A high and constantly increasing interest in respect
of the possible application in composites is exhibited by
graphene (Cg,) [8,9,17-27], which is a material of an
atomic thickness and an ideal 2D structure, resembling
a honeycomb. C, is constructed of carbon atoms joined
by bonds of sp? hybridization. It has the highest meas-
ured value of TC, which, according to various reported
literature data [17-27], varies from 4800 W-(m-K)" to
5300 W-(m-K)" (Tab. 1). It exceeds over two times
the TC of diamond (1200-2000 W-(m-K)"). Addition-
ally, Cg, is characterized by a high Young modulus
(1 TPa), high tensile strength ~125 GPa and very high
ion mobility at room temperature (200 000 cm?-(V-s)")
[17]. Also, Cg,, owing to its low electric resistance, is
a perfect electric energy conductor, which creates
a huge application potential.

At present, the biggest challenge is obtaining compos-
ites reinforced with Cg,, with a homogeneous distribution
of the reinforcing phase by means of powder methods,
without damaging the reinforcing phase (as a result of
a reaction with the matrix) [8].

With the use of the flake powder metallurgy meth-
od (Flake PM), a composite was obtained, by way of
introducing graphene flakes (Cgy,) into the Al matrix
[17]. The mixture of alcohol Cg,, and the Al flakes with
a slurry consistency was annealed (550°C, Ar, 120 min)
and then pressed (580°C, Ar, 120 min). The Al-Cenns
composite is characterized by a homogeneous distribu-
tion of Cgy,s in the aluminium matrix and a higher tensile
strength 249 MPa as compared with pure Al (154 MPa).
The authors did not examine the composite’s CT.

By way of applying an Al matrix (6061) and mechani-
cal synthesis (atmospheric air, grinding time: 10, 30,
60, 90 min), a composite was obtained, containing
1 wt. % Can. A 30- and 60-minute grinding process made
it possible to obtain a composite with a uniform distri-
bution of the reinforcing phase without damage to the
Cs, flakes [18].

Also, annealing a mixture of Ag powders and gra-
phene oxide (Cgy) (1000°C, atmospheric air, 20 s)
made it possible to produce a composite with a uni-
form distribution of the Cy, flakes on the surface of
the spherical Ag particles. The composite was not
examined with respect to its thermal and mechanical
properties [24].

Bertolucci et al. [25] created a fine-grained com-
posite, Al-0.1 wt. % Cg,, with the use of the powder
metallurgy method, by introducing a 4-stage process:
size reduction, high-energy grinding, pressing by HIP
(375°C, 20 min), stamping (550°C, 120 min, thrust
5 tons). In the chemical composition of the composites,
Al,C, was identified, which lowers the hardness and the
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ganie. Zbadana wytrzymato$¢ kompozytu Al-0,1% wag.
C,, wyniosta 198 MPa, podczas gdy dla Al to 300 MPa.
Autorzy nie badali CT.

Homa i inni [19] badali TC kompozytu Ag-0,76%
wag. C, otrzymanego na drodze spiekania mieszani-
ny proszkow Ag oraz ptatkéw Cg, (850°C, N,, 30 min).
Uzyskano kompozyty o jednorodnym rozmieszczeniu
fazy zbrojgcej w skali makro i mezo przy niesatysfak-
cjonujgcej jednorodnosci w skali mikro. W strukturze
kompozytu zaobserwowano wystepowanie porowato-
$ci w postaci aglomeratéw oraz pustek w ich wnetrzu.
Przewodnos¢ cieplna Ag-0,76% wag. C,, zmieniata
sie wraz z temperaturg (25-800°C) w granicach od
150 W-(m-K)"' do 300 W-(m-K)"', osiggajgc powyzej
600°C wartos¢ wiekszg niz materiat osnowy.

Zastosowanie techniki SPS (950°C, proznia,
50 MPa, 10 min) pozwolito na zmniejszenie porowa-
tosci (d,geana ~99,7%) kompozytdéw o zbrojeniu Cg,
i Cgo [26,27]. Materiaty kompozytowe wykazaty TC
~380 W-(m-K) " oraz CTE wyzszy niz materiatu osnowy
powyzej 200°C.

Nagata Sruti i inni [20] otrzymali kompozyty In-Ga/
Cs, metodg walcowania cienkich folii In lub In-Ga, na
ktore naniesiono ptatki C,,. Wytworzone pakiety byty
wygrzewane (100°C, Ar) i walcowane. Materiaty kom-
pozytowe charakteryzowat réwnomierny rozktad fazy
zbrojgcej. Posiadaty one temperaturowy wspétczynnik
oporu (TWR) ~4,3 x 103-K-",

Te samg metode otrzymywania kompozytu z cienkich
folii Cu zaprezentowat Jagannadham [23] do otrzy-
mywania Cu-Cg,, ktérego TC wyniosta 460 W-(m-K)™.
W stosunku do materiatu folii Cu (390 W-(m-K)') otrzy-
mano wzrost przewodnictwa o0 35%.

3.2. Rola pierwiastkéw aktywnych

Przenoszenie ciepta w metalach odbywa sie dzieki
ruchowi swobodnemu elektronéw, natomiast w fazie
weglowej dzieki przemieszaniu sie fononow [28]. Stad
w MMCs transport energii musi zachodzi¢ pomiedzy
elektronami i fononami na granicy osnowa/zbrojenie.

Aby poprawi¢ TC na granicy Me/zbrojenie, mozna
w strukture granicy (warstwy posredniej) wprowadzic¢
materiat przewodzacy elektrony (wegliki, pierwiastki ak-
tywne). Warstwa posrednia musi jednak wykazywac duzg
site wigzania do wegla oraz metalu [28], wiec ma Scisty
zwigzek ze zwilzalnoscig fazy zbrojgcej metalem osnowy.

