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RESUMO 

 

A presente Tese teve como objetivo a síntese por Pechini via in situ e 

sua sinterização por métodos convencional e não convencionais (micro-ondas 

e spark-plasma) de compósitos magnetoelétricos particulados (ME) dos 

sistemas ferroelétricos 0,9Pb(Zn1/3Nb2/3O3)-0,1PbTiO3 (0,9PZN-0,1PT) e 

0,675Pb(Mg1/3Nb2/3O3)-0,325PbTiO3 (PMN-0,325PT), combinados à ferrita de 

cobalto, Fe2CoO4 (FCO), em concentrações molares de 0,1≤x≤0,5 das fases 

(1-x)ferroelétricas/(x)ferromagnética, visando alta densificação, redução do 

tamanho médio de grão e controle microestrutural das fases constituintes. A 

síntese in situ por Pechini de ambos os sistemas compósitos (0,9PZN-

0,1PT/FCO e PMN-0,325PT/FCO) foi desenvolvida de forma inédita neste 

trabalho, resultando com sucesso em sistemas bifásicos sem presença de 

fases secundárias, distribuição altamente homogênea das fases constituintes 

com tamanho médio de partículas nanométricos e garantia de reprodutibilidade 

do método. A presença da fase FCO favoreceu a estabilização da fase 

perovskita em 100% no sistema 0,9PZN-0,1PT. Ambos os sistemas (0,9PZN-

0,1PT/FCO e PMN-0,325PT/FCO), após sinterização por método convencional, 

por micro-ondas e por spark plasma (SPS), não apresentaram formação de 

fases secundárias indicando que foi garantida a estabilidade da fase perovskita 

nas fases ferroelétricas. Os métodos não convencionais de sinterização (micro-

ondas e SPS) permitiram atingir o limite de percolação nas composições de 

alto teor de FCO, além de permitir uma distribuição estreita e menor tamanho 

médio de grãos favorecendo a obtenção de microestruturas finas. Todos os 

sistemas compósitos particulados sinterizados pelas três técnicas 

apresentaram relativos altos valores de resistividade, mesmo com a presença 

de alto teor de ferrita, o que permitiu a sua caracterização magnetoelétrica a 

baixas frequências. Desta forma, o alto grau de dificuldade na obtenção dos 

compósitos magnetoelétricos, bem como a inexistência de estudos da 

sinterização por micro-ondas e SPS e seu efeito nas propriedades físicas e 

microestruturais foram a principal motivação para o desenvolvimento deste 

trabalho.  
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SYNTHESIS IN SITU BY PECHINI METHOD AND SINTERING BY 

UNCONVENTIONAL METHODS OF PARTICULATE MAGNETOELECTRIC 

COMPOSITE  

 

ABSTRACT 

This thesis aimed the synthesis via in situ by Pechini method and the sintering 

by conventional and unconventional methods (microwave and spark-plasma) of 

particulates magnetoelectrics composites (ME) of ferroelectric systems 

0,9Pb(Zn1/3Nb2/3O3)-0,1PbTiO3 (PZN-PT) and 0,675Pb(Mg1/3Nb2/3O3)-

0,325PbTiO3 (PMN-PT), combined with cobalt ferrite Fe2CoO4 (FCO), with 

0,1≤x≤0,5 molar ratios of biphasic ferroelectric/ferromagnetic, aiming high 

densification, reduction in average grain size and microestructural controlling of 

constituent phases. The synthesis in situ by Pechini of both (PZN-PT/FCO and 

PMN-PT/ FCO) composite systems was developed in an unprecedented way in 

this work, resulting successfully in two-phase systems without the presence of 

secondary phases, highly homogeneous distribution of constituent phases with 

an average size of nanometric particles and ensuring reproducibility of the 

method. The presence of FCO phase favored the 100% stabilizing of perovskite 

phase in PZN-PT system. Both (0,9PZN-0,1PT/FCO e PMN-0,325PT/FCO) 

systems, after conventional sintering, microwave and SPS showed no formation 

of secondary phases indicating that the stability of the perovskite phase in the 

PZN-PT and PMN-PT ferroelectrics phases were ensured. Unconventional 

sintering methods (microwave and SPS) allowed reach a percolation threshold 

in the compositions with high FCO content, beyond narrow distribution and 

lower average grain size favoring the obtaining of fine microstructures. All 

particulate composite systems sintering by the three techniques presented high 

resistivity values, even with the presence of high ferrite content which allowed 

its magnetoelectric characterization at low frequencies. Thus, the high degree of 

difficulty in getting the magnetoelectric composites, and the absence of studies 

of sintering microwave and spark-plasma and their effect on the physical and 

microstructural properties were the main motivation for the development of this 

work.  
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1 INTRODUÇÃO 

 

A partir do ano 2000, ressurge o interesse por uma nova classe de 

materiais, chamados multiferroicos magnetoelétricos, denominados assim pelo 

efeito magnetoelétrico linear manifestado como uma indução da magnetização 

por um campo elétrico, ou polarização por um campo magnético [1,2], 

comportamento que apresenta um extraordinário potencial para aplicações e 

otimizações de dispositivos baseados nas propriedades ferroelétricas e 

ferromagnéticas, e no controle de tais propriedades pela aplicação de campos 

elétrico ou magnético [3]. Esse tipo de efeito que apresentam os multiferroicos 

tem fascinado pesquisadores e engenheiros, não só desde uma perspectiva 

fundamental do conhecimento, mas também desde o ponto de vista da 

aplicação. Imaginemos um mundo em que se pode controlar e manipular 

magnetismo com campos elétricos (os quais são intrinsecamente muito mais 

fáceis de usar em um dispositivo atual, especialmente em pequenas 

dimensões, e podem potencialmente fornecer rotas para menor 

potência/consumo de energia nos sistemas), eliminando, assim, correntes e 

campos magnéticos [4], com aplicações principalmente como sensores e  

atuadores, em dispositivos de frequência ajustável, tais como: ressonadores, 

transformadores de fase, dispositivos de atraso de linhas e filtros [3-9].  

Inúmeros trabalhos teóricos e experimentais que envolvem sistemas 

multiferroicos têm sido produzidos com o intuito de se compreender o 

comportamento multiferroico, abrindo, assim, as portas para o desenvolvimento 

futuro de possíveis dispositivos baseados no efeito magnetoelétrico [5,6-9]. 

Como alternativa, os materiais compósitos multiferroicos têm atraído 

significativo interesse nos últimos anos. Esses materiais são obtidos pela 

combinação das fases ferroelétricas e ferromagnéticas, que possibilita maior 

flexibilidade na concepção de dispositivos. Tais materiais se sobressaem aos 

materiais multiferroicos monofásicos existentes, visto que nenhum deles 

combina simultaneamente elevada polarização elétrica e magnética à 

temperatura ambiente, o que limita sua aplicabilidade.  
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Em compósitos ME, nenhuma das fases constituintes apresenta o efeito 

ME separadamente, mas a interação cruzada entre as fases pode produzir um 

notável efeito ME. 

Contudo, em materiais compósitos, o acoplamento magnetoelétrico é de 

natureza extrínseca, sendo mais susceptíveis a fatores como a síntese, o 

método de processamento, a conectividade e as propriedades das fases 

constituintes [10-12]. Logo, o desenvolvimento desses tipos de materiais 

propicia desafios para o domínio de novos métodos de síntese, que favoreçam 

uma adequada homogeneidade entre as fases constituintes.  

