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RESUMO 

lendo como alvo á obtenção de cerâmicas densas á base de nitreto de silicio e com propriedades mecânicas 

adequadas á utilização em aplicações até temperaturas da ordem de 1150 0C, foi realizado um exautivo estudo 

buscando a otimização dos parâmetros de processamento da rota de sinterização normal, a qual dispensa o uso de 

altas pressões. Em função dos indicativos de que t anto o ferro quanto o silício exercem influência na transformação 
cr-i13 durante a nitretação direta do silício, investigou-se o efeito destes elementos na transformação ar13-Si3N4, na 

morfologia e distribuição de tamanho dos grãos da fase (3 , bem como na densificação e nas propriedades mecânicas 

do Si3N4 obtido via sinterização normal. 

Nos experimentos para a otimização da sinterização normal foram estudados os seguintes parâmetros: pressão de 

compactação, tipo e teor de plastificaste, temperatura e tempo de sinterização, utilização de camada protetora e 

pressão do nitrogênio (1 e 2 atmosferas). Para o estudo do efeito do ferro e do silício foram preparadas 

composições contendo quantidades fixas de itria e alumina e teores de ferro e de silício va riando entre 500 a 10000 

ppm. Os corpos-de-prova foram prep arados segundo as condições otimizadas durante a p rimeira fase do trabalho e 

sintetizados a 16750C e 1700°C nos tempos de 15, 30, 60 e 90 minutos. Foram avaliadas em todas as amostras a 

densidade, a tenacidade á fratura e a microestrutura. Foram determinadas, ainda, a resistência á flexão e o 

comportamento frente á oxidação de composições sinterizadas sob condição que proporcionou elevada densidade. 

Foi observado que o ferro exerce forte influência na transformação or+Q, proporcionando o surgimento de  urna 

 quantidade apreciável de núcleos da fase (3-Si3N4 que, sob condições aprop riadas dc temperatura e tempo, resultam 

em microestruturas mais homogêneas, com os grãos apresentando alta razão dc aspecto c baixo grau de 

crescimento anormal. O refinamento da microestrutura gerou melho ria considerável nas propriedades mecânicas, em 

particular, na tenacidade á fratura-K1C,em função da obtenção de reforço in sins. 
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1. INTRODUÇÃO 

Devido as características das ligações presentes, as di ficuldades de processamento das cerâmicas covalentes 

são enormes quando comparadas às cerâmicas à base de óxidos, principalmente em função da baixa 

difusividade e da tendência à volatilização e à oxidação a altas temperaturas. A obtenção de cerâmicas densas 

à base de nitreto de silicio só se to rna possível pela adição de elementos ou compostos formadores de fase 

liquida em quantidades variáveis, dependendo do processo de sinterização utilizado(t -t). 

Entre os caminhos que têm sido explorados para a melho ria das prop ri edades térmicas e mecânicas das 

cerâmicas à base de nitreto de silício, destacam-se: a) o uso de pós CO,,,  composição e granulometria 

controladas; b) a utilização de aditivos formadores de fase liquida a temperaturas mais elevadas; e c) a 
redução da quantidade dos aditivos de sinterização, pela utilização da prensagem à quente c da prensagem 

isostática à quente( 45). Mais recentemente, outros caminhos aplicáveis a diferentes rotas de processamento 

vêm sendo pesquisados, dentre os quais destacam-se: a) a cristalização da fase vitrea(t.l°); b) o reforço 

com fibras e "whiskers't 1);  e c) o projeto" da microestrutura, pelo controle do crescimento de grão do )3-

Si3N4 que, devido a sua forma acicular, é responsável pelas características de elevada resistência mecânica e 

pela relativamente alta tenacidade à fratura das referidas cerâmicas( 12- t 7). 

Com o emprego da prensagem à quente e da prensagem isostática à quente, é possivel reduzir de forma 

significativa a quantidade dos agentes formadores de fase liquida adicionada ao nitreto de silício, levando à 
obtenção de produtos com prop riedades térmicas c mecânicas que respondem satisfatoriamente a exigências 

extremamente rigorosas, porém a custos elevadíssimos que só se justificam p ara aplicações em setores conto o 

bélico e o aerospacial. Dada às dificuldades inerentes ao emprego das refe ridas técnicas em processos 

industriais de larga escala, o uso de rotas que dispensem a utilização de altas pressões para a fabricação dc 

produtos que atendam às exigências de aplicações especificas, corno insertos para ferramentas de corte e 

selos mecânicos, dentre outros, tem sido objeto de intensas pesquisas. Dentre estas rotas destacam-se a 

sinterizaçao normal do nitreto de silicio e a sinterização assistida por pressão de gás - a qual utiliza pressões 
moderadas de nitrogénio da ordem de 10 MPa. 

Como a redução, cm níveis significativos, dos aditivos de sinterização fica comprometida na sinterização 

assistida por pressão de gás e, p rincipalmente, na sinterização normal do nitreto de silicio, a otimização de 
todas as etapas do processamento e o projeto nticroes'trutural - visando à obtenção de reforço in situ -, 
assumem papel de destaque para a melhoria das propriedades do produto final. Quanto á otimização dos 

parâmetros de processamento das referidas rotas, ressalta-se que, em geral, a literatura disponível trata a 

questão de forma gené rica, fazendo-se necessários estudos especificos para cada pó dc partida e para as 

condições de processamento disponiveis. 

As tentativas para se atingir um reforço in situ, que levem à obtenção de t  ãos l3-Si3N4 possuindo  urna  alta 

razão de aspecto (comprimento/espessura) e baixo grau de crescimento anos nal, concentram-se nas seguintes 

alternativas: a) crescimento da fase j3-Si3N4 em mat riz de grãos equiaxiais de a-sialons( 18-20); b) o emprego 

da rota de sinterização assistida por pressão de gás de nitrogênio( 12- t 4); e e) a adição controlada de partículas 

13-Si3•4 em pós de nitreto de silicio contendo baixos teores de (3-Si3N4( 21,22 ). 

Face à constatação que o ferro durante a nitretação direta do silicio acelera a reação de nitretação 

propriamente dita e promove a transformação a-+(3-Si3N4( 23-25) e que o silicio também pode atuar como 

aditivo de sinterização( 26), também foi  verificado no presente estudo o papel destes elementos na densificação 

e no desenvolvimento da microestrutura da fase 13 e, consequentemente, nas propriedades mecânicas das 

cerâmicas à base de nitreto de silício obtidas via sinterização normal. 
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2 METODOLOGIA DE ANÁLISE E PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

Para a otimização das propriedades de um dado material policristalino pa rt indo-se do conceito do projeto 

microestrutural, deve-se voltar a atenção p ara dois aspectos fundamentais: o "contorno de grão" e a "forma, 

tamanho e distribuição espacial dos grãos" que compõem a microestrutura, conforme mostrado na Figura I . 