Poprawe zwilzalnosci fazy weglowej prébowano
otrzymac poprzez wprowadzenie do metalowej osno-
wy tzw. pierwiastkéw aktywnych [5,13,28,29] lub przez
powlekanie fazy weglowej cienkg warstwg posrednia,
wykazujgcg zwilzalnosé w stosunku do metalu osnowy
i dajgcg efekt rozwiniecia granicy TC [1,14,30,31].

Obie metody dzieki zwiekszeniu zwilzalnosci fazy
zbrojgcej miaty utworzy¢ granice rozdziatu Me/faza we-
glowa, zmniejszajgc tym samym opor cieplny na granicy
faz.

tensile strength. The examined strength of composite
Al-0.1 wt. % Cg, equaled 198 MPa, whereas for Al, it
was 300 MPa. The authors did not examine CT.

Homa et al. [19] tested the TC of composite
Ag-0.76 wt. % Cg, obtained by way of sintering a mix-
ture of Ag powders and C, flakes (850°C, N,, 30 min).
The obtained composites exhibited a homogeneous
distribution of the reinforcing phase in the macro and
mezo scale, with an unsatisfactory homogeneity in the
micro scale. In the composite structure, the presence of
porosity was observed in the form of agglomerates and
voids. The thermal conductivity of Ag-0.76 wt. % Cg,
changes with temperature (25-800°C) within the range
from 150 W-(m-K)" to 300 W-(m-K)™", reaching, above
600°C, a higher value than that of the matrix material.

The use of the SPS technique (950°C, vacuum,
50 MPa, 10 min) made it possible to lower the porosity
(dgiative ~99.7%) of the composites with Cg, and C, re-
inforcement [26,27]. The composite materials exhibited
TC ~380 W-(m-K)" as well as over 200°C higher CTE
than that of the matrix material.

Nagata Sruti et al. [20] obtained In-Ga/C,, composites
by the method of rolling thin In or In-Ga foils, on which
C,, flakes were applied. The created packs were an-
nealed (100°C, Ar) and rolled. The composite materials
characterized in a uniform distribution of the reinforcing
phase. They had the temperature resistance coefficient
(TWR) of ~4.3 x 103K,

The same method of preparing composites from thin
Cu foils was presented by Jagannadham [23] to obtain
Cu-Cg,, whose TC equaled 460 W-(m-K)"'. With respect
to the Cu foil material (390 W-(m-K)™"), a 35% conductiv-
ity increase was obtained.

3.2. Role of active elements

The heat transfer in metals takes place owing to free
electron movement, whereas in the carbon phase — ow-
ing to phonon shift [28]. That is why the energy transport
in MMCs must take place between the electrons and the
phonons on the matrix/reinforcement interface.

In order to improve TC on the Me/reinforcement
boundary, one can introduce an electron conducting
material (carbides, active elements) into the boundary
interface structure. The intermediate layer must, how-
ever, exhibit a high bond strength to carbon and metal
[28], and so it has a strict connection with the wettability
of the reinforcing phase by the matrix metal.

Attempts have been made at improving the wettability
of the carbon phase by way of introducing the so called
active materials into the metal matrix [5,13,28,29] or by
way of coating the carbon phase with a thin intermedi-
ate layer, exhibiting wettability in respect of the matrix
metal and giving the effect of development of the TC
boundary [1,14,30,31].

Both methods, owing to the increase of wettability of
the reinforcing phase, were to form a Me/carbon phase
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Stezenie wprowadzanych dodatkéw aktywnych roz-
puszczalnych w osnowie metalicznej jest jednak ogra-
niczone, ich silnym wptywem na TC materiatu osnowy.
Dla Cu wprowadzenie 1% wag. Ti powoduje znaczny
spadek TC, a zawartos¢ 5% wag. Ti obniza go 0 90%
(50 W-(m-K)™") (rys. 4).

interface, thus reducing the thermal resistance on the
phase boundary.

The concentration of the introduced active elements
soluble in the metallic matrix is, however, limited by their
strong effect on the TC of the matrix material. For Cu,
the introduction of 1 wt. % Ti causes a significant drop
of TC, and the content of 5 wt. % Ti lowers it by 90%
(50 W-(m-K)") (Fig. 4).

TC, W/mK
0 50 100 150 200 250 300 350

0 i 2

3 4 5 6

% wag. Ti

Rys. 4. Zalezno$¢ TC czystej Cu w funkcji stezenia Ti [29]

Fig. 4. TC dependence of pure Cu in the function of Ti concentration [29]

W kompozytach Cu-Ti/C.y; [13] Ti moze reagowac
z C, tworzac TiC lub by¢ rozpuszczony w osnowie Cu.
TC kompozytéw Cu-Ti/C,y; nie zmienia sie znacza-
co przy stezeniu Cgy; do 0,5% obj. (~380 W:(m-K)™).
Zwiekszenie ilosci fazy zbrojgcej powoduje spadek TC
0 35%. Zmiana stezenia Ti wykazuje podobng zalez-
nos¢. Wprowadzanie ~1,7% obj. Ti nie zmienia znacza-
co TC kompozytu. Zwiekszenie stezenia Ti powoduje
spadek TC. Jest to prawdopodobnie skutkiem tworzenia
sie roztworu statego pomiedzy Cu i Ti.

Réwniez Lloyd [29] stosowat Ti w kompozytach Cu-
-Ccne- Faze Cy; elektrolitycznie pokrytg Cu mieszano
z proszkiem Ti (w ilosci od 0,3% wag. do 5% wag.)
i prasowano (900-1000°C, 35 MPa). TC kompozy-
tu w kierunku poprzecznym do kierunku prasowania
byta mniejsza niz przewodnos$¢ czystej Cu i zalezata
od stezenia Ti. TC czystego Cu/C.; wyniosta
255 +35 W-(m-K)"', podczas gdy dla kompozytu zawie-
rajgcego 0,3% wag. Ti = 311 W-(m-K)"'. Wprowadzenie
do kompozytu 5% wag. Ti spowodowato spadek CT
do wartosci 50 W-(m-K)'. Spadek TC w kompozytach
Cu-C\r Zwigzany jest z tworzeniem sie na powierzchni
Ccne Warstwy TiC o grubosci od 80 nm do 140 nm i kon-
sumpcjg fazy C.\. Obnizenie zawartosci Ti powoduje
zmniejszenie grubosci warstwy weglika i nie sprzyja
podniesieniu TC, gdyz zbyt cienka warstwa TiC dziata
jak bariera fizyczna dla przeptywu ciepta.