Desta forma, a metodologia in situ pelo método Pechini proposta nesta 

Tese está de acordo com essas expectativas, pois permite a formação e 

distribuição homogênea das duas fases diferentes (ferroelétrica e magnética). 

Porém, por se tratar de uma metodologia recente, e sem dados reportados na 

literatura dos sistemas que serão estudados, existem muitos desafios, quanto à 

otimização dos parâmetros de síntese, tais como a escolha dos precursores a 

serem utilizados; o controle do pH da reação e a temperatura de calcinação 

são parâmetros que afetam tanto a cristalização das duas fases em uma etapa, 

sem a formação de fases secundárias, quanto à distribuição e morfologia das 

fases constituintes. 

Por outro lado, a escolha do processo de sinterização é uns dos 

parâmetros essenciais na obtenção desses tipos de materiais, pela simples 

razão de evitar a interdifusão das fases constituintes, assim como a diminuição 

da percolação da fase mais condutiva dentro do compósito e minimizar a 

porosidade para garantir um adequado acoplamento mecânico das fases 

constituintes.  

Diante dos desafios apresentados, a proposta desta Tese visou a 

implementação da metodologia in situ usando-se a rota química de Pechini, 

inédita na literatura, dos sistemas bifásicos (1-x) Ferroelétrico/ (x)Fe2CoO4, com 

fases ferroelétricas do tipo 0,9Pb(Zn1/3Nb2/3O3)-0,1PbTiO3 ou (0,9PZN-0,1PT) e 

0,675Pb(Mg1/3Nb2/3O3)-0,325PbTiO3 ou (PMN-0,325PT)  nas composições do 

contorno morfotrópico, com o objetivo principal da obtenção de compósitos 

magnetoelétricos particulados.  
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Levando-se em consideração que as fases ferroelétricas escolhidas 

neste trabalho (0,9PZN-0,1PT e PMN-0,325PT) apresentam extrema 

dificuldade quanto à sua obtenção no estado policristalino garantindo uma 

elevada porcentagem de fase perovskita, tornam todos os resultados deste 

trabalho sobre o estudo dos sistemas bifásicos policristalino (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x) Fe2CoO4 e (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)Fe2CoO4 inéditos na literatura. 

Desta forma, foram investigadas a influência dos parâmetros de síntese, 

tais como concentração de fase ferrita, temperatura e atmosfera de calcinação 

sobre a cristalização simultânea das fases constituintes e, principalmente, na 

estabilização da estrutura perovskita nas fases ferroelétricas escolhidas. 

Além disso, aliou-se o método de sinterização convencional com 

técnicas não convencionais tais como micro-ondas e spark-plasma no intuito de 

avaliar o efeito do método de sinterização não convencional no controle da 

microestrutural e no comportamento elétrico, dielétrico e magnetoelétrico de 

cada um dos compósitos desenvolvidos.  
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA  

2.1 Materiais multiferroicos 

 

Multiferroicos são materiais que possuem, num certo intervalo de 

temperatura, pelo menos dois dos três ordenamentos ferroicos: (anti-) 

ferroelétrico, (anti-)ferromagnético ou ferroelástico. O “renascimento” do 

interesse por esses novos materiais neste século pode ser atribuído a três 

fatores importantes: à evolução dos métodos de síntese de óxidos, à 

descoberta de novos materiais multiferroicos (com acoplamento ferroelétrico e 

magnético) e à expectativa de que “novos” materiais apresentem aplicações 

até o momento não exploradas, como o controle de memórias magnéticas por 

campo elétrico ou vice-versa [1,2,3]. 

Atualmente, um pouco por razões históricas, a palavra multiferroico se 

aplica predominantemente à coexistência das fases ferroelétrica e 

ferromagnética, considerando o parâmetro elástico como um parâmetro de 

certa forma intrínseco a cada sistema, e “mediador” de ambos. Porém, vale 

aqui ressaltar que materiais ferroelétricos-ferroelásticos têm sido 

extensivamente estudados e respondem pela origem de muitas aplicações, 

como é caso dos sistemas Pb(ZrxTi(1-x))O3 (PZT), Pb(Mg1/3Nb2/3)-PbTiO3 (PMN-

PT) e Pb(Zn1/3Nb2/3)-PbTiO3 (PZN-PT), nos quais o acoplamento entre a 

deformação e a polarização leva a um alto coeficiente piezelétrico, maior que o 

do quartzo [4,5]. 

A interação entre as diferentes ordens ferroicas gera, nos materiais 

multiferroicos, novas propriedades, como o efeito magnetoelétrico (ME), em 

sistemas que apresentam ferroeletricidade e ferromagnetismo, 

simultaneamente, num mesmo intervalo de temperatura, como ilustra a Figura 

2.1 [6,7,8]. Nesses sistemas, a resposta magnetoelétrica é caracterizada pela 

indução de polarização elétrica por meio da aplicação de um campo magnético 

externo (designado efeito ME direto), isto é, P=αME(H), e/ou pela indução de 

magnetização quando aplicado sob o material um campo elétrico (designado 

efeito ME inverso), isto é, M=αME(E) [16]. Sendo assim, os materiais 

multiferroicos magnetoelétricos possuem as aplicações potenciais de seus 
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“pais” ferroelétricos e ferromagnéticos, somadas às vantagens de propriedades 

oriundas do acoplamento magnetoelétrico (ME). 

Essas propriedades dão potencialidades adicionais para aplicações em 

spintrônica, elementos de vários estados de memória ou dispositivos de 

memória que poderiam usar campo elétrico e/ou magnético para operações de 

leitura/gravação [6,10,11], seguindo a tendência geral da indústria 

microeletrônica para a miniaturização e integração. Encontrar materiais com 

melhores propriedades em pequenos volumes e combinar mais de uma função 

na mesma estrutura tornou-se uma tarefa muito atraente e atual. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.1-Diagrama esquemático do controle de fases em ferroicos e 

multiferroicos. Nos ferroicos, o campo elétrico E controla a 

polarização P (em vermelho), o campo magnético H controla a 

magnetização M (em azul). Em multiferroicos, a coexistência de 

dois ou mais ordenamento ferroicos gera interações adicionais. Por 

exemplo, em um material magnetoelétrico (ferroelétrico e 

ferromagnético), um campo magnético H pode controlar a 

polarização P, ou um campo elétrico E pode controlar a 

magnetização M (em verdes) [8]. 
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2.1.1 Mulferroicos magnetoelétricos  

 

O primeiro indício de ocorrência de acoplamento magnetoelétrico em 

materiais se deu no final do século XIX, quando foi mostrada a magnetização 

de um dielétrico em presença de um campo elétrico [12] e o efeito inverso, a 

polarização de um dielétrico em movimento em um campo magnético.  Várias 

décadas se seguiram antes que as investigações teóricas e experimentais 

desse fenômeno apresentassem resultados combinados e bem-sucedidos. Isso 

ocorreu entre 1960 e 1964, com as publicações dos resultados experimentais 

do sistema antiferromagnético Cr2O3 [13-15]. Embora questões relacionadas à 

simetria cristalina, apontadas por P. CURIE, em 1894, fossem consideradas 

como essenciais para o entendimento do efeito ME, a expectativa gerada no 

campo das aplicações não foi suficiente, devido a valores muito baixos 

encontrados para os coeficientes de acoplamento [16]. Além disso, as sérias 

limitações em compreender a química e a física básica relacionadas a esses 

efeitos levaram a um interesse reduzido no assunto por cerca de quatro 

décadas. Cientistas do laboratório da Philips, em 1974, descobriram que um 

grande efeito magnetoelétrico poderia ser produzido em forma de compósito.  