Figura I - Estratégias para o controle do desenvolvimento microcstrutural( 27 ) 

A engenharia do contorno de grão passa a exercer um papel de maior importância para as aplicações das 

cerâmicas à base de nitreto de silicio a temperaturas superiores a 1200°C, onde a resistência à fluéncia é 

determinante. Para tanto, além da otimização da morfologia e distribuição do tamanho dos grãos, procura-se 

trabalhar com baixos teores de aditivos de sinterização que formam fase liquida a temperaturas mais elevadas 

que os aditivos utilizados p ara a sinterização normal, tornando-se necessária a aplicação de pressão a altas 

temperaturas em  auxilio  à densificação. Utiliza-se, em alguns casos, tratamento térmico poste rior à 
densificação que leva à cristalização da fase vítrea, com consequente aumento da resistência à fluência. 

No presente trabalho, as atenções foram voltadas para o processo de sinterização normal, o qual exige 

quantidade apreciável de aditivos formadores de fase liquida para a obtenção de sinterizados de alta densidade. 

Os produtos obtidos por esta rota têm suas utilizações limitadas a temperaturas da ordem de 1150°C, porém, 

satisfazem a diversas aplicações de engenha ria, como ferramentas de corte, selos mecânicos, anéis de 

vedação, dentre outras, além de apresentarem custos de produção relativamente baixos quando comparados 

com aqueles produzidos pelas demais rotas. 

Face às limitações em termos da redução na quantidade e na utilização de aditivos mais refratários no 

processo de sinterização normal, portanto, o presente estudo teve como pontos focais p ara melhoria das 

propriedades mecânicas das cerâmicas de nitreto de silicio obtidas pela refe rida rota as condições de 

processamento - quando se buscou otimizar os principais parâmetros que in fluenciam na densificação pelo 

mecanismo de sinterização via fase liquida -, e a morfologia e distribuição de tamanho de grão, pela 

interferência na transformação oH0-Si3N4 e na forma e distribuição de tamanho dos grãos f3 , via adição de 

ferro e de silicio e da otimização do tempo e temperatura de sinterização. 

0 insucesso inicial na obtenção do nitreto de silício denso via sinterização normal, quando ocorreu completa 

volatilização a  1750°C,  mostrou claramente a necessidade  de  otimização dos parâmetros de processamento da 

referida rota. Nestes experimentos utilizou-se pó de partida com um significativo teor de aditivos de 
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sinterização ( 5 % Al203 e 5 % Y203 ) e com uma superficie especifica relativamente alta o qual deveria, a 
 principio, sinterizar sem maiores dificuldades a temperaturas da ordem de 1700°C. Após verificar, via 

 levantamento da curva de calibração que a volatilização mencionada ante riormente não tinha sido causada por 
excesso de temperatura, foram testadas, as seguintes hipóteses: a) a temperatura utilizada foi excessivamente 
alta para a composição testada, contendo 10 % de aditivos de sinterização; b) o pó de pa rt ida possuia uma 
baixa superficie específica, ocorrendo, po rtanto, volatilização preferencialmente á densificação; e c) as 
condições de sinterização, ausência de camada protetora e baixa pressão de N2, não tinham sido adequadas. 

O planejamento experimental foi feito de tal forma que levasse ás causas do insucesso inicial e, principalmente, 
à obtenção de corpos de prova com densidades compativeis com a rota de processamento escolhida. Nestes 

 experimentos foram variados os seguintes parâmetros: superficie especifica dos pós de partida, tempo e 
temperatura de sinterização, utilização de camada protetora, recobrimento das amostras com nitreto de boro, 
aplicado por meio de suspensão, e pressão do nitrogênio ( I e 2 atmosferas). Os expe rimentos de moagem 
foram realizados em moinho tipo atritor, durante 1, 3, 5 e 6 horas a 300 rpm, utilizando-se cuba, haste e 
esferas de nitreto de silicio e álcool etilico PA como fluido, de acordo com as condições recomendadas para o 
aumento desejado da superficie especifica com um mínimo de captura de itnpurezast 281, e segundo cu rva de 
moagem para este tipo de moinho fornecida por Herbell et alii( 29 ). 

Após moagem e/ou homogeneização, secagem a 70°C, desagregação em gral dc ágata e eliminação dos 
 aglomerados grandes em peneira de 65 mesh, os pós foram compactados sob a forma de pastilhas dc 15x I 5cm 

em matriz de aço com camisa flutuante a unia pressão de 60 MPa, sendo o plastificante eliminado a 600°C 
 em forno tipo mufla durante 2 horas. Após sinterização sob as condições mostradas na Tabela I, as quais 

contemplam todas as possibilidades de combinação das variáveis testadas, os corpos de prova foram  
avaliados quanto á perda de massa, quanto à densidade e quanto á textura superficial Escolheu-se a 
temperatura de 1650°C para os testes comparativos de forma a garantir que não ocorresse volatilização do 
mate rial. 

Tabela I- Condições de Sinterização Testadas para a Otimização da Sinterização Normal do Nitreto de Silício 

CONDIÇÕES 
DE 

SINTERIZAÇÃO 

COM CAMADA PROTETORA SEM CAMADA PROTETORA 
UBE-SM UBE-M STARK UBE-SM UBE-M STARK 
BN - BN - BN - BN - BN - BN - 

1650°C/30min./latm 	• • • • • • • • • •  
1650°C/30min./2atm 	• • • •  
1650°C/ó0min./Iatm • • • • [  • •  
1650°C/60min./2atm 	• • • • • • • •  
1700°C/60min./2atm ^^ • • • —^ t  

(5) Expe rimentos realizados 

• UBE-SM: Nitreto de silicio fab ricado pela UBE Kousan Co., contendo 5% de Y203 e 5% de Al203, grau 
SN-COA ( Lote No. H 810012), e superficie especifica(SE) = 10,8 m 2/g; 

• STARK: Nitreto de silicio fab ricado pela H. K. STARK Co., grau LC 12-N,  
SE o 18,1 m2/g ( Adicionou-se 5% de Alumina ALCOA A-16 e 5% de itria de alta pureza, sendo a 

 mistura homogeneizada em moinho atritor durante 30 minutos);  
• UBE-M: Nitreto de silicio UBE-SM, Moído durante 6 horas em moinho atritor; 
• CAMADA PROTETORA: 50% UBE-SM + 50% de nitreto de boro 
• BN: Aplicação de nitreto de boro sobre a superficie do compacto a verde.  
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Coram ainda realizados testes visando determinar a pressão de compactação uniaxial que proporcionava 

melhores resultados quanto ao acabamento e resistência à verde Também foram realizados ensaios visando 

olimizar a quantidade de polietileno glieol que deveria ser adicionada à mistura A adição do plastificante foi 
feita t rinta minutos antes do término da moagem. Foram utilizados dois pós de diferentes origens, sendo 

realizados testes de moagem no pó de menor área especifica, porém mais adequado à realização do estudo 
sobre o efeito da adição do ferro na microestrutura e propriedades do nitreto de silício, por ser produzido à 

partir da reação do SiC14 c amónia que leva a teores baixos de impurezas, incluindo o ferro. 

Para o estudo do efeito do ferro e do silicio na densificação, microestrutura e propriedades mecânicas do 

nitreto de silicio, foram utilizados os seguintes insumos: nitreto dc silicio de alta pureza já contendo 5% em 

peso de Al203 e 5% de Y203 (Ube Kousan Co., Grade SN-COA, Fe 100 ppm, Ca < 50 ppm, teor da fase 

a-Si3N4 > 95 % em peso, superfície especifica de 10,8m 2/g e grãos equiaxiais), ferro silicio contendo cerca 

de 20% dc ferro, fornecido pela Companhia Siderúrgica Nacional-CSN, e silício policristalino grau eletrônico 

(Osaka Titanium Co, Grade OCR-100, com uns teor de impurezas inferior a 100 ppb). 