Wprowadzanie Ti (w postaci pokrycia fazy zbroja-
cej) do kompozytow Cu-C, [30], otrzymanych metoda
SPS (970°C, 40 MPa, 10 min), powoduje wzrost TC do
493 W-(m-K)"' w stosunku do kompozytow z czgstkami
C, bez pokrycia. Brak dyfuzji Ti do osnowy Cu (rys. 5b)

In Cu-Ti/C\; composites [13], Ti can react with C,
thus forming TiC, or dissolve in the Cu matrix. The
TC of Cu-Ti/C.y; composites does not change signifi-
cantly with the C.,; concentration of up to 0.5% vol.
(~380 W-(m-K)™"). Increasing the amount of reinforcing
phase causes a drop of TC by 35%. A change in the
Ti concentration exhibits a similar dependence. The
introduction of ~1.7% vol. does not change significantly
the TC of the composite. Increasing the Ti concentration
causes a drop of TC. This is probably a result of the
formation of a solid solution between Cu and Ti.

Also, Lloyd [29] applied Ti in Cu-Cz composites.
The C.\r phase, electrolytically coated with Cu, was
mixed with Ti powder (in the amount from 0.3 wt. % to
5wt. %) and pressed (900-1000°C, 35 MPa). The TC
of the composite in the direction transverse to the press-
ing direction was lower than the conductivity of pure
Cu and it depended on the Ti concentration. The TC of
pure Cu/C,,, equaled 255 +35 W-(m-K)", whereas, for
the composite containing 0.3 wt. %, Ti =311 W-(m-K)".
Introducing 5 wt. % Ti into the composite caused a drop
of CT to the value of 50 W-(m-K)'. The TC drop in
Cu-Cyr composites was connected with the formation
of a TiC layer on the C., surface, with the thickness
from 80 nm to 140 nm and the consumption of the C;
phase. Lowering the Ti content results in a reduction of
the carbide layer thickness and does not favour a TC
increase, as too thin a TC layer works as a physical
barrier for the heat flow.

The introduction of Ti (in the form of a coating of the
reinforcing phase) into Cu-C, composites [30] obtained
by the SPS method (970°C, 40 MPa, 10 min) causes an
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| 200um

Rys. 5. a) Obraz SEM struktury kompozytu Cu-Ti/C_, b) mapa rozktadu C, Ti oraz Cu na granicy faz Cu/C,

Fig. 5. a) SEM image of the Cu-Ti/C, composite structure, b) map of C, Ti and Cu distribution on the Cu/C , interface

potwierdza brak wptywu domieszkowania Ti na prze-
wodnos¢ cieplng kompozytéw Cu-C,,.

Wptyw domieszkowania Cr kompozytéw Me-C, jest
pozytywny, lecz mniej wyrazny i jest rozny dla réznych
metod otrzymywania. Kompozyty, otrzymane metodag
SPS (920°C, préznia, 30 MPa), w ktérym czagstki C,
pokrywano 0,1 um warstwg Cr [31-32], posiadaty TC
(284 W-(m-K)") 0 47% wiekszg niz kompozyty z nie-
pokrytymi czgstkami C,. Obecnos¢ Cr byta powodem
wytworzenia poprawiajgcej adhezje na granicy Cu/faza
zbrojgca warstwy Cr,0,.

Kompozyty wytwarzane metodg infiltracji porowa-
tych preform (C, pokryte Cr,C,) ciektg Cu (1150°C,
préznia, 20 MPa, 5 min) [1] charakteryzowato dobre
potgczenie osnowy z fazg weglowg. Warstwa Cr,C,
poprawita zwilzanie w niezwilzanym uktadzie Cu/C,
co wplyneto na wiasciwosci cieplne. Utworzenie war-
stwy posredniej umozliwito przeptyw fononoéw, po-
prawiajgc TC, przy czym wzrost ten zalezat od ilosci
wprowadzonej fazy weglowej. Optymalng wartosé
562 W:(m-K)"' otrzymano poprzez wprowadzenie
65% obj. C, (rys. 6).

increase of TC to 493 W-(m-K)™ in respect of composites
with C, particles without such coating. The lack of diffu-
sion of Ti into the Cu matrix (Fig. 5b) is confirmed by the
lack of effect of Ti doping on the thermal conductivity of
Cu-C, composites.

The effect of Cr doping of Me-C, composites is positive
yet less clear, and it is different for different preparation
methods. The composites obtained by the SPS method
(920°C, vacuum, 30 MPa), in which the C, particles were
coated with a 0.1 um layer of Cr [31-32], exhibited TC
(284 W-(m-K)") 47% higher than that of the composites
without the C, particle coating. The presence of Cr was the
cause of the formation of a Cr,O, layer, which improved
the adhesion on the Cu/reinforcing phase boundary.

The composites produced by the porous preform in-
filtration method (C, coated with Cr,C,) with liquid Cu
(1150°C, vacuum, 20 MPa, 5 min) [1] are characterized
by good bonding of the matrix with the carbon phase.
The Cr,C, layer improved the wetting in the non-wettable
Cu/C system, which affected the thermal properties. The
formation of an intermediate layer enabled the photon
flow, thus improving TC, while this increase depended
on the amount of the introduced carbon phase. The
optimal value of 562 W-(m-K)-' was obtained by way of
introducing 65% vol. C, (Fig. 6).