Eles prepararam compósitos cerâmicos de Fe2CoO4-BaTiO3 por solidificação 

unidirecional de composições eutéticas no sistema quinário Fe-Co-Ti-O-Ba e 

obtiveram coeficientes de voltagem ME de 130 mV/cmOe à temperatura 

ambiente [17,18]. 

O efeito magnetoelétrico obtido dessa forma chegou a cerca de cem 

vezes mais do que o efeito magnetoelétrico exibido por um multiferroico 

monofásico. Mas a solidificação unidirecional é complexa e exige um controle 

crítico sobre a composição e processamento. Naquela época, compósitos ME 

não atraíram a atenção, e o campo da pesquisa dos compósitos 

magnetoelétricos foi postergado por quase 20 anos no mundo. No início dos 

anos 1990, o grupo de Newnham e cientistas russos prepararam compósitos 

particulados de ferritas e BaTiO3 ou PZT usando o método de sinterização 

convencional [12,17]. Os compósitos cerâmicos sinterizados foram muito mais 
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rentáveis e fáceis de fabricar do que os compósitos eutéticos e forneceram a 

oportunidade de combinar fases com estruturas cristalinas muito diferentes.  

No entanto, esses compósitos apresentaram menores coeficientes ME 

do que os compósitos eutéticos da Philips. Embora os estudos experimentais 

desses compósitos ME, em 1990, não tenham representado um grande passo 

na frente, inspiraram um significante trabalho teórico sobre os compósitos ME 

para entender o acoplamento entre as duas fases ferroicas e prever a resposta 

ME nos compósitos em bulk [7,19].  

Assim, desde o ponto de vista das fases constituintes, os materiais 

multiferroicos magnetoelétricos podem ser divididos em dois tipos: os 

monofásicos [8] e os compósitos [7,20-23]. 

No caso dos multiferroicos magnetoelétricos do tipo monofásico, o 

efeito ME é observado do tipo intrínseco “natural”, mas a maioria de compostos 

multiferroicos exibe temperaturas de Curie e de Neels abaixo da temperatura 

ambiente, mesmo que um elevado e inerente acoplamento ME (especialmente 

acima da temperatura ambiente), ainda não tenha sido encontrado neste tipo 

de sistemas. Dentre os materiais magnetoelétricos monofásicos destaca-se, 

desde meados de 1960, o material perovskita BiFeO3, que possui um dos 

maiores efeitos entre os materiais magnetoelétricos conhecidos e é um dos 

poucos materiais multiferroicos com a coexistência simultânea de parâmetros 

de ordem ferroelétrico e antiferromagnético [22], além de apresentar elevadas 

temperaturas de Curie e Neel (acima da temperatura ambiente). No entanto, 

BiFeO3 está classificada como um antiferromagnético tipo-G ou, em outras 

palavras, como um ferromagnético fraco, apresentando então um baixo 

coeficiente magnetoelétrico. Outro magnetoelétrico monofásico intensamente 

estudado é o TbMnO3 por apresentar polarização ferroelétrica simultaneamente 

com uma estrutura magnética. Kimura et al. [24] demonstraram, em 2003, que 

a magnitude da polarização pode ser controlada usando um campo magnético.  

Embora o estudo desses materiais monofásicos seja árduo até nossos 

tempos, as baixas temperaturas críticas e/ou fracos acoplamentos ME 

prejudicam as suas aplicações práticas.  
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Alternativamente e com maior flexibilidade de design, compósitos 

multiferroicos ME [7,20-23] conformados pela combinação de fases 

ferroelétricas e ferromagnéticas têm atraído grande interesse nos últimos anos, 

uma vez que nenhum multiferroico monofásico existente combina altas e fortes 

polarizações elétricas e magnéticas à temperatura ambiente.  

A pesquisa de compósitos de duas fases foi promovida pelo reduzido 

número de sistemas intrínsecos que apresentam o acoplamento ME e pelas 

necessidades práticas, devido aos baixos valores do coeficiente ME 

encontrados em materiais monofásicos além das temperaturas criogênicas 

necessárias para o acoplamento ME nesses materiais [16]. 

No caso dos materiais compósitos magnetoelétricos, o efeito 

magnetoelétrico é do tipo extrínseco, resultando da interação cruzada entre 

diferentes ordens de duas fases diferentes [25]. Neste caso, nem a fase 

piezoelétrica, nem a ferromagnética possuem propriedades magnetoelétricas, 

porém o compósito formado possui apreciável efeito magnetoelétrico, como 

resultado da interação entre essas propriedades, via acoplamento mecânico, 

como exemplificado no seguinte esquema.  

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.2- Representação esquemática da conversão entre energia magnética 

e elétrica em materiais magnetoelétricos compósitos via 

acoplamento piezelétrico/magnetoestrictivo. Onde σ é a tensão 

repassada da fase magnética para a fase piezelétrica. [26,27]. 

 

Um campo magnético aplicado ao compósito induzirá tensão no 

componente magnetoestrictivo, que é repassada para o componente 
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piezelétrico, onde induz a polarização. Uma forma simples de apresentar o 

efeito ME num compósito pode ser observada do seguinte modo [26,28,29]: 

 

                                               (2.1) 

     

 

 

2.1.2 Compósitos magnetoelétricos 

 

O efeito magnetoelétrico ME é percebido em compósitos sobre o 

conceito de propriedade - produto [11,28]. Neste caso, o efeito ME é sempre 

resultado do acoplamento mecânico entre as fases piezoelétricas e fases 

ferromagnéticas (ou magnetostrictivas), que separadamente não apresentam o 

efeito magnetoelétrico, tal como foi exposto anteriormente [7,30].  

Segundo esse princípio, uma combinação adequada de duas fases, tais como 

a piezomagnética ou magnetostrictiva e a piezoelétrica, pode produzir uma 

propriedade desejável ME, e as condições conceituais para o controle do efeito 

ME em compósitos foram resumidas nos seguintes pré-requisitos:  

1. Equilíbrio químico das fases individuais;  

2. Nenhuma incompatibilidade entre grãos ou interfaces;  

3. Altos valores de coeficiente de magnetostricção e piezelétrico da fase 

ferromagnética e ferroelétrica, respectivamente; e 

4. Nenhum vazamento das cargas acumuladas ao longo das fases.  

 

 

2.1.2.1 Padrões de conectividade 

 

O conceito de padrão de conectividade na discussão da mistura de 

materiais foi introduzido por Newnham (1974, 1986) [31,32]. Ele descreveu que 

as propriedades resultantes podem ser diferentes por poucas ordens de 
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magnitudes, por adotar certo padrão de conectividade. A Figura 2.3 apresenta 

um total de 10 padrões de conectividade possíveis em um compósito bifásico. 