Optou-se pela adição do ferro na forma de ferro silicio com o objetivo de se obter misturas tirais homogêneas 

pois, devido a sua alta densidade, o ferro metálico teria tendência a se depositar no fundo da cuba do moinho 

atritor durante o processo de moagem. O ferro  silicio e o silicio foram moidos em moinho orbital revestido de 

alumina durante 10 minutos, de forma a permitir a moagem poste rior em moinho atritor junto cons o nitreto de 

silicio. Medidas da superfície específica por adsorção de gás (BET) fo rneceram valores de 2,5 m 2/g para 

ambos materias. Forain preparadas oito composições, conforme mostrado na Tabela 2 

Tabela 2 - Composição das Misturas 

COMPOSIÇÃO FSO FS02 FSO5 FSf FS2 SO2 SOS 	Si 

Si3N4+5%Y20315%Al203 100 99,75 99,50 99,00 98,00 99,75 99,50 99,00 

Ferro Silício (% cm peso) - 0,25 0,50 1,00 2,00 - - - 

Sìlicio ( % cm peso) - - - - - 0,25 0,50 1,00 

O preparo das misturas e a conformação e sinterização dos corpos dc prova foram 'citas de acordo com as 

condições otimizadas na primeira etapa deste trabalho, a serem apresentadas no Item 3.1. Todas as 

composições foram sintcrizadas cm conjunto nas seguintes condições 1675°C - 30, 60 e 90 min. e 1700°C -

15, 30, 60 e 90 minutos. 

Para a determinação das fases presentes, foram obtidos difratogramas de raios-x em amostras resultantes de 

diferentes condições de sinterização. Para a análise da evolução da transf'omação a (3-Si3N4 conjuntos de 

amostras de todas as composições cm estudo foram tratadas termicamente entre 1500°C a 1575°C. Para o cálculo 

do percentual de transformação c, visando minimizar erros advindos da orientação preferencial e de outros 

fatores experimentais, foi determinada a relação IR/(10 + la ) correspondentes aos planos [210], [101] e [201] 

mais intensas das respectivas fases, segundo procedimento recomendado por Gazzara e Messier( 30). Para a 

observação da microestrutura, foram retiradas amostras de todos os corpos de prova sinterizados nas diferentes 

condições, utilizando máquina de corte de precisão com disco diamantado de 0,5mm dc espessura. Após polimento 

em pasta de diamante dc  IS  a 2,5pm, as amostras foram sobre atacadas com hidróxido de sódio fundido a 350°C 

durante cerca de 4 minutos(J 1 ), para a observação da microestrutura em microscópio eletrônico de varredura. Este 

tipo de ataque elimina a fase vítrea presente no contorno de grão, permitindo a observação do tamanho, forma  e 

distribuição de tamanho dos grãos da fase (3- Si3N4 

— 5 — 



A densidade das amostras sinterizadas foi determinada pelo método de Archimedes, tom ando-se a média de três 

determinações. A porosidade foi calculada tom ando-se como base a densidade medida pelo p rincipio de Archimedes 

e a densidade teórica calculada p ara cada composição estudada. A tenacidade à fratura (KIC) foi determinada pelo 

método da indentação em amostras polidas em pasta de diam ante dc 15 a 2,5µm, utilizando uma carga de 98N em 

indentador Vickers. Os valores de tenacidade à fratura de cada corpo de prova foram calculados a partir dos 

resultados de quatorze medidas do comprimento de t rincas  formadas  após a indentação, utilizando a equação de 

Anstis, Chantikul, Lawn e Marshall( 32 ), c corrigidas com respeito a porosidade. A resistência mecânica à flexão foi 

determinada para as composições contendo 1,0% e 2.0% de ferro silicio e 0,5% de silício, além da mistura 

contendo apenas ítria e alumina. Os corpos de prova foram sinterizados a 1700°C - 90 minutos, retificados e ns  duas 

faces paralelas ens  rebolo de 400 mesh, e ensaiados em três pontos e tratados segundo à estatística de Weibull. 

Para a verificação do comportamento frente à oxidação, corpos de prova retificados das composições "FSO", "FS 1", 

"FS2" e "S05" foram colocados  ens forno  tubular a 1200°C durante 500 horas, medindo-se o ganho de peso por 

área em função do tempo de ensaio. 

3 RESULTADOS E DISCUSSÃO 

3.1 Otimização dos Parâmetros de Processamento da Sinterização Normal 

A Tabela 3 fo rnece os valores da superficie especifica (SE), após diferentes tempos de moagem em moinho atritor, 

medida pelo método de adsorsão de gás-BET. O inc remento de área específica com o tempo de moagem está 

compatível com a curva de moagem do nitreto de silicio em moinho atritor obtida por 1-lerbell et alü( 29). 

Tabela 3 - Área Específica do Nitreto de Silicio em Função do Tempo dc Moagem 

Tempo de Moagem (h) —> 	0 1 3 	I 	5 6 

SE 

(m2/g) 

UBE COA 10,8 11,9 12,9 14,5 15,2 
.STARK LC 12-N 18,3 - - - - 

A moagem durante 6 horas a 300 rpm em moinho atritor proporcionou uma distribuição granulométrica 

mais estreita, além de significativa diminuição no diâmetro médio equivalente (d50), com consequente 

aumento nos valores de superficie específica, o que permitiu a obtenção de corpos de prova com densidades 

relativas semelhantes às obtidas com o nitreto dc silício STARK de granulometria mais fina. 

Os ensaios de compactação entre 40 e 80 MPa nos pós UBE e STARK, mostraram que não houve melhoria 

significativa na resistência ao m anuseio com o aumento dc 2 p ara 4% de pi. 'ietileno glicol-PEG, o que levou à 
opção de se adicionar  a menor quantidade de plastificante. Os corpos de prova prensados a 40 MPa mostraram 

 baixa resistência, ocorrendo sensivel melhora com a pressão de 60 MPa, não sendo constatada melhoria significativa 

na resistência ao manuseio com o aumento de 60 p ara 80 MPa. Mesmo com a adição de PEG, o manuseio dos 

compactos a verde exi giu cuidados especiais, p rincipalmente em corpos de prova prismáticos com comprimento 

bem superior à espessura. P ara esta geometria fez-se necessário submeter os corpos de prova à prensagem 

isostática a 200 MPa, facilit ando, inclusive, a marcação das amostras. Como nesta fase de otimização foram 

confomiados corpos de prova no formato de pastilhas quadradas relativamente espessas, os pós foram  submetidos 
 apenas á prensagem uniaxial. Ensaios posteriores com adição de 2% de polivinil álcool-PVA mostraram que este 

plastificante confere excelente resistência mecânica ao compacto a verde, dispensando a necessidade de se proceder 

à prensagem isostática em corpos de prova p ri smáticos, com comprimento bem maior que a espessura. 
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A Tabela 4 fornece a densidade obtida p ara as diferentes condições de sinterização testadas. A densidade é dada em 
percentagem da densidade teórica(%d t) da composição 90% Si3N4 + 5% 1'203 + 5% Al2O3, a qual assume o 
valor de 3,27 g/c1113 , calculado tomando-se como base as densidades reais dos componentes da mistura. 