TC, W/mK
400 500 600

300

200

Cu-C, (pokryte Cr,0;)

Cu-C, (bez pokrycia)

55

60
% obj. fazy C,

65 70

Rys. 6. Wykres zaleznosci TC kompozytéw Cu-C, w funkcji ilosci wprowadzonej fazy weglowej [8]

Fig. 6. Diagram of TC dependence of Cu-C composites in the function of the amount of the introduced carbon phase [8]
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Oprocz wptywu Ti oraz Cr na wtasciwosci termofi-
zyczne kompozytéw typu Cu-C, rozpatrywano wptyw B
i Si [33]. W tym celu badania morfologii i TC kompo-
zytéw otrzymywanych z mieszaniny proszkéw metodag
SPS (1000°C, 5 min) analizowano z wynikami zwilzania
w uktadzie Cu-X/C, (X = 1% wag. Cr; 0,5% wag. B;
3% wag. Si). Wprowadzenie Cr czy B spowodowa-
to zmiane uktadu niezwilzanego (Cu/C; 0 = 154°)
w zwilzalny (Cu-1Cr/C,; 6 = 54°), (Cu-0,5B/C,; 6 = 70°).
W przypadku wprowadzenia 3% wag. Si nie zaobser-
wowano zmiany kata zwilzania (Cu-3Si/C,; 6 = 150°).
Wyniki zwilzania korelowaty z budowg wewnetrzng
kompozytow. W przypadku Cu/C, adhezja pomiedzy
osnowg a C, byta staba i miata raczej charakter me-
chaniczny. Dodatek B wyraznie poprawit wigzanie na
granicy Cu/C, (rys. 7a,b).

Struktura wewnetrzna kompozytéw oraz budowa
granicy Me/faza weglowa byta skorelowana z warto-
sciami TC (rys. 8). Wprowadzenie Cr czy B spowodo-
wato wzrost wartosci TC, przy czym dla B wartos¢ ta
wyniosta ~300 W-(m-K)'. Wprowadzenie 4% wag. Ti
nie zmienito TC kompozytu, a dodatek Si spowodowat
obnizenie tej wartosci ponizej TC materiatu niedomiesz-
kowanego.

Beside the effect of Ti and Cr on the thermophysical
properties of the Cu-C, type composites, the effect of B
and Si was also considered [33]. To that end, the exami-
nations results of the morphology and TC of composites
obtained from a powder mixture by the SPS method
(1000°C, 5 min) were compared with the wetting results
in the Cu-X/C,, system (X =1 wt. % Cr; 0.5 wt. % B;
3 wt. % Si). Introducing Cr or B caused a change of
the non-wettable system (Cu/C; 6 = 154°) into a wet-
table one (Cu-1Cr/C,; 6 = 54°), (Cu-0.5B/C; 6 = 70°).
In the case of introducing 3 wt. % Si, no wetting angle
changes were observed (Cu-3Si/C,; 6 = 150°). The wet-
ting results correlated with the internal structure of the
composites. In the case of Cu/C,, the adhesion between
the matrix and C, was weak and more mechanical in
character. An addition of B significantly improved the
bond on the Cu/C, interface (Fig. 7a,b).

The internal structure of the composites and the
construction of the Me/carbon phase boundary was
correlated with the TC values (Fig. 8). The introduction
of Cr or B caused an increase of the TC value, while,
for B, it equaled ~300 W-(m-K)"'. Introducing 4 wt. %
Ti did not change the composite’s TC, and an addition
of Si caused a decrease of this value, below the TC of
a non-doped material.

Rys. 7. a) i b) Obraz SEM budowy granicy rozdziatu Cu-0,5B/C, [33]
Fig. 7. a) and b) SEM image of the construction of the Cu-0.5B/C, phase boundary [33]

250 300
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Rys. 8. TC kompozytéw Cu/C, Cu-1Cr/C, Cu-0,5B/C, Cu-Ti/C, CuSi/C,[32]
Fig. 8. TC of Cu/C,, Cu-1Cr/C,, Cu-0.5B/C, Cu-Ti/C, CuSi/C,composites [32]
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Podobng zaleznos¢ obserwowano w przypadku Cr.
Wplyw Si byt odmienny. W granicy faz kompozytu stwier-
dzono liczne pekniecia i nieciggtosci.

Pozytywny wptyw W na TC kompozytow Al-C, wyni-
kat z poprawy wigzania na granicy C /Al oraz obnize-
nia oporu cieplnego (rys. 9). Kompozyty wytwarzano
z proszkow Al oraz czastek C, pokrytych dendrytyczng
nanowarstwg W (200 nm) na drodze spiekania (650°C,
67 MPa, 90 min) [34]. Dla zawartosci 40% obj. fazy
zbrojgcej TC = 382 W-(m-K)", a dla 50% obj. C, TC =
599 W-(m-K)™.

A similar dependence was observed in the case of
Cr. The effect of Si was different. In the phase boundary
of the composite, numerous cracks and discontinuities
were observed.

The positive effect of W on the TC of AI-C, composites
resulted from the improvement of the bond on the C,/
Al interface and the lowering of the thermal resistance
(Fig. 9). The composites were made from Al pow-
ders and C, particles coated with a dendritic W nano-
layer (200 nm) by way of sintering (650°C, 67 MPa,
90 min) [34]. For the 40% vol. content of the reinforcing
phase, TC = 382 W:(m-K)"', and for 50% vol. C, TC =
599 W-(m-K)".