O índice 0 significa que as fases não estão interconectadas em nenhuma 

direção (x, y ou z); já o índice 1 significa que a fase está distribuída em apenas 

uma única direção; o índice 2 significa que a fase está distribuída em um plano, 

e, finalmente, o índice 3 significa que a fase está distribuída nas três direções. 

Tendo em conta estes tipos de padrão de conectividade, hoje em dia 

as estruturas dos compósitos mais comuns para o estudo do efeito ME são: 

compósito particulado (0-3), o qual é formado por pequenos grãos 

ferromagnéticos imersos em uma matriz ferroelétrica; compósito laminado (2-

2), que é a combinação de camadas ferromagnéticas e ferroelétricas formando 

um sanduíche e o compósito 1-3, que são pequenos fios de uma fase 

ferromagnética (ferroelétrica) imersos em uma matriz ferroelétrica 

(ferromagnética) (Figura 2.4). Cada uma dessas configurações exibe um 

acoplamento ME diferente, no qual a dificuldade de sinterização de cada 

compósito é determinante na hora de escolher o tipo de compósito a ser 

estudado.  

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.3- Representação dos tipos de conectividade em materiais compósitos 

bifásicos [32]. 
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O ponto de referência no desenvolvimento de compósitos ME em bulk 

foi o aparecimento de ligas de ferro com íons de terras raras com 

comportamento magnetostrictivo gigante Tb1-x Dyx Fe2 (Terfenol-D) em 2001. A 

partir desse ano, segundo a teoria desenvolvida sobre o comportamento dos 

compósitos, foi previsto que tanto os compósitos particulados de uma fase 

magnética embutida numa matriz de polímero piezelétrico, tal como poli 

(fluoreto de vinilideno trifluoretileno) [P(VDF-TrFE)] ou cerâmica piezelétrica 

(PZT) como compósitos laminados poderiam apresentar um efeito 

magnetoelétrico ME [19, 21]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.4- Tipos de configurações possíveis mais comuns para a combinação 

de materiais ferromagnéticos e ferroelétricos. Compósito particulado 

0-3, compósito laminado 2-2 e compósito fibroso 1-3 [7]. 

 

Vários compósitos ME foram até hoje preparados, constituídos por 

ferroelétricos como BaTiO3, Pb(ZrTi)O3, BaPbTiO3, Bi4Ti3O12 e ferritas de Ni, 

Co, (Ni, Zn), (Ni, Co, Mn), como fase magnética [30].  

As principais vantagens para a produção de compósitos particulados 

ME sinterizados estão relacionadas com a possibilidade de controle da razão 

molar das fases, densificação e controle da microestrutura de cada uma das 

fases constituintes mediante o aprimoramento de métodos que permitam obter 
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pós de partida de boa qualidade, boa mistura das fases e adequada estratégia 

de sinterização, além de apresentar características multifuncionais e altos 

coeficientes magnetoelétricos (para um monofásico, no caso de Cr2O3, foi 

reportado um valor de ME = 20 mV/cmOe enquanto, para os  materiais 

compósitos particulados, os valores de coeficientes magnetoelétricos estão 

entre 0,3 e 115 mV/cmOe ); principalmente à temperatura ambiente, os 

materiais compósitos magnetoelétricos têm a vantagem de que parâmetros 

como estequiometria, fases constituintes e/ou microestrutura podem ser 

sintonizados para a otimização da resposta magnetoelétrica [7,19,30,33]. 

Altos valores de coeficiente magnetoelétrico são esperados para os 

compósitos que apresentarem, simultaneamente, boa qualidade 

microestrutural, alta concentração da fase ferrita e altos valores de resistividade 

elétrica. Porém, o aumento na concentração da fase ferromagnética (ou 

magnetostrictiva), que possui baixa resistividade elétrica (~105 Ω.m), 

comparativamente à fase ferroelétrica (~1012 Ω.m), no compósito aumenta a 

probabilidade de difusão entre as fases, diminuindo assim a resistividade 

elétrica efetiva dos compósitos [33-35]. Além disso, a maximização das 

propriedades microestruturais é devida ao aumento da densidade aparente, 

que, em geral, é alcançada com aumento da temperatura e/ou tempo de 

sinterização, o que leva a altas perdas dielétricas (tan δ>>1). Tal condição, se 

não controlada, deteriora a integridade entre as fases constituintes, e pode 

gerar fases secundárias, o que pode prejudicar a resposta magnetoelétrica nos 

materiais compósitos [9]. 

Na grande maioria das publicações reportadas sobre compósitos 

cerâmicos, a mistura mecânica direta das fases ferroelétricas e 

ferromagnéticas obtidas separadamente é considerada como a origem da 

obtenção do baixo efeito ME nos compósitos particulados, como consequência 

do deficiente controle dos defeitos mecânicos e dos baixos limites de início de 

difusão entre as fases. Weng et al. [33] publicaram, em 2007, a síntese de um 

compósito cerâmico particulado de Fe2CoO4/PZT via simples processamento in 

situ baseado no método sol-gel seguido de sinterização convencional; o 

compósito apresentou microestrutura homogênea, além de boa adesão da 
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interface entre as duas fases. Wu et al. e Iordan et al. [9,36], no ano seguinte, 

publicaram a síntese de Fe2NiO4/PZT usando o método de citrato-gel via in 

situ; o compósito apresentou um alto valor de coeficiente ME = 8.5 V/cmOe em 

altas frequências (~287 KHz), associando o alto valor de coeficiente ME com a 

excelente homogeneidade de distribuição das fases; de forma similar ao 

trabalho, foi reportado por Gupta et al. [33], em 2013, sobre a obtenção do 

sistema (1-x)BaTiO3-(x)Co0,6Zn0,4Fe1,7Mn0,3O4, onde a composição x=0,5 

apresentou um valor de coeficiente ME = 73 mV/cmOe em 1 KHz à 

temperatura ambiente, resultado que representou um grande avanço na 

pesquisa de compósitos magnetoelétricos, já que até o ano 2012 compósitos 

com BaTiO3, como fase ferroelétrica, apresentavam valores de αME ≈ 2-4 

mV/cmOe nas mesmas condições de medida.  

Apesar de promissor, o alto coeficiente ME em compósitos particulados 

representa uma grande dificuldade de ser alcançado experimentalmente, 

devido principalmente à difusão e/ou a reações químicas entre a fase 

piezelétrica e a fase manetoestrictiva durante a etapa de sinterização, dado ao 

uso de altas temperaturas de queima e a grande diferença nos coeficientes de 

expansão térmica de cada uma das duas fases o qual prejudica a densificação 

e leva à formação de microtrincas [7-8].  

Altas temperaturas na sinterização por método convencional podem 

favorecer a formação de fatores que deteriorariam tanto a propriedade de 

piezeletricidade como de magnetoestricção das fases constituintes afetando 

negativamente a transferência de tensão entre as duas fases, indo em 

detrimento do comportamento magnetoelétrico do compósito. 

Isto devido à: formação de fases secundárias por reação química, (por 

exemplo, BaFe12O19, BaCo6Ti6O19 ou BaTiO3 hexagonal no caso de compósitos 

de BaTiO3/CoFe2O4) [6-8], interdifusão na interfase das fases constituintes [8], 

redução do ponto eutético em torno do contorno de grão, região que facilita a 

formação de alta concentração de defeitos e fases líquidas [7]. 
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2.1.2.2 Fases constituintes 

2.1.2.2.1 Fase ferroelétrica 

 

Os materiais são classificados como ferroelétricos por exibirem uma 

polarização espontânea na ausência de um campo elétrico externo. Além 

disso, possuem uma série de fenômenos associados, como piezeletricidade e 

piroeletricidade, tornando esses materiais atrativos para aplicações na indústria 

de dispositivos eletrônicos. 