Tabela 4 - Densidade Relativa(%dt) Vs. Condição dc Sinterização 

CONDIÇÕES 
DE 

SINTERIZAÇÃO 

COM CAMADA PROTETORA SEM CAMADA PROTETORA 

UBE-SM UBE-M STARK UBE-SM UBE-M STARK 

BN 	- BN - BN 	- BN 	- BN 	- BN 	- 

I  - 	 1650°C/30min./latnt 77,7 82,9 88.1 89,9 89,0 	91,4 78,6 77,4 88,1 - - 88,7 

11 - 1650°C/30min./2atm 

Ill- 1650°C/60minílatm 

81,7 	- - 

93,0 

- 

89,6 

	

87,5 	- _82,0_ 

	

91,1 	92,4 

- - - 85,0 

- 	- - 94,5 90,5 - 

IV- 1650°C/60min./2ann 84,7 [ 	-  88,7 88,7 87,8 	86,9 85,9 90,5 ' 90,2 

V - 1700°C/60min./2atm - 789,6 - 99,0 - 	97,2 - 	,,, 	- - - - - 

• 11813-SM - Nitrato de silício UDE-COA , contendo aditi os, como recebido; 
• UBE-M - Nitrelo de silicio UBE-COA moído durante ( horas em moinho atritor, 

• STARK - Nitrcto dc silica STARK- LN 12, com adiçdo posterior dc ima c alumina, c 
• BN - Recobrimento com sitrcto dc boro. 

Embora a densidade aumente com o tempo de sinterização para a maio ria das condições testadas a 1650 0C, o 
referido aumento torna-se altamente significativo apenas para as amostras sinterizadas a 1700 0C, durante 60 
minutos. A densidade de 97,2% da densidade teórica atin gida pela mistura contendo nitreto de adido STARK pode 
ser considerada satisfatória para o processo de sinterização normal. Por outro lado, o valor dc 99,0% da densidade 
teórica verificado para o nitreto de silício UBE-COA moido durante 6 horas, pode ser condiderado excelente para 
o mesmo processo. A baixa densidade verificada para a mesma mistura utilizada como recebida em todos as 
condições testadas e, principalmente, a 1700 0C, mostrou claramente a necessidade de se proceder à moagem para 
aumentar a superficie especifica do mate rial de forma a aumentar a sintcrabilidade do pó. A baixa superficie 
especifica da mistura conto recebida constitui-se no fator determinante para que ocorresse volatilização 
preferencialmente à densiticação a 1750°C durante o experimento realizado na fase inicial do estudo. 

Conforme mostrado na Tabela 3, o nitrcto dc silício STARK possui uma superficie específica de 18,3 m 2/g, o 
que levaria a supor que o mesmo apresentasse uma maior densidade relativa que a mistura UBE-M (SE = 15,2 
tn2/g). Registra-se, porém, que o nitreto de silício STARK foi apenas homogeneizado durante 30 minutos 
com os aditivos de sinterização, enquanto que a mistura UBE-M, já contendo ima e alumina, foi moida 
durante 6 horas. Este fato leva a crer que a superficie específica da mistura nitreto de silicio STARK e 
aditivos dc sinterização, seja inferior a 18,1 m 2/g. 

A aplicação de camada de boro nos compactos a verde diminuiu perceptivelmente a densidade para as 
amostras sinterizadas sob a condição "I" (1650°C, 30 min., latm), mostrando efeito aleatório para as dentais 
condições testadas, conforte pode ser visto na Tabela 4, aumentando, para a mesma condição "I", a perda de 
peso por volatilização do Si3N4. Pace aos resultados obtidos, a aplicação de camada de nitreto de boro sobre 
o compacto a verde foi descartada. Embora tenham apresentado efeito aleatório sobre a densidade, a 
utilização do camada protetora composta dc 50% da mistura de nitreto de silicio e aditivos c 50% de nitreto 
de boro c a pressurização do forno a duas atmosferas de N2, mostraram-se efetivas para a redução da perda 
dc peso por volatilização do Si3N4 para a maioria das condições testadas. 
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Os resultados descritos anteriormente, levaram à escolha das etapas e dos parâmetros de processo mostrados  

na Figura 2, os quais foram utilizados no estudo realizado poste riormente sobre o efeito do ferro c do silicio  
na densificação, microestrutura e propriedades do nitreto de silício obtido via sinterização normal  

MATÉRIAS PRIMAS  Si3N4 - 90% cm peso  
5% Y203 + 5% Al203 
Ferro silicio c silicio ( -0,25% a 2,0°Jo)  

y  

MOAGEM E 	Moinho atritor, Etanol PA conto meio liquido 

HOMOGENEIZAÇÃO 
:1°°  rpm, G horas  

y  

ADIÇÃO DO  
PLASTIFICANTE  

y 

SECAGEM E  
PENEIRAMENTO  

y 
CONFORMAÇÃO  

^ 

ELIMINAÇÃO DE  
PLASTIFICANTE  

4,  
CARREGAMENTO  

y 

2% cm peso dc Policlilen° glicol-PEG  
30 minutos do termino da Moagem  

70°C, 10 horas  
65 mesh  

Prensagem untaxial a 60 MI'a  

Prensagem isosullica a 200 MPa  

Ate 600°C - 5°C/min . 
600°C - 2 horas  

Em cadinho de Grafite recoberto com üN  
Cantada Protetora: 50% Si3 N4 + 50%13N 

 

Ale 1300°C - 25°C/min., fluxo de N 2 
 1300°C - pressuri, iy2o a 2 atin dc N2 

1300°C ate 1700°C - 25°C/min.  
Tempo dc Patamar - 60 minutos  
1700°C aid 1300°C - 50°C/min., 2 atm  
1300°C - despressurizaeao, Ouzo dc N2 

SINTERIZAÇÃO  

 

Figura 2 - Etapas e  condições de processamento da rota de sinterização normal do nitreto dc silicio  
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3.2 Efeito da Adição do Ferro e do Silício na Densificação, Microestrutura e 
Propriedades do Nitreto de Silício 

A Tabela 5 mostra que os valores de densidade obtidos variaram entre 97,0 a 99,2% das densidades teóricas das 
composições testadas, observando-se um maiores densidades relativas para as amostras sinterizadas a 1700 0C 

durante 60 e 90 minutos que, e ns  média, também crescem a medida que aumenta o teor de ferro silicio e de sihcio. 
Estas altas densidades relativas podem ser creditadas a alta área superficial das misturas dos pós obtida pela 

moagem em moinho atritor, bem como à pressurização do forno a 2 atmosferas, o que cont ribuiu para diminuir a 

decomposição do Si3N4. A diminuição das densidades relativas nas amostras sinterizadas a 1750 0C, é um 

indicativo do aumento da perda de massa devido à decomposição do nitreto dc silicio, podendo ser inferido que esta 

temperatura jà é excessiva p ara a pressão de nitrogénio utilizada 

Tabela 5 - Tenacidade à Fratura-KIC (MPa.m 1 »2 ) e Densidade em Percentual da Densidade Teórica 

Si3N4 
5% 1.,o,.5i Ai,a, 

San 

Adições 

FERRO SILÍC10 SILiCIO 

0,25% 0,5% 1,0% 2,0% 0,25% 0,5% 1,0% 
COMPOSIÇÃO -. FSO FS02 FS05 FS1 FS2 S02 SO5 SI 

(6ÃI -it. 	(g/cm3) 3.270 1.21,0 3.267 3.263 3,257 3.267 3,263 3.257 

1675°C 

30 min. 