600 700
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TC, W/mK
40

200 300

0

0 100

200 400

Grubo$¢ nanowarstwy, nm

Rys. 9. Zaleznosc¢ TC w funkcji zawarto$ci fazy zbrojgcej kompozytéw Al-C , domieszkowanych W [34]

Fig. 9. TC dependence in the function of the reinforcing phase content for W-doped Al-C, composites [34]

Rola Si w TC oraz wtasciwosciach termicznych kom-
pozytdw metalowych zbrojonych fazg weglowg jest
szeroko opisywana w literaturze [5,10,16,35,37]. Si
moze by¢ stosowany jako materiat dystansowy w kom-
pozytach ze zbrojeniem C,, [10], jako sktadnik modyfi-
kujacy temperature topienia i lejnosc¢ [36], ale rowniez
jako czynnik wptywajgcy na TC (tab. 1) [16].

llos¢ wprowadzanego Si do osnowy Al w przypadku
kompozytéw zbrojonych C, jest ograniczona, poniewaz
dochodzi do segregacji Si w granicy rozdziatu, zwiek-
szenia jej oporu termicznego i w konsekwencji spadku
TC [16]. Dla kompozytow AlSi7-C, otrzymanych metoda
infiltracji cisnieniowej (750°C, Ar, 8 MPa, 20 min) TC
wyniosta 375 W-(m-K)-, podczas gdy dla Al-C, warto$é
ta byta na poziomie 670 W-(m-K)-' [16].

Si mozna réwniez wprowadza¢ do kompozytu w po-
staci SiC, przy czym ilos¢ wprowadzanego weglika jest
réwniez ograniczona. Najbardziej optymalne wartosci
TC dla kompozytéw wytworzonych przez infiltracje Cu
(740°C, Ar, 1 MPa, 30 min) otrzymano, stosujgc prefor-
my C, z 50-60% wag. SiC (400 W-(m-K)") [35].

Wptyw Co, Ni oraz Mo na TC oraz CTE kompozytéw
typu Ag-C,wents badat Edtmaier i inni [14]. Kompozyty
otrzymano poprzez dwuetapowe spiekanie proszkow
(etap 1: 900°C, 42 MPa, 300 min; etap 2: HIP 900°C,
130 MPa, 180 min), przy czym udziat fazy weglowej
wynosit od 0,15% wag. do 3% wag. Ni, Mo lub Co

The role of Si in TC and the thermal properties of
metal composites reinforced with a carbon phase have
been widely discussed in the literature [5,10,16,35,37].
Si can be used as a distance material in composites
with a C, reinforcement [10], and also, as a component
modifying the melting point and the castability [36], as
well as a factor affecting TC (Tab. 1) [16].

The amount of Si introduced into the Al matrix, in
the case of C, reinforced composites, is limited, as we
observe Si segregation in the phase boundary, as well
as an increase of its thermal resistance and, in con-
sequence, a drop of TC [16]. For AISi7-C, composites
obtained by the pressure infiltration method (750°C, Ar,
8 MPa, 20 min), TC equaled 375 W-(m-K)', whereas for
I-C,, this value was at the level of 670 W-(m-K)™* [16].

Si can also be introduced into the composite in the
form of SiC, while the amount of the introduced carbide
is also limited. The most optimal TC values for compos-
ites produced by the Cu infiltration (740°C, Ar, 1 MPa,
30 min) were obtained by way of using C, preforms with
50-60 wt. % SiC (400 W-(m-K)") [35].

The effect of Co, Ni and Mo on the TC and CTE of
Ag-C,vents type composites was examined by Edtmaier
et al. [14]. The composites were obtained by way of two-
stage sintering of powders (stage 1: 900°C, 42 MPa,
300 min; stage 2: HIP 900°C, 130 MPa, 180 min), while
the participation of the carbon phase equaled from
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poprawia TC osnowy o 10%, obnizajgc rownoczesnie
CTE 0 6% (rys. 10).

0.15 wt. % to 3 wt. % Ni, Mo or Co improves the TC of
the matrix by 10%, at the same time, lowering CTE by
6% (Fig. 10).
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Ag-0,2% Wag. Cyycyr+ CO
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Ag-0,2% Wag. Cywent
Ag-0,7% wag. Cyyenrt Mo
Ag-0,5% wag. Cyyyenrt CO

Rys. 10. TC oraz CTE kompozytéw o osnowie Ag, do ktérej wprowadzano C
Fig. 10. TC and CTE of composites with an Ag matrix, into which C

3.3. Wptyw metody wytwarzania kompozytow
o osnowie metalowej na ich TC

Prowadzone na swiecie prace nad materiatami
kompozytowymi wykazaty, ze ich wtasciwosci zale-
z3 nie tylko od réznych wtasciwosci metalu osnowy
i fazy zbrojgcej, ale réwniez od metody wytwarzania
(zastosowanie proszkéw czy metod cieklo-fazowych).
W metodach wykorzystujgcych proszki, np. metalurgia
proszkéw — ang. Powder Metallurgy (PM), wysoko-
temperaturowe spiekanie w prézni — ang. Vacuum Hot
Pressing (VHP), spiekanie w wysokiej temperaturze
pod cisnieniem — ang. High Pressure-High Temperature
Sintering (HP-HT) oraz spiekanie iskrg plazmy — ang.
Spark Plasma Sintering (SPS) [26] czy pulsowe spie-
kanie plazmg — ang. Pulse Plasma Sintering (PPS)
[2], niezwykle istotnym zagadnieniem technologicznym
jest wyeliminowanie porowatosci [6,19,27], wptywajg-
cej na koncowe wiasciwosci termofizyczne materiatu
[5,6,19,27].

W przypadku metod ciekio-fazowych, np. ang.
Squeeze Casting (SQ) [36], infiltracja ciektym metalem
pod cisnieniem — ang. Gas Pressure Infiltration (GPI)
[16,35,36], infiltracja prozniowa ciektlym metalem — ang.
Vacuum Pressure Infiltration (VPI) [1], tworzenie sie
odpowiedzialnej za wtasciwosci termofizyczne granicy
faz w uktadzie Me/C, zalezy od czynnikéw kinetycz-
nych procesu produkcyjnego. Granica faz miedzy czast-
kami osnowy i C odgrywa bowiem istotne znaczenie
i decyduje o wlasciwosciach kompozytu. W odniesieniu
do materiatow typu Me-C granice faz mogg stanowic
przeszkode w drodze przenoszenia ciepta, ograniczajgc
TC kompozytu.