Desde a descoberta da ferroeletricidade, a quantidade de compostos 

ferroelétricos sofreu um contínuo acréscimo bem como os métodos utilizados 

para sua produção, culminando em um significativo número de aplicações 

relacionadas às suas propriedades físicas. Hoje em dia, os materiais 

ferroelétricos são sintetizados na forma de cerâmicas monocristalinas, 

policristalinas e filmes finos obtidos pelo emprego de diferentes tecnologias de 

produção.  

O grande impulso na ferroeletricidade se deu com a produção do 

titanato de bário (BaTiO3) na forma de corpos cerâmicos por Wainer e Salomon 

[37], e com a descoberta do processo de polarização por Roberts [38] na 

década de 1940. O titanato de bário foi um marco na ferroeletricidade não só 

por ser o primeiro ferroelétrico produzido na forma cerâmica, mas também por 

apresentar uma elevada constante dielétrica aliada a uma estrutura simples, 

comparada com o sal de Rochelle e outros tartaratos, possuindo somente cinco 

átomos por célula unitária.  

Posteriormente, modificações estruturais no BaTiO3, com a substituição 

dos átomos de bário e titânio, deram origem a uma série de outros compostos 

ferroelétricos, dentre eles o titanato de chumbo (PbTiO3), descoberto por Gen 

Shirane e colaboradores no início da década de 1950 [39,40]. O PbTiO3 

apresenta uma estrutura cúbica para temperaturas acima de 763 K e, logo 

abaixo dessa temperatura, sofre uma transição para a fase tetragonal, exibindo 

um estado ferroelétrico [5,41]. 

No entanto, a transição de fase cria uma tensão mecânica interna 

resultando em microtrincas ou, em casos extremos, uma fratura espontânea da 
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cerâmica [42,43]. Isso se deve principalmente à expansão térmica anisotrópica 

da fase cúbica para a tetragonal durante o resfriamento a partir da alta 

temperatura de sinterização [43]. Para inibir essas microtrincas, diversos 

trabalhos foram realizados utilizando-se aditivos em pequenas quantidades no 

PbTiO3 [42,43].  

Como resultado, tais pesquisas levaram à descoberta de soluções 

sólidas como titanato zirconato de chumbo, PbZr1-xTixO3 (PZT), titanato niobato 

de magnésio e chumbo Pb(Mg1/3Nb2/3O3)(1-x)TixO3 (PMN-PT), titanato niobato de 

zircônio e chumbo Pb(Zn1/3Nb2/3O3)(1-x)TixO3 (PZN-PT) entre outras soluções 

sólidas com extraordinárias propriedades físicas na sua forma monocristalina. 

As soluções sólidas de PZT, PMN-PT PZN-PT destacam-se entre 

todos os sistemas ferroelétricos, por exibirem elevados coeficientes dielétricos 

e piezelétricos.   

Além disso, esses coeficientes podem ser alterados de acordo com a 

concentração de PbTiO3 para estas soluções sólidas, tal como é representado 

nos respectivos diagramas de fases da Figura 2.5.  

No caso do PZT, PMN-PT e PZN-PT, os máximos coeficientes 

piezelétricos e dielétricos se encontram em uma região denominada contorno 

de fases morfotrópico (CFM). O contorno de fases morfotrópico é uma região 

que separa duas fases ferroelétricas, com simetrias diferentes, e com 

composições diferentes [46]. No PZT, o CFM ocorre para concentrações 

próximas de 50% de PbTiO3, assim como no PMN-PT em concentrações 

próximas a 35% de PbTiO3, e, no caso do PZN-PT, nas concentrações de 10% 

de PbTiO3.  
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(a)                                                                     (b)      
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                                      (c) 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.5- Diagramas de fases do: PZT proposto por Noheda e colaboradores 

em 1999 [44] (a), do PMN-PT evidenciando a fase monoclínica na 

região do contorno morfotrópico (MPB) [45] (b) e do PZN-PT [47] 

(c). 

 

Em março de 1997, foi divulgado na revista Science que monocristais 

de PMN-PT e PZN-PT (para as composições no CFM) apresentam 

propriedades piezelétricas extremas [48], muito mais elevadas do que as 

cerâmicas de PZT convencionais. A Figura 2.6 ilustra o comportamento da 

tensão vs campo elétrico (E) dos sistemas (1-x) PZN- (x)PT e (1-x) PMN- (x)PT 

na forma monocristalina e policristalina [4]. 
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Figura 2.6- Comparação de comportamentos de deformação sob um campo 

elétrico externo para monocristais de (1-x) PMN-(x) PT e (1-x) PZN-

(x) PT, e várias cerâmicas à base de PZT [4]. 

 

Via de regra, a pesquisa mais recente em materiais piezelétricos 

enfatiza a necessidade de controlar as etapas de processamento, 

principalmente na síntese e sinterização, no intuito de maximizar propriedades 

de interesse.  

A presente Tese insere-se nesse contexto, utilizando os sistemas 

PMN-PT e PZN-PT nas composições do contorno morfotrópico, tendo em vista 

que, no caso do sistema 0,9PZN-0,1PT (CFM), ele foi até o momento apenas 

conseguido na sua forma monocristalina, cuja obtenção como fase constituinte 

no compósito particulado ME e o estudo do seu efeito na resposta 

magnetoelétrica serão um desafio inédito nesta pesquisa.  

Piezeletricidade é uma propriedade característica dos materiais 

ferroelétricos com estrutura cristalina tipo perovskita ABO3. 

A estrutura perovskita pode ser interpretada como uma combinação da 

estrutura cúbica simples (CS), com a cúbica de corpo centrado (CCC) e a 

cúbica de face centrada (CFC), onde os diferentes átomos ocupam as posições 

dos vértices (A), do centro (B) e das faces (O-2), com 5 íons (1A, 1B e 3O) por 

célula unitária [15], como apresentado na Figura 2.7. 
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Figura 2.7- Exemplo de estrutura do tipo perovskita. As esferas em vermelho 

representam os átomos do tipo A; enquanto as esferas em verde 

os átomos do tipo B. O oxigênio ocupa o centro da célula cúbica na 

posição (1/2,1/2,0) [5]. 

 

A outra maneira de definir a estrutura da perovskita é considerar o 

cátion B na origem, e o cátion A no centro do cubo, conforme mostra a Figura 

2.8(a). Dessa maneira, podemos visualizar os octaedros BX6 compartilhando 

seus vértices formando um arranjo tridimensional que possui grandes 

cavidades dodecaedrais ocupadas pelos íons A, o qual é coordenado pelos 

doze íons X mais próximos que se localizam nos vértices dos octaedros, como 

mostra a Figura 2.8(b). 

Os óxidos com estrutura perovskita são basicamente de dois tipos: 

Ternários, do tipo ABO3 e complexos, do tipo A(B’xB’’y)O3, onde B’ e B’’ são 

distintos e com estados de oxidação diferentes. Além desses, existem também 

os óxidos deficientes em oxigênio e cátions, chamados óxidos não 

estequiométricos [5,49]. 