Ku' 4,7 4,6 4,6 	r4,2 4,3 4,4 4,9 4,9 
°iód i,„ o-, 97,8 97,9 98,3 	97,5 98,3 97,0 98,4 97,7 

1675°C 

60 min. 

Kw 4,8 4,7 4,8 	4,6 5,2 4,8 4,6 4,7 
%d i ,,,,,,, 97,8 97,9 97,5 	98,1 98,7 97,1 97,9 98,4 

1675°C 

90 min. 

K1r 4,7 4,8 5,0 	5,7 4,9 4,2 4,8 4,9 

%di,,,,,, 98,1 97,8 97,8 	97,3 98.2 98.2 97,5 98,4 

1700°C 

15 min. 

Kie 4,8 4,7 4,1 	4 ,4  4,1 4,9 4,9 5,1 	, 
%d,,,4;,, 97,8 97,8 97,3 	98,0 97,4 97,5 98,1 98,0 

Von°C 

30 min. 

Kit- 4,8 5,1 4,4 	4,7 4,9 4,5 4,7 4,3 
%d in  , , 97,2 97,0 97,8 	98,0 97,9 98,2 98,1 97,6 

1700°C 

60 min 

K ir 4,6 5,2 5,3 	6,1 5,7 4,6 5,1 5,0 

%d t,,;;  , 97,2 97,8 97,8 	98,4 99,2 97,5 98,0 98,0 

1700°C 

90 min. 

K, e 4,7 5,2 5,3 	5,6 5,5 5,0 5,1 5,0 

%d i, ,,, 97,2 98,0 98,8 	98,4 99,2 98,8 99,0 98,2 

1750°C 

90 min 
Klr 5,2 - 5,1 	5,2 5,9 - - - 

%d i ,,;,, , 97,0 - 97,0 	97,5 98,0 - - - 

Quanto à tenacidade à fratura-KIC, observa-se que: a) a 1675 0 C, 90 minutos e a 1700 0C, 60 e 90 minutos, 

todas as composições contendo ferro silicio apresentam valo res de K1C superiores aos verificados para a 

composição "FSO", com aumentos mais pronunciados p ara as composições contendo 1,0% e 2,0%. Veriticou-

se, ainda, um ponto de inflexão, coin os valores de KIC atingindo um máximo para a composição "FSI", coin 

I% de ferro silício; b) em todas as condições de sinterização testadas, as composições contendo apenas silício 
apresentaram v alores de KIC bem mais próximos aos verificados para a composição "FSO", com ligeiro 

aumento p ara as composições "S05" e "S I",  nas condições que proporcionaram maior densidade relativa; e) a 

1675 00, 30 minutos e a 17000C, 15 minutos, todos os valores de KIC referentes ás composições contendo 

ferro silício são inferiores ao valor da composição "FSO". Obse rva-se, inclusive, que os valores de KlC 
tendem a diminuir à medida que cresce o teor de ferro silício; e d) a 1675°C, 60 minutos apenas a 

COM1S5M 	C;Ch':1 9CE E1Lf=RG IA l4UCtEAR /SP IPEI  



FSO ( sem adições) SO2 ( 0,25% de Si) Sl ( 1,0% de Si) 

FS02 (0,25% de SiFex) FSI (1,0% de SiFex) FS2 (2,0% de SiFex) 

composição "FS2" com 2% de ferro silicio tem o KiC superior ao da composição "FS0"; para as amostras 
sinterizadas a 1700°C durante 30 minutos, apenas as composições "FS02" e "FS2" apresentam valores de 
KiC ligeiramente superiores ao apresentado pela composição "FSO"; 

A análise das microestruturas referentes às composições ensaiad as  nas diferentes condições de sinterização, 
mostrou que todas as amostras correspondentes à composição "FSO" e às composições contendo apenas 
silicio ( S02, S05 e SI) apresentaram crescimento anorm al  dos grãos /3-Si3N4, como pode ser visto, a título 
de exemplo, na Figura 3. As amostras contendo ferro silício apresentaram, por outro lado, grãos menores e 
distribuídos de forma mais homogênea, com uma razão de aspecto (comprimento/ espessura) nitidamente 
maior que a da composição básica "FSO" e demais composições contendo silício. Esta diferença de 
comportamento em relação às demais composições torna-se mais acentuada com o aumento do teor de ferro 
silício, do tempo e da temperatura de sinterização. Nas amostras correspondentes à composição "FSO" e 
aquelas contendo apenas silício, ve rificou-se, inclusive, um maior alargamento dos grãos (Ostwald ripening), 
quando comparadas  às amostras contendo ferro silício. Este alargamento também foi obse rvado nas 
microestruturas das  amostras sinterizadas sob condições de temperatura e tempo insuficientes para promover 
o crescimento de grão, conforme mostrado na Figura 4. 

Figura 3 - Microestruturas de Amostras de Nitreto de Silício Sinterizadas a 1700 0C - 60 minutos 
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S05 (1,0% de Si) FS2( 2,0% de SiFex ) FS0 (sem adições) 

Figura 4- Microestruturas de Amostras de Nitreto de Silício Sinterizadas a 1700°C - 15 minutos 

Foi constatada apenas a presença da fase /3-Si3N4 nas amostras sinterizadas a pa rt ir de 16500C. Este fato está 
de acordo com o verificado por Smith e Quackenbush( 33 ), que observaram o mesmo compo rtamento para o 
nitreto de silício contendo itria e alumina como aditivos de sinterização. O percentual da fase /3 presente em 
todas as amostras tratadas entre 1500°C e 1575 0C é fornecido na Tabela 5, calculado segundo procedimento 
recomendado por Ga77ara e Messier( 30) 

Tabela 5 - Quantidade da Fase 0-Si3N4 Presente a Diferentes Temperaturas 

Fase  0-Si3N4 

(% em peso) 

Sem 

Adições 

FERRO SILÍCIO SILÍCIO 

0,25% 0,5% 1,0% 2,0% 0,25% 0,5% 1,0% 

COMPOSIÇÃO -+ FS0 FS02 FS05 FS1 FS2 SO2 S05 Si 

1500°C - 10 min. 5 6 6 8 8 5 4 6 
15500C - l0 min. 16 19 13 21 22 18 20 16 
15750C - 10 min. 24 24 21 24 24 33 19 18 