Whplyw metody otrzymywania kompozytéw zbrojonych
fazg C, na wiasciwosci cieplne zestawiono w tabeli 3
[1,2,16,30,34,35,371].

wwents Metalizowanych Co, Nilub Mo [15]

wwents Was introduced, metallized with Co, Ni or Mo [15]

3.3. Effects of MMCs production method
on their TC

The research of composite materials performed
on a global scale has proved that their properties de-
pend not only on the various properties of the matrix
and the reinforcing phase but also on the production
method (application of powders or liquid-phase meth-
ods). In the methods applying powders, e.g. powder
metallurgy (PM), vacuum hot pressing (VHP), high
pressure-high temperature sintering (HP-HT), as well
as spark plasma sintering (SPS) [26] and pulse plasma
sintering (PPS) [2], a very important technological is-
sue is the elimination of porosity [6,19,27], which af-
fects the final thermo-physical properties of the mate-
rial [5,6,19,27].

In the case of liquid-phase methods, e.g. squeeze
casting (SQ) [36], gas pressure infiltration (GPI)
[16,35,36], or vacuum pressure infiltration (VPI) [1],
the formation of an interface in the Me/C system, re-
sponsible for the thermo-physical properties, depends
on the kinetic factors of the production process. It is
so because the phase boundary between the particles
of the matrix and C plays an important role and deter-
mines the properties of the composite. With regard to
the Me-C type materials, the phase boundaries can
constitute an obstacle on the way of the heat transfer,
thus limiting the TC of the composite.

The effects of the method of obtaining composites
reinforced with a C phase on their thermal properties
are compiled in Table 3 [1,2,16,30,34,35,37].
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Tabela 3. Parametry technologiczne otrzymywania kompozytéw Me-C  oraz ich TC

Table 3. Technological parameters for obtaining Me-C_, composites and their TC

Ukiad/ Metoda/ Parametry/Parameters TC, Lit/Ref
it./Ref.
System | Method | T,°C | P,MPa | t, min Uwagi/Notes W:(m-K)"*
Al-C, GPI 750 8 20 Ar 670
Al-C, SQ 800 100 0,08 Ar-6%H, 131 [16]
AlSi7-C, GPI 750 8 20 Ar 370
AlSi7-C, SQ 800 100 0,08 Ar-6%H, 129
) Ar, 20-90% obj. C, + SiC / _
Al-C, GPI 740 1 30 Ar, 20-90% vol. C, + SiC 220-580 [35]
Cu-C VPI 970 40 10 C, bez pokrycia / 280 1]
d C, without a coating
Préznia, wyznaczono
dyfuzyjnos¢ cieplng =
Cu-C, PPS 900 60 10 218 mm3s/ - [2]
Vacuum, determined thermal
diffusion = 218 mm?2s-!
Cu-C, SPS 970 40 10 - ~200 [30]
Cu-C, VHP 650 67 90 30% obj. C,/ 30% vol. C, ~360 [34]
Rozmiar C, =7-10 um
Rozmiar C, = 200-250 um/ 240
Cu-C, HP-HT 1600 8000 0,15 Size C, = 7-10 ym 900 [37]
Size C, =200-250 um
Legenda: GPI — gazowa infiltracja ci$nieniowa, SQ — prasowanie ci$nieniowe, SPS — spiekanie w plazmie, VPI — infiltracja
prozniowa, PPS — pulsowe spiekanie plazmg, VHP — wysokotemperaturowe spiekanie w prézni, HP-HT — spiekanie
w wysokiej temperaturze pod cisnieniem /
Key: GPI — gas pressure infiltration, SQ — squeeze casting, SPS — spark plasma sintering, VPI — vacuum pressure infiltration,
PPS — pulse plasma sintering, VHP — vacuum hot pressing, HP-HT — high pressure-high temperature sintering

Szczegotowe badania roli metody otrzymywania
(GPI oraz SQ) na wtasciwosci termofizyczne kompo-
zytow opisali Ruch i inni [16]. Kompozyt Al-C, otrzy-
many metodg GPI charakteryzowato TC o wartosci
670 W-(m-K)"', natomiast otrzymany metodg SQ po-
siadat TC = 131 W-(m-K)". Dla kompozytu AISi7/C,
wartosci TC wyniosty dla metody GPI 375 W-(m-K)",
podczas gdy dla SQ tylko 129 W-(m-K)" (rys. 11).

A detailed study of the role of the obtaining meth-
od (GPI and SQ) on the thermo-physical properties
of composites was presented by Ruch et al. [16]. The
Al-C, composite obtained by the GPI method charac-
terized in TC with the value of 670 W-(m-K)"', whereas
the one obtained by the SQ method exhibited TC =
131 W-(m-K)™. For the AISi7/C, composite, the TC val-
ues equaled 375 W-(m-K) " for the GPI method and only
129 W-(m-K)™* for SQ (Fig. 11).
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Rys. 11. TC kompozytéw Al/C and AISi7/C , wytworzonych metodg GPI oraz SQ [17]
Fig. 11. TC of Al/C,, and AISi7/C, composites obtained by the GPl and SQ method [17]
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Kompozyty wytworzone metodg SQ charakteryzowa-
to stabe potgczenie pomigdzy Ala C, w przeciwienstwie
do wytworzonych metodg GPI.

Wedtug autoréw [17] wysokg adhezje na granicy
metal-diament zapewnia metodg GPI, w ktdérej czas
kontaktu w trakcie infiltracji jest dwa lub trzy rzedy dtuz-
szy niz w metodzie SQ i zapewnia tworzenie sie Al,C,.
Zastosowanie kilkusekundowych czasoéw infiltracji
w metodzie SQ, pomimo temperatury wyzszej o 50°C
niz zastosowanej w GPI, nie sprzyja reakcji Al z C,.