Quando os íons B’ e B” estão ordenadamente distribuídos no sítio B, 

várias razões de distribuição são obtidas entre os íons B’ e B”, tais como a 

alternância de um cátion B’ e um cátion B” (ordem 1:1) e a alternância de um 

cátion B’ a cada dois cátions B” (ordem 1:2). Na primeira (1:1), ocorre uma 

distribuição alternada de íons B’ e B” nos sítios antes ocupados por B ao longo 

dos eixos cristalinos, conforme ilustra a Figura 2.9(a). 
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Figura 2.8- Estrutura da perovskita ideal com destaque para os octaedros em 

torno do íon A (a), vista do poliedro em torno do íon A na estrutura 

perovskita (b) [50]. 

 

Esse tipo de ordenamento é amplamente conhecido como 

ordenamento NaCl, representando-se estequiometricamente como A2B'B"X6. A 

segunda razão de ordenamento (1:2) dá-se pela alternância de um íon B' a 

cada dois íons B” ao longo do eixo [111] da célula cúbica, como mostra a 

Figura 2.9(b). Logo, sua estequiometria é A3B'B2"X9. 

Nesta pesquisa, serão investigadas as soluções sólidas de perovskitas 

duplas ordenadas de estequiometria Pb(B’1/3 B"2/3)O3 com B’= Mg+2 , Zn+2 e B"= 

Nb+5 pertencentes à família de compostos de fórmula geral A(B'1/3B"2/3)O3, que 

obedecem à razão de ordenamento 1:2, junto com uma perovskita simples 

PbTiO3. 

Na estrutura da perovskita complexa, a eletroneutralidade das cargas 

não é possível em uma única célula unitária, sendo necessário considerar a 

soma ponderada das cargas das células unitárias vizinhas [50]. Para que exista 

eletroneutralidade de cargas, a soma de valência dos cátions deve ser igual à 

soma de valência dos ânions. Porém, um dos problemas na obtenção de 

compostos que possuem estrutura perovskita complexa é a formação de fases 

paraelétricas do tipo pirocloro.  
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Figura 2.9- Substituições no sítio B dando origem à perovskita complexa 1:1 

(a), ordenamento dos octaedros dos íons B’ e B” ao longo da direção 

do eixo [111] perovskita complexa 1:2 (b) [50]. 

 

2.1.2.2.2 Fase ferromagnética 

 

Os materiais ferromagnéticos são materiais que apresentam uma alta 

magnetização espontânea abaixo da temperatura de Curie. Exemplos desses 

materiais são os elementos do grupo de transição, como o ferro, cobalto e 

níquel, puros, ou mesmo ligas contendo outros elementos. O fenômeno do 

ferromagnetismo está relacionado ao fato desses materiais possuírem 

momentos de dipolo magnéticos intrínsecos que interagem fortemente e que se 

alinham entre si. O valor absoluto da magnetização dos materiais 

ferromagnéticos é, várias vezes, maior que os materiais paramagnéticos e 

diamagnéticos. A principal característica é a existência de uma histerese 

magnética.  

As ferritas do tipo espinélio são uma classe de compostos com fórmula 

geral representada por AB2O4. A estrutura apresenta sistema cristalino cúbico 
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com arranjo compacto composto por oito AB2O4 (Figura 2.10), onde A 

representa íons metálicos divalentes; B, íons metálicos trivalentes; e O, íons de 

oxigênio. Os átomos ocupam os seguintes sítios cristalográficos, ilustrados na 

Figura 2.10: sítios tetraédricos (b), com 8 íons metálicos A e/ou B; sítios 

octaédricos (c), com 16 íons metálicos A e/ou B; vértices dos tetraedros e 

octaedros, com 32 íons de oxigênio [51]. 

Entre as várias aplicações que as ferritas possuem, uma das mais 

interessantes é a magnetoestricção. A magnetoestricção é a propriedade dos 

materiais ferromagnéticos (ou com outro tipo de ordenamento magnético) de se 

deformarem pela presença de campo magnético externo, ou a do efeito 

inverso, onde uma deformação do material induz magnetização [52,53]. A 

constante magnetoestrictiva λm é definida como a deformação induzida pelo 

campo magnético de saturação. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.10- Célula unitária da estrutura espinélio com oito AB2O4, com a 

alternação entre os sítios tetraédricos e octaédricos [52]. 

 

Para materiais monocristalinos, λm é dependente da direção cristalina, 

porém, em materiais cerâmicos policristalinos- o valor de λm é uma média dos 

valores alcançados nas diferentes direções. Na Tabela, são mostrados alguns 

dos valores de constante de magnetostricção de saturação para algumas 

ferritas. 
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Tabela 2.1 Constante de magnetoestricção de saturação para algumas ferritas 

policristalinas [53]. 

Composição λmx10-6 

Fe3O4 +40 

MnFe2O4 -5 

CoFe2O4 -110 

NiFe2O4 -26 

Ni0,5Zn0,5Fe2O4 -11 

Ni0,56Fe0,44Fe2O4 0 

MgFe2O4 -6 

 

 Como se pode observar, dos valores listados na Tabela 2.1, a ferrita de 

cobalto tem o maior coeficiente de magnetoestricção entre as ferritas tipo 

espinélio, e atualmente está sendo utilizada junto com ferroelétricos para 

produzir materiais que apresentam o efeito magnetoelétrico [53], tal como é o 

objetivo desta Tese. 

 

 

2.2 Método de síntese  

 

Compósitos bifásicos contendo óxidos dos tipos perovskita e espinélio 

têm sido estudados devido à coexistência de propriedades elétricas, 

magnéticas e magnetoelétricas em um mesmo material. Do ponto de vista 

tecnológico, esses compósitos são promissores para aplicações em   

dispositivos multifuncionais, transdutores e novos meios de memória. O   

principal método de preparação de compósitos ME, até hoje, tem sido o de 

mistura mecânica ou física, no qual as fases constituintes, na forma de pó, 

obtidas separadamente são misturadas, prensadas e sinterizadas em alta 

temperatura para produzir corpos densos [33,54-56]. Tal como foi descrito 

anteriormente, em sistemas compósitos o acoplamento ME é de natureza 

extrínseca, apresentando influência de fatores como a síntese, o método de 

processamento, conectividade e propriedades das fases constituintes. Porém, 

as principais desvantagens desse método são a baixa densidade quando 
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usado para obter sistemas nanoparticulados, crescimento anormal de grão, 

baixa homogeneidade de distribuição das fases constituintes e baixos limites 

de início de difusão entre as fases, resultando em um detrimento do 

acoplamento mecânico, problemas de percolação e interdifusão entre as fases 

quando submetidos a processos de sinterização, contribuindo para uma 

diminuição do efeito ME em compósitos particulados.  

Em resumo, nos materiais compósitos o efeito ME depende do grau de 

acoplamento mecânico entre as fases constituintes e da capacidade de 

transmissão de tensão via deformação mecânica [55]. O acoplamento 

mecânico depende das características intrínsecas às fases como a 

magnetostrição e a piezeletricidade, assim como das características 

microestruturais, como dispersão das fases, área interfacial, tamanho, 

distribuição de tamanho e morfologia de grão, porosidade e presença de fases 

secundárias. Tais características podem ser melhoradas através do método de 

síntese. 