Os difratogramas de raios-x das amostras tratadas a 1500 0C - 10 min., temperatura onde já aparecem as 
reflexões mais intensas da fase /3-Si3N4, mostraram variações bem perceptíveis nas alturas dos picos de 
difração dos planos hkl correspondentes às reflexões de maior intensidade de ambas as fases a e 0. A pa rtir 
da composição "FS05" ocorreu uma melhora substancial na definição das reflexões I0, ve rificando-se para as 

composições "FSI" e "FS2" um aumento de cerca de 30% na altura do pico da reflexão IQ correspondente ao 

plano [210] em relação à composição "FSO". A análise dos dados da Tabela 5 e dos difratogramas das 
amostras tratadas a 1500°C, 10 minutos mostram que o ferro in fluencia a cinética da transformação a—'/3-
Si3N4, promovendo uma aceleração da refe rida transformação. Por outro lado, o silicio parece exercer pouca 
influencia quando adicionado em quantidades infe riores a 1%. As diferenças no percentual de fase /3  entre as 
composições contendo teores variáveis de ferro silicio e silicio passam a ser menores à medida que aumenta a 
temperatura, uma vez que a 1650°C a transformação a—'/3-Si3N4 praticamente já se completou. 
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O aumento gradativo da densidade de grãos com o aumento do t eor de faro silicio observado nas microestruturas 
das composições estudadas, juntamente cor os resultados das análises por difração de raios-x, mostram que o ferro 
sihcio exerce um claro efeito na transformação a- /3-Si3N4, sendo indicativos da ocorrência de nucleação 
heterogênea da fase p. Sc apenas a densidade dc partículas p préexistcntcs no pó de pa rtida fosse a p rincipal 
responsável pela evolução da microcstrutura - não ocorrendo nucleação nem homogênea nem heterogênea do p-
Si3N4, conforme consta de estudo realizado por Pctzow e Hoflmann(. 21 ) -

, não seriam observadas, a nosso ver, 
densidades de grãos tão diferenciadas qu anto às verificadas nas microestruturas das amostras contendo ferro silicio 
em relação à composição "FS0", sem adições. A densidade de pa rt ículas p preexistentes no pó de partida constitui-
se, na nossa opinião, em  urna  outra forma de se interferir na microcstrutura final, conforme mostram os trabalhos de 
Petzow e Hoff mann( 21 ) e Hertanm et aliifzZl. 

No caso da adição de ferro silício, a evolução mnicroestrutural ocorre, po rtanto, a partir da quantidade dc núcleos 
adicionais formados no estágio inicial da tr ansformação a-'$-Si3N4, que evoluirão de acordo com as condições de 
tempo e temperatura de sinterização. Com  o aumento da densidade de tais núcleos, um gr ande número de grãos (3 
crescem ao mesmo tempo, gerando, desta forma, unia microcstrutura mais tina conforme constatado nas 
microestruturas apresentadas neste trabalho. A formação de um eutético de baixo ponto dc fusão rico cm ferro e 
silicio, onde ocorre solução preferencial das partículas a que se reprecipitam na forma de p-Si3N4, é o m ecanismo 
mais provável para explicar o efeito da adição do tiro ria transformação a --+0-Si3N4. Da mesma forma, 
acreditamos que, além do mecanismo proposto por Moulson( 25) para a formação do 0-Si3N4 durante a nítretação 
direta do silicio na presença dc ferro - quando o 0-Si3N4 se ria formado pelo reação do N2 que se difunde através 
do FeSix(e) -, ocorreria também a solução no FeSix(p) do a-Si3N4 previamente formado pela reação ens fase 
vapor do Sdício com o N2, reprecipitando-se a seguir na forma dc 0-Si3N4. 

A comparação dos dados fornecidos na Tabela 5 com as microestruturas resultantes das diversas composições e 
condições de sinterização testadas, mostrou urna correlação direta entre os valores da tenacidade à fratura-K I C 
com a forma e distribuição de tam anho dos grãos 0-Si3N4. Dc fato, a I675°C, 90 minutos e a 1700°C, 60 e 90 
minutos, condições que proporcionaram altas densidades dou onde a combinação dos parámetros tempo c 
temperatura de sinterização foi suficiente para promover urn  maior nível de crescimento dc grão, os valores dc  K1  f• 
aumentans à medida que a microcstrutura fica mais fina c uniforme, coincidindo  com  o aumento do teor de Sife x  

Para as condições de sinterização mencionadas acima, ocorre uma inflexão nos valores de K1C nas amostras 
contendo ferro  silicio, atingindo o ponto máximo para a composição "FS I" (l% de ferro sitici°) e decrescendo para 
a composição "FS2". Tudo indica que tal inflexão seja causada pela oco rrência de impedimento estérico gerado 
pela nucleação dou crescimento simultâneo de uma quantidade excessiva de grãos promovida pelo  ferro  silicio, 
obtendo-se microestruturas mais homogêneas em termos de forma c tamanho dc grão, apresentando, porém, 
comprimentos menores que diminuem o efeito de reforço in siar, diretamente relacionado cons a morfologia dos 
cristais 0-Si3N4, conforme observado por Pctzow e Hof'man( 21 ). Por outro lado, o decréscimo nos valores de  K1  C 
com a adição de  ferro  silicio, observado nas amostras sinterizadas a 1675( '-30 minutos e a I700°C-I5 minutos, 
está diretamente relacionado com o menor comp rimento dos grãos 0, on. m vez que as referidas condições dc 
sinterização não permitem o crecimento dos grãos de forma aprop riada à obtenção dc reforço nr situ pelo 
entrelaçamento dos mesmos. Como o aumento gradual do teor de ferro silicio causa o surgimento de um maior 
número de grãos p, o comprimento dos mesmos tende a diminuir com consequente diminuição no nível de 
entrelaçamento, como pode ser verificado pela comparação das microcstruturas apresentadas nas figuras 3 e 4. 

Apesar terem apresentado microestruturas onde os grãos p possuem pequenas dimensões, as amostras sinterizadas 
a 1675°C-30 min. e a 1700°C-1S min. posuem valores de densidade superiores a 97% da densidade teórica, 
próximas aos valores máximos obtidos nas amostras sinterizadas em maiores tempos, conforme pode ser visto na 
Tabela 5. Este fato está de acordo cons  Hermann ct alii( 22) que observaram que o crescimento de grão  ocorre  no 
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o 500 400 100 

estágio final da sinterização via fase liquida, após ter sido concluida a transformação a-.13.O aumento do tempo de 

sinterização causa um aumento do comprimento dos grãos que, p ara um mesmo nivel de adição de  ferro  silício, 

aumenta gradativamente os v alores de K i C, conforme mostrado na Tabela 5, à exceção da última linha referente à 
sinterização realizada a  I 7000C durante 90 minutos, quando, em função do maior tempo de sintetização, ocorreu, 

provavelmente, maior nivel de crescimento anormal, sendo os grão pequenos da fase R-Si3N4 dissolvidos pela fase 

liquida e reprccipitados na  forma  de grãos grandes pelo processo  de  solução-reprecipitação. 

Os valores médios da resistência à flexão (a m) e de 00 5 da distribuição de Weibull, com os respectivos parâmetros 

"n" e coeficientes de correlação "R" das composições ensaiadas a três pontos, são fornecidos na Tabela 6. 