Oprocz wptywu metody otrzymywania Monje i inni
[36] badali wptyw czasu kontaktu i temperatury infiltracji
ciektego Al z C, na TC kompozytow Al/C, otrzymanych
metodg GPI (760°C, 850°C, 5 bar, Ar, 0—45 min). Kom-
pozyt otrzymany w temperaturze 850°C w czasie t =
0 s miat TC = 580 W-(m-K)", podczas gdy dla kom-
pozytu wytworzonego w temperaturze 760°C wartos¢
ta wyniosta TC = 430 W-(m-K)'. Wydtuzenie czasu
kontaktu do 15 minut infiltracji prowadzonej w nizszej
temperaturze skutkowato wzrostem TC do wartosci
630 W-(m-K)" dlat =15 min. Dalsze wydtuzanie czasu
spowodowato spadek TC.

Wraz z wydtuzaniem czasu kontaktu kompozyty
otrzymane na drodze infiltracji w temperaturze 850°C
charakteryzowat wzrost TC (do t = 2 s), po czym war-
tosci jej malaty (rys. 12).

The composites made by the SQ method are charac-
terized by a weak bond between Al and C,, as opposed
to the ones obtained by the GPI method.

According to the authors of [17], high adhesion on the
metal-diamond interface is ensured by the GPI method,
in which the contact time during infiltration is two or
three orders of magnitude longer than in the SQ method
and it ensures the formation of Al,C,. The use of a few-
second infiltration times in the SQ method, despite the
temperature 50°C higher than the one applied in GPI,
does not favour the reaction of Al with C,,.

Beside the effect of the obtaining method, Monje at
al. [36] examined the effect of the contact time and the
temperature of the liquid Al infiltration on TC of Al/C,
composites obtained by the GPI method (760°C, 850°C,
5 bar, Ar, 0-45 min). A composite obtained at 850°C for
the time t = 0 s exhibited TC = 580 W-(m-K)"', while,
for a composite obtained at 760°C, this value equaled
TC = 430 W-(m-K)"'. Prolonging the contact time to
max. 15 minutes of infiltration performed at a lower tem-
perature resulted in an increase of TC to the value of
630 W-(m-K)"' for t = 15 min. A further prolongation of
the contact time caused a drop of TC.

With the prolongation of the contact time, the compos-
ites obtained by way of infiltration at 850°C are charac-
terized by an increase of TC (up to t = 2 s), followed by
a drop of it values (Fig. 12).