 

 

2.2.1 Método do precursor polimérico (Pechini) 

 

Em 1967, M. Pechini patenteou um processo de síntese que foi usado 

para produzir niobatos, titanatos, zirconatos, ferritas, aluminatos e silicatos [57]. 

Este método está baseado na formação de complexos metálicos partindo de 

dissoluções concentradas de ácidos orgânicos polifuncionais, sais ou 

hidróxidos dos cátions de interesse para a formação de óxidos mistos [58, 59].  

O método Pechini requer meio líquido consistindo de um poliol e um 

ácido carboxílico. Na solução assim formada, é possível solubilizar uma vasta 

gama de sais metálicos. A presença simultânea de poliálcool e ácido -

hidroxicarboxílico no sistema facilita o processo de poliesterificação.  

O processo consiste na adição de sais inorgânicos na proporção 

estequiométrica desejada, numa solução de ácido cítrico e etileno-glicol. 

Devido aos cátions presentes no sistema, são formados quelatos polibásicos 

ou ácidos que, posteriormente, pelo aquecimento, favorecem a polimerização 



25 

que dá origem a uma resina viscosa. A decomposição da resina, geralmente 

amorfa, é feita em temperaturas abaixo de 400 °C.  

A ideia geral do método Pechini [60] é a obtenção de uma resina 

polimérica formando cadeias macromoleculares, nas quais vários íons 

metálicos podem ser distribuídos uniformemente, como mostrado na Figura 

2.11. Muitos dos íons metálicos, exceto cátions monovalentes, formam 

complexos de quelato estável com o ácido cítrico, já que este tem três grupos 

de ácido carboxílico e um grupo álcool em uma única molécula. A maioria 

desses complexos metal-ácido cítrico é solúvel em solventes como água e 

etilenoglicol, o que garante uma mistura perfeita de íons metálicos no nível 

molecular. A esterificação do ácido cítrico ocorre rapidamente na presença de 

etilenoglicol em temperaturas moderadas (em torno de 100°C). Com o 

aquecimento prolongado da solução, ocorrem a poliesterificação e a formação 

de uma resina polimérica. Um aspecto importante do processo é a obtenção de 

um precursor polimérico homogêneo, com uma estequiometria semelhante ao 

produto final desejado.  

 

 

 

 

 

                  Acido cítrico                                                                    Citrato Metálico 
 

 

 

 
 
 
              Etilenoglicol                  Citrato Metálico                                   Polimerização 

 

Figura 2.11- Formação de um complexo polimérico precursor baseado numa 

reação de esterificação entre um complexo metal-ácido cítrico e 

etilenoglicol [61]. 
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O aquecimento da resina polimérica em temperaturas ao redor de 250 

°C provoca a degradação do polímero e, consequentemente, gera a diminuição 

da segregação dos cátions. Além disso, devido à existência de malha 

altamente viscosa no sistema durante a pirólise, tem-se uma baixa mobilidade 

dos cátions.  

Com esse método de síntese, são superados os problemas de 

segregação ou precipitação, preferencialmente na solução, quando comparado 

ao método convencional, devido à fixação dos cátions na resina. Isso facilita o 

controle sobre a estequiometria do composto desejado, e é por isso que podem 

ser sintetizados óxidos-mistos multicomponentes com as seguintes 

características:  

 Alto grau de pureza do produto.  

 Homogeneidade em escala atômica.  

 Tamanhos de partícula inferiores a 10nm. 

Características corroboradas segundo os reportes experimentais de 

Gharagozlou [62] no estudo do efeito da temperatura de calcinação da resina 

nas propriedades magnéticas da Fe2CoO4, de Vinothini et al. [63] e Fernandez 

et al. [64] na síntese de BaTiO3 fase tetragonal em 600 ᵒC, com elevada pureza 

e tamanho de partícula de aproximadamente 20 nm, temperatura bem mais 

baixa que as necessárias para a obtenção da fase tetragonal no método 

convencional de mistura de óxidos e mesmo em rotas químicas como co-

precipitação e sol-gel, as quais necessitam de temperaturas acima de 900 °C 

para a cristalização da fase tetragonal no BaTiO3. 

Nunes et al. [65], Vojisavljevic et al. [66], Paris et al. [67] e Pontes et al. 

[68] sintetizaram PbTiO3 e Pb(ZrTi)O3 pelo método Pechini para depois serem 

depositados como filme fino. O método permitiu obter filmes policristalinos em 

baixa temperatura de síntese (500 °C), além de excelentes propriedades 

elétricas. Os filmes reportados por esses autores apresentaram tamanhos de 

partícula entre 100 nm e 200 nm. A vantagem dessa técnica é a dispersão 

quase atômica dos componentes, o que facilita a cristalização permitindo a 

obtenção de um pó com tamanho de partículas ultrafinas e de alta pureza a 
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baixa temperatura. Esse método tem recebido muita atenção devido à sua 

simplicidade, baixo custo, mistura homogênea a nível molecular, bom controle 

estequiométrico e baixas temperaturas de síntese. 

Como já foi descrito, intensos esforços de investigação têm sido 

centrados sobre os compósitos particulados de tipo ferroelétrico/ferrita, devido 

às suas propriedades vantajosas, tais como a liberdade de escolha das suas 

fases constituintes de partida, os seus tamanhos de partículas, os parâmetros 

de processamento etc. [19,69]. Além disso, a microestrutura é um fator muito 

importante para melhorar o efeito de ME, assim como as propriedades físicas 

atraentes do composto em nanoescala [6,25]. 

Recentemente, na expectativa de atingir altas densidades e garantir 

uma adequada dispersão das partículas de ferrita nos compósitos, tanto na 

escala nanométrica como micrométrica, vários novos métodos de síntese têm 

sido utilizados, tais como molten salt [69], citrato-gel [36], síntese in situ 

[9,70,71], e o processamento híbrido in situ [33, 72-74].  

A metodologia hibrida “in situ” consiste na adição de uma das fases já 

sintetizada e cristalizada (geralmente obtida por co-precipitação ou mesmo por 

reação em estado sólido) durante a síntese de outra fase. Esta metodologia, 

bem diferente da proposta neste trabalho de Tese, tem sido implementada 

usando-se rotas químicas como sol-gel e co-precipitação [33, 72-74]. Diferente 

da metodologia in situ deste trabalho, que propõe a síntese em uma única 

etapa das fases constituintes do compósito, com a formação (cristalização) das 

duas fases simultaneamente durante a etapa final de síntese. Os poucos 

trabalhos experimentais reportados sobre esta metodologia limitam-se ao uso 

da síntese por sol-gel como rota química para implementar a metodologia in 

situ [9,70,71]. 

Dessa forma, tanto a metodologia de síntese híbrida “in situ” como a in 

situ têm demonstrado, recentemente, serem metodologias viáveis na síntese 

de compósitos particulados, encontrando vantagens principalmente na 

uniformidade da distribuição das fases, que permitem obter um compósito 

cerâmico com distribuição altamente homogênea das fases constituintes, bem 

como a distribuição estreita de tamanhos de partícula de cada fase. 
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A metodologia in situ apresenta hoje em dia o desafio quanto à 

otimização dos parâmetros de síntese tais como a escolha do método a ser 

utilizado, precursores, pH, temperatura e outros que afetam tanto a 

cristalização das duas fases em uma etapa, sem a formação de fases 

secundárias devidas à dopagem ou difusão de uma fase na outra, como a 

distribuição e morfologia das duas fases. 