Tabela 6 - Resistência à Flexão (00 ,5) c Parâmetros da Distribuição de Weibull 

Si3N4 
3•/.Y,Oz+5•/.AI,O m  

Sem FERRO SILÍCIO SILICJO 

Adições 1,0% 2,0% 0,5% 1.0% 
COMPOSIÇÃO FS0 FSl FS2 SOS SI 

om  ( MPa) 708 667 759 620 603 

n° de cp's 27 24 26 ' 22 22 

00,5 ( MN)  714 674 768 629 610 

m 4,5 8,5 7,8 5,5 6,7 

R 0,97 0,99 0,99 0,97 0,94 

Os valores de resistência à flexão a três pontos de todas as composições ensaiadas encontram-se na faixa esperada 

para as cerâmicas de ni trcto de silicio obtidas via sinterização norm al . Os valores mais al tos do parâmetro de 

Weibull "m" verificado para as composições "FSI" e "FS2" podem ser creditados à maior homogeneidade da 

microestrutura causada pela adição de fe rro silicio, o que proporciona uma melhoria na resistência à flexão e ns  

termos  de confiabilidade pois, quanto maior o valor de "m", menor a dispersão dos valores de resistência mecânica. 

A Figura 5 fornece as curvas de oxidação de composições sinterizadas a 1700 0C durante 90 minutos e 

posteriormente submetidas a tratamento de oxidação a  I 2000C ao longo de 500 hora s . 

Figura 5 - Curvas de Oxidação a I200C. E) composição "FSO" (scm adições); C) composição "FS 1" (1,0% de 

ferro  silicio); G) composição "S05" (0,5% de silicio); e D) composição "FS2" (2 0% de feno silicio). 
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O ganho de peso com o tempo para todas as composições testadas apresenta  urna  cinética parabólica, indicando  
que a velocidade do processo passa a ser limitada pela difusão do oxigênio através da película de Si02 formada na  
superficie dos grãos do Si3N4, comportamento tipico para cerâmicas de nitreto de silício de alta densidade. As fases  
Si02, na forma de cristobalita, 3Al203.2SiO2 e Y2Si2O7 foram os principais produtos de oxidação detectados por  
difração de raios-x. Foram detectadas outras fases cristalinas advindas, inclusive, da cristalização da fase vítrea  
causada pelo tratamento térmico, como o 3Y203.5Al203 (YAG) e Y2SiA105N. Os resultados obtidos podem  
ser considerados bast ante satisfatórios quando comparados com os valores de perda de massa a 1200 0C veri ficados  
para composições de 0-Sialon (Si^xA1xOXNg_x, x= 0,4 a 1,5) + YAG (3Y203 + 5Al203)( 1 °,34), as quais  
possuem uma boa resistência à oxidação na temperatura testada. Ressalta-se, ainda, o bom desempenho da  
composição "FSI" contendo 1% de ferro silício quando comp arada cor às demais composições testadas. A  
referida composição apresentou, ainda, cu rva de oxidação bast ante semelhante à composição (3-Sialon + YAG com 
x"0,4( 10), com ambas as cu rvas tendo um ganho de peso em 400 horas de ensaio de cerca de 0,275 mg/cm 2 .  

4. CONCLUSÕES  

Para a obtenção de cerâmicas à base de nitreto de silicio com densidades supe riores a 97% da densidade teórica via  
o processo de sinterização normal, além da adição de quantidades apreciáveis de adi tivos formadores de fase líquida  
(—l0%), toma-se necessária a utilização de misturas homogêneas com superficie especifica da ordem de 15 m 2/g,  
de forma a se ter suficiente área de reação para promover o processo de densificação via formação de fase liquida,  
evitando, cm paralelo, a volatilização preferencial do nitreto de silicio, em detrimento da densificação. A utilização  
de camada protetora, composta de 50% da mistura de Si3N4 e aditivos e 50% de nitreto de boro, e pressão de 2  
atm de N2 contribue para a diminuição da dissociação do nitreto de silicio. Sob as condições de processamento  
otimizadas, o ferro silicio e o silicio atuam como agentes formadores de fase liquida em complementação à ítria c  à 
alumina, permitindo a obtenção de densidades da ordem de 99% da densidade teórica em amostras sinterizadas a  
17000C durante 60 e 90 minutos.  

Foi observado que o ferro, adicionado na forma de ferro silicio, exerce influência significativa na tr ansformação o-•  
/3-Si3N4, proporcionando o surgimento de uma qu antidade apreciável de núcleos da fase (3-Si3N4 que, sob  
condições apropriadas de temperatura c tempo, resultam em microestruturas mais homogêneas, com os grãos  
apresentando alta razão de aspecto e baixo grau de crescimento anormal. A melhor combinação dos parâmetros  
observada no presente estudo foi a adição de 1% de ferro silício à composição básica contendo 5% de Y203 + 5%  
de Al203 e sinterização a I700oC durante 60 minutos, a qual proporcionou uma microcstrutura homogênea com  
baixo nível de crescimento anormal, onde os grãos (3-Si3N4 apresentam alta razão de aspecto e comprimento médio  
adequado para promover o entrelaçamento dos mesmos. Esta combinação de parâmetros proporcionou a obtenção  
de tenacidade à fratura de 6,1 MPa•m/r, cerca de 30% supe rior ao valor verificado para a composição básica  
sinterizada nas mesmas condições, bem como um aumento consideràv, T no parâmetro "nr" da distribuição de  
Weibull, indicando uma melhora da confiabilidade do mate rial em tem as da resistência mecânica. A mesma  
composição apresentou comportamento frente à oxidação similar  ao verificado para os sialons, que sabidamente  
possuem uma boa resistência à oxidação.  

A adição do ferro silicio mostra-se como um caminho rela tivamente simples de se atuar  no projeto da  
microestrutura final das cerâmicas à base de nitreto de silicio, onde a morfologia dos grãos 13-Si3N4 é responsável  
pelas propriedades mecânicas do mate rial e, em particular, pela relativamente alta tenacidade à fratura. Para cada  
composição e rota de processamento utilizada, recomenda-se, porém, a realização de estudo vis ando à otimização  
da quantidade de ferro silicio a ser adicionada, bem como da temperatura e tempo de sinterização de forma à  
maximizar as características microestruturais responsáveis pela melhoria das prop riedades mecânicas.  

—14—  



AGRADECIMENTOS 

Os Autores agradecem ao Programa RIIAE/ME do CNPq pclo suporte dado à rcaliiaçdo deste Estudo c à PUC/Rio pelo uso do 

MEV e aos colegas da Coordcnaçso de Tecnologia dos Materiais-CTM do INT pelo constante suporte. 

REFERÊNCIAS BIBLIOGRÁFICAS 

I) J. IXJAIIJBI i-b. Cerimisa eapw.i.s pars fm. omWo.oaia. Ceramrcg, 34 12771, 189-91 (1988). 
2) STRUCTURAL =emits require a national e.rmàmsnLCgrom. Ind. 126136 2(1-3 (1986). 
3) P. IIOSCI I. to utramiyua themwacwunique.l.a Hesearehe. 181 185). 170-8 (1947) 
4) P. VICEN/_INI. Mato attualc dalle rearm a toil.; spp1io.rirni de aram;ú a 	4,400 non a base du osardi Pane I. mla;ab drgwnibili. Cerumurgru 16 [IL  3. 