GPI - 760°9'
;/'
A
\ 4

TC, W/mK
400 450 500 550 600 650 700

i
~~~~~~

01234//10 15 2025304050
Czas kontaktu, min

Rys. 12. Wykres zaleznosci TC kompozytoéw Al/C, w funkcji czasu [36]

Fig. 12. Diagram of TC dependence of Al/C, composites in the function of time [36]

Niemonotoniczne zachowanie TC w funkcji czasu
kontaktu moze wynikac z: 1) dyfuzji wegla w ciektym
Al, 2) zarodkowania oraz wzrostu Al,C, na powierzchni
{111} C, [36].

W przypadku fazy weglowej w postaci C_ czy Cy,yenr
réwniez rodzaj zastosowanej metody wytwarzania znaj-
duje odzwierciedlenie w TC kompozytéw (tab. 4).

Wykorzystanie techniki SPS [26] do otrzymywania
kompozytow o osnowie Cu zbrojonych C,, s Umozli-
wia wytwarzanie kompozytéw Me-C (C,,ycnr) © jedno-
rodnym rozmieszczeniu fazy weglowej w skali makro
i mezo. W skali mikro zaobserwowano niesatysfak-
cjonujaca jednorodnosé¢ rozmieszczenia fazy zbroja-

The non-monotonic behaviour of TC as a function of
contact time can result from: 1) the carbon diffusion in
liquid Al, 2) the nucleation and growth of Al,C, on the
surface of {111} C, [36].

In the case of the carbon phase in the form of C_ or
Cuwents also the type of the applied obtaining method
is reflected in the composites’ TC (Tab. 4).

The use of the SPS technique [26] to obtain com-
posites with a Cu matrix, reinforced with C,,,cny makes
it possible to produce Me-C composites (Cyyenr) Of
a homogeneous distribution of the carbon phase in the
macro and mezo scale. In the micro scale, unsatisfacto-
ry heterogeneity of the reinforcing phase distribution was
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Tabela 4. Parametry technologiczne otrzymywania kompozytéw Me-C_ oraz Me-C

wwery Oraz ich TC
Table 4. Technological parameters of obtaining Me-C_ and Me-C, ... composites and their TC

Uktad/ Metoda/ Parametry/Parameters TC
Syst Method W- -’K 1 Lit./Ref.
ystem ethods T, °C P,MPa | t min Uwagi/Notes (m-K)
~ N,-8%H,, 35% obj. C_/
Cu-C, PM 1000 24,5 20 N,-8%H,, 35% vol. C, 220 [11]
B 0,2% obj. C,. /
Cu-C, PM 900-1000 35 n/p 0.2% vol. C, 255 [29]
Proznia, C_pokryte Cu /
Cu-C, tD 600 100 15 Vacuum, C_ coated with 100 [38]
Cu
i Proznia, 5% obj. C, ./ -
Cu-C; SPS 600 50 5 Vacuum, 5% vol. C ... 330 [39,40]
) Proznia, 3% obj. C,,cnr /
Cu-C,,ent SPS 950 50 10 Vacuum, 3% vol. C,. 345 [26]
} Ar, 0,76% wag. C,,cnr/
Cu-C,,ent PM 950 98 30 Ar, 0.76 Wt. % Cyrin: 400 [27]
Legenda: PM — metalurgia proszkéw, £D — tgczenie dyfuzyjne, SPS — spiekanie w plazmie /
Key: PM — powder metallurgy, £D — diffusion bonding, SPS — spark plasma sintering
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Rys. 13. Obrazy SEM poprzecznych przekrojow ksztattek przy r6znych powiekszeniach: a-b) Cu-C
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Fig. 13. SEM images of cross-sections of profiles at different magnifications: a-b) Cu-C_, ¢-d) Cu-C_,
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cej oraz wystepowanie aglomeratéw C,,ycnr (1ys. 13),
przy czym byty one wieksze dla nanorurek dtugich
(5—=9 pm) (rys. 13c—d). Nanorurki krotkie (0,5-2 um)
charakteryzowata TC wyzsza niz materiatu osnowy
(rys. 13a-b) [27].

Podobne problemy z uzyskaniem wysokich wartosci
TC zaobserwowano w przypadku zastosowania do pro-
dukcji kompozytéw metalicznego proszku Cu pokrytego
grafenem 3D™P w procesie CarboThermoFIluid® [41].
Mimo, ze zastosowana technika umozliwita zminimalizo-
wanie efektu aglomeracji fazy weglowej (ziarna miedzi
pokrywata warstwa grafenu), wyznaczone wartosci TC
utrzymywalty sie ponizej wartosci dla czystej Cu. Za efekt
ten mogt by¢ odpowiedzialny tlen, obecny w materiale
kompozytu (czesciowo utlenione ziarna Cu).

Wielce obiecujgce obecnie pod wzgledem wysokich
TC sg materiaty typu Me-C (Al, Cu, Ag, Au) zbrojone
nanoczgstkami wegla otrzymywane w procesie ,cove-
tic” [42] opatentowanym przez Third Millennium Metals,
LLC. W przypadku kompozytu Cu-C zawierajgcego
0,057% wag. wegla otrzymana wartos¢ TC byta na
poziomie ~600 W-(m-K)"' [43].

Generalnie, materiaty te moga bardziej wydajnie
przewodzi¢ ciepto i energie elektryczng niz w przy-
padku konwencjonalnych stopéw metali. Nanomateriaty
otrzymywane metodg ,covetic” sg komercyjnie wazne,
poniewaz mogqg znalez¢ zastosowanie do produkc;ji
wysokonapieciowych przewodéw elektrycznych, wy-
sokowydajnych wymiennikéw ciepta i silnikow lekkich.

4. Podsumowanie

Zastosowanie w kompozytach metalowych réznych
typdw wzmocnienia weglowego typu 2D, takich jak na-
norurki weglowe, grafen czy tlenek grafenu, otworzyto
duze mozliwosci w zakresie ksztattowania ich wiasci-
wosci termofizycznych, w tym TC czy CTE. Mimo to,
materiaty te nadal sg rzadko stosowane ze wzgledu
na niesatysfakcjonujgce wtasciwosci termofizyczne
i skomplikowany proces produkcji.

W potencjalnym zastosowaniu komercyjnym tej
grupy materiatowej kluczowg role odgrywajg bada-
nia podstawowe dotyczgce poprawy zwilzalnosci
w uktadach Me/C, badania nad mozliwoscig sterowa-
nia budowg i strukturg granicy faz, a takze badania
mechanizmu TC.

Pomimo, ze zastosowane dotychczas metody nie
pozwolity wytworzy¢ materiatdéw Me-C, posiadajgcych
TC wyzsze niz materiat osnowy, to udato sie zwiekszy¢
ich CTE, co staje sie zachetg do dalszych badan nad
innowacyjnymi rozwigzaniami metod produkciji tej grupy
materiatowej w celu sprostania oczekiwaniom stawia-
nych przez przemyst.

observed as well as the presence of C,,,cnt @gglomer-
ates (Fig. 13), the latter being larger for long nanotubes
(5-9 um) (Fig. 13c—d). Short nanotubes (0.5-2 um)
are characterized by a higher TC than that of the matrix
material (Fig. 13a-b) [27].

Similar problems with obtaining high values of TC
were observed in the case of applying metallic Cu pow-
der coated with 3D'M? graphene in the CarboThermo-
Fluid® process for composite production [41]. Despite
the fact that the applied technique made it possible
to minimize the effect of carbon phase agglomeration
(copper grains covered with a graphene layer), the
determined C values remained at the level below the
value for pure Cu. This effect could have been caused
by oxygen present in the composite material (partially
oxidized Cu grains).

Me-C (Al, Cu, Ag, Au) composites reinforced by car-
bon nanoparticles that are fabricated in a “covetic” pro-
cess [42] have already been recognized as promising
materials with a high TC. The fabrication technology
is patent protected by Third Millenium Metals, LCC. It
has been demonstrated that Cu-C composites including
0.057 wt. % exhibit a TC of ~600 W-(m-K)"[43].

Generally, these materials may conduct both heat
and electricity in a more efficient way than conventional
metallic alloys. The nanomaterials produced by “covetic”
technology show a high commercial potential, and are
now considered as candidates for high voltage electrical
wires, heat exchangers or light motors.

4. Conclusions

The application of different types of 2D carbon rein-
forcement in metal composites, such as carbon nano-
tubes, graphene or graphene oxide, has created new
possibilities of forming their thermo-physical properties,
including TC and CTE. Despite this fact, these materi-
als are still rarely applied, due to their unsatisfactory
thermo-physical properties and a complicated produc-
tion process.

In potential commercial applications of this material
group, the key role is played by basic research concern-
ing the improvement of wettability in the Me/C systems,
control studies on the possibilities of regulating the con-
struction and structure of the phase boundary, as well
as studies on the TC mechanism.

Although the methods used so far have not made it
possible to produce Me-C, materials with a higher TC
than that of the matrix material, their CTE has been
successfully increased, which becomes an incentive for
further research of innovative solutions for production
methods for this material group, in order to fulfill the
expectations posed by the industry.
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