A metodologia in situ, utilizando o método Pechini, foi desenvolvida de 

forma inédita no período de 2010-2011 [75], na obtenção de compósitos 

magnetoelétricos dos sistemas PZT/Fe2CoO4 nas porcentagens molares 80/20 

e 50/50, mostrando excelentes resultados quanto à homogeneidade da 

distribuição das fases, diminuição no grau de percolação da fase magnética, 

assim como quanto à não difusão entre as fases. 

Diante disso, surgiu a motivação de dar continuidade com o uso da 

síntese in situ por Pechini para a obtenção de novos sistemas, como os 

sistemas compósitos PMN-0,325PT/Fe2CoO4 e 0,9PZN-0,1PT/Fe2CoO4, 

considerando-se que as fases ferroelétricas PMN-0,325PT e 0,9PZN-0,1PT 

representam um grande desafio enquanto à complexidade na sua obtenção na 

forma policristalina. 

 

 

2.3 Propriedades físicas dos compósitos perto da percolação 

 

Percolação, originalmente estudada como uma disciplina matemática 

no início na década de 1950, tem sido intensivamente estudada desde então 

[75] como um modelo simples de física estatística. A teoria de percolação foi 

inicialmente utilizada para analisar os fenômenos físicos encontrados acima ou 

abaixo do início da conectividade global em sistemas desordenados [29]. 

No entanto, essa teoria, em seguida, encontrou sua aplicação mais 

ampla em materiais de pesquisa como uma ferramenta poderosa para dar 

conta das propriedades físicas dos materiais heterogêneos [18,29]. Essa 

transição geométrica, também chamada fase de transição geométrica ou 

percolação contínua (para ser distinguida do fenômeno de percolação de 
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estrutura clássica), está presente em todos os multicomponentes heterogêneos 

(ou fases) de materiais [76]. 

O significado da transição de percolação reside no fato de que as 

partículas da fase minoritária (enchimento) entram em contato umas com as 

outras, e um conjunto de clusters contínuo estende-se por todo o sistema, a 

fração de volume f da fase menor aproxima-se a um valor crítico fc, ou seja, o 

limite de percolação. 

A percolação não é apenas de importância estrutural, mas pode 

resultar em alterações dramáticas nas propriedades físicas dos compósitos 

próximos a fc, como indicado na Figura 2.12, em vez de seguir uma regra linear 

de misturas. Por exemplo, essa direta conexão global resulta imediatamente 

em uma escala não linear das propriedades de transporte (por exemplo, 

condutividade e difusão elétrica ou térmica). Para as outras propriedades, tais 

como constante dielétrica, não linearidade ou ótica, a escala torna-se 

apreciável, mesmo antes de o fc ser atingido. Perto da percolação, essas 

propriedades físicas dos compósitos podem ser descritas por uma lei explícita 

simples:  

                                         (2.2) 

Onde e é um expoente critico o qual é diferente para várias 

propriedades [28,29,76]. Dessa forma, ocorre uma mudança abrupta nas 

propriedades dos compósitos próximos a fc. (Figura 2.12), em especial quando 

existe uma grande diferença entre as propriedades dos diferentes 

componentes dos compósitos. 

Os expoentes críticos são considerados universais, dependendo 

apenas da dimensão espacial dos compósitos. Tal lei de escala e a 

universalidade dos expoentes fazem da teoria de percolação uma ferramenta 

poderosa para descrever as propriedades de compósitos perto de percolação, 

onde fc na Equação 2.2, é o parâmetro mais importante de percolação e 

depende fortemente da microestrutura do composto [29].  

A condutividade elétrica tem sido a propriedade mais intensamente 

estudada em compósitos perto do limite de percolação, principalmente quando 
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uma das fases apresenta alta condutividade elétrica e a matriz tem uma baixa 

condutividade elétrica.  

Um abrupto aumento na condutividade elétrica dos compósitos é 

observado quando a fração de volume f da fase minoritária se aproxima de fc, 

como é o caso dos compósitos magnetoelétricos onde a fase ferrita possui uma 

alta condutividade em comparação com a fase ferroelétrica.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.12- Esquema de mudanças não lineares nas propriedades (As quatro 

curvas denotam diferentes propriedades, por exemplo: 

condutividade elétrica, térmica e difusão (linha roxa), constante 

dielétrica e não linearidade ótica (linha laranja), resistividade 

elétrica (linha vermelha)) de compósitos perto do limite de 

percolação fc (linha azul pontilhada). Os inset mostram a transição 

de fase geométrica (pontos pretos) na microestrutura de 

compósitos perto do limite de percolação [76].  

 

Assim, o limite de percolação fc é um parâmetro a se ter em conta 

quando se avaliam as propriedades físicas do material, bem como na 

formulação do método de síntese e processamento do material. 
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2.4 Processamento dos corpos cerâmicos 

 

 Por definição, sinterização é um processo ativado termicamente, onde 

um compacto de pós é transformado em um corpo rígido devido a eventos de 

transporte de massa, que ocorreram em escala atômica [77] e podem conduzir, 

ou não, à densificação do corpo. Esse processo é complexo devido à 

dependência de muitos fatores relacionados a variáveis microestruturais e 

termodinâmicas. Desse modo, características do material de partida tais como: 

a composição química, o tamanho, a forma, a distribuição granulométrica e o 

grau de aglomeração influenciam no processo de sinterização, além da 

temperatura, tempo, atmosfera, pressão, taxas de aquecimento e de 

resfriamento. 

O processo de sinterização de estado sólido é considerado 

termodinamicamente irreversível e governado pela diminuição da energia livre 

associada à área superficial dos pós [78]. Isso ocorre devido à superfície das 

partículas serem regiões de alta concentração de defeitos estruturais e, 

consequentemente, possuírem uma energia superficial maior em relação à do 

interior da estrutura cristalina. Desse modo, as modificações estruturais que 

ocorrem durante a sinterização resultam na competição entre os processos de 

difusão que favorecem a densificação e aqueles que provocam crescimento de 

grão, sendo necessário o ajuste das condições de processo para intensificar a 

densificação.  

 A técnica de sinterização convencional é comumente a mais utilizada 

para a consolidação de materiais e consiste na densificação de um compacto 

de pós sem a aplicação de pressão externa. O aquecimento, normalmente, é 

realizado em fornos de resistência elétrica com taxas de aquecimento baixas 

de 5- 8 °C/min, altas temperaturas e longos tempos para a densificação. Além 

disso, para materiais contendo elementos que volatilizam facilmente, como o 

chumbo, um exaustivo controle nas condições de processamento é requerido 

para manter a homogeneidade composicional [79]. Sinterização com atmosfera 

controlada pode apresentar vários efeitos sobre a densificação e no 

desenvolvimento microestrutural, podendo ser em alguns casos benéfico e 



32 
 

essencial ou até mesmo prejudicial [80]. Dessa forma, visando à melhoria no 

transporte de massa para que a consolidação se torne mais eficaz a menores 

temperaturas, métodos de sinterização alternativos foram desenvolvidos. 

 A sinterização rápida