29 (19861 

5) G.E. 0ATZA Iniommi of composition and proms. sthi.n on dus;Iisrirn of .1licn nun& pp.273-82 In. Program in nitrogen dram.. Edited by FT-  

Riley. Martina N) iolf Publishs>. The I lsy w, 1983. 

6) W.A. SANDERS and D. M MIESKOWSKI. SLmgl, and miamruuure of sanded Si 3 N4  with nru-aadh-oc de additive. Am. Ceram. Soc. Bull.. 64121. 304-9 

(1985). 

7) M. MITOMO and K_ MIZ.UNO. Suuamg bdtaviar of 513 014  with Y203  and Al2(]3  addition. l'agyo-Aio.kor-Shr. 94111. 106-10 (1986) 

8) C. GRISKOVICII and W.D. PASCO. The nwn.uniwl properties of  new oonpcàim ofsnta d 50 4  Am. Ceram. Soc. Bulk, 63 (91. 1165-70 (1984). 

9) MK. CINIBULK and O THOMAS. Grain-bouridsty-phaan crystalization and nrarg)h of silicon nitride &Suomi with a YSiAION glas. J. Am. Ceram. Soc.. 73 

16). 1606-12 (1990) 

10) P. GRAIL J.C. BRESSIANI and G. PEILOW. Crystallization of Y-Al-Gams in prissier-1 ms soIaud d-sialat matdial.. pp. 228-35 In: Proc of haernatranol 

Syntposum on Ceramic Component: for Engine, Japan, 1983. 

II) 1.110ME1'IY and 1_1. NE•EROAARD. Mechanical properties of(LSi 3N4 -whisker/Si3 N4-metnaawryrsMS. J. Am. Ceram. Soc.. 73 (I). 3493-96(1990). 

12) M MITOEIO. In situ mO mruaur. mwul it silian nitride baud ecrami .Adv. Ceramir /I. S. Soniye Ed, Elsevi o Appliod Set, 1986. 

1)) AL MITOMO O Alii. Groin &myth during gas-immure aintairg of0-silicon nàido. J. Am. Ceram. Sin , 73 18), 244141 (1990). 

14) EL MITOMO. Mi.rmrudotal development during gaspnaaure sinning ofu-.ilia- nitride. J. Aro. Ceram. Soc.. 7511), 103-8(1992). 

15) O Plei,AW and M.J. IHOFFMAN. Grin growth  studio in Si3 N4-Cair.o.. Maier. Sci. Forum . Y 12.11.5, 91-102 (1993). 

16) IL FEUER, O. WOETTING and E GUGEL Sane now arposa of mrooeioudurai development during .euering of silicon nitride. In: Proc.edr igr of the 

International Conference on Silicon Nitride-Dared Ceramic,. Stuttgart, Oaober 4-6,1993. Kay Lrgmoa.g Materials, v. 89-91, pp. 123-128. Trans Ted, 

Pmb1im1ioo.- Swnmo)mA,1994. 

17) A.R. PRUNIE•R Jr. and A.J. PYLIK. Self-mntaed alien nitride tor dinutg tail application. In. _ _ . pp.129-1)4. 

18) S. LIOSKOVIC sad KG. NICKEL P,opantion end pnrpstim of 40 s.alan conpaàa pp. 621-9 In: Science of sintering. Eràad by D.P. Uskokuvic d .1., 

Plenum Pros. Now York 1992. 

19) EL MITOMO. In situ ntiau4udure racunol in cilium nitride baud Sommer pp. 147-61. In: Advanced ceramics II. Edited by S. Sonny., Elsevier Auplu1 

Simon, 1986. 

20) K. ISIIIZAWA el al. Sonya pnpettia ofa-sialm ceramic. In: Ceramic material, and coopa-gnIr for engines. 0cmrcny C.-ramie Son. 1986. 

21) G. PETLOW and Mi. IIOFFMANN. Ono growth sudien in 3i 3N4Cnnnim. .4fater. Sit. Forum, 12-1S, 91-102 (1993). 

22) M I IERRMANN, S. I IES3, II. KESSLER, J. PABST and W. 11ERMEL Miwoqrodornf devebqrrwii in dune Si 3N4  aroma. n. Sande of sintering. Lidtod 

by D.P. Uskakovie et al. Plenum Press, New Vek 1992. 

23) Ci. ZIEGLER, J. IIEINRICII A G. WOTITNG. REVIEW: Relationships bdwwi processing nuumrudure and propmos of &me and reaction-bundad siliwn 

nitride. J. !dater. Sc,.. 2I: 3041-3086 (1987) 

24) M. MITOMO. Elrod of Fe and AJ additions an uuridatian ofsilown.J. Mater. So., 12: 273.6 (1977). 

25) A. 1. MOULSON. Rsviev: Rinti.W-buodmd athwn nitride: d toniuuim and pn;nrtiaJ. Afore, Sc,.. 14: 1017-1051 (1979). 

26) J. Y. PARK and C.11. KIM. The a to 13-Si3N4  uoWunnunm is the pra.nue of lìquud silicon. J. Slater. See, 23:]049-54 (1988). 
27) EN. KATL Nitrogen ovamu pp. 3-20 n: Progrexs in nitrogen ceramics, Edited by EL Riley. Martina Nihon-  Publishers, 11ie !lag., 1983. 

28) T. HAlik and D. IJNKE Attrition milling of silicon nitride powder under anditias for minimal impurity endue. Ceram. Inc. 1 8131, 161-166 (1992). 

29) T.P. 11E1111E11, T. K. GLASGOW and N. W. OR111. Dsawo.ratien mra silioan nitride attrition mill for prududi.n of fine pore Si and 513 N4  powder. Am. 

Ceram. Sod. BelL. 63196 1176-8 (1984) 

30) C.P. (3AZIARA and D.R. MESSIER. Bonostin.lio, of pMw: contd. of Si3N 4  by x-ray dlGadim melyais Aron Ceram. Soc. Bolt. 56 )91, 777.80 (1977). 

31) U. TAFFNER- ML HOFFMANN and M KRAMER_ A cu parism of drffdau p-6ysein+hduia1 iwfhods addling tor silicon nitride oaumia Pram Men., 

27,385.90 (1990) 

32) G.R. ANSTIS, P. CIIAMIKUL B.R. LAWN and D.B. MARSI IALL A ducal waloauom of indentation teiirkpu for orcuen0Sg 0.444re toughness. I, Dies 

dad no.mSnon, J. Am Ceram Son., 64191, 533-538 (1981) 

33) J.T. 574011 and C.L QUACKENBUS(I. Phase acids n Si3N4  containing Y 103  or CeO2 , ISUVoP}h. Am. Coram Sue. Did/. 59 )51, 529-32 (1980). 

34) F. PENI, J. CRAMPON and R. DUCLOS. Cu, Wo nwrphology and on the nano of Me osidiooI lays n One Si3 N4-bend malarial. pp. 97944 In: Prod. ofThird 

Caro-Ceramic, 0.3. Edited by P. Duran and 1.F. Fernandez Fame. Ederioe Ibáks S.L, Spain, 1993. 

-15- 


	Page 1
	Page 2
	Page 3
	Page 4
	Page 5
	Page 6
	Page 7
	Page 8
	Page 9
	Page 10
	Page 11
	Page 12
	Page 13
	Page 14
	Page 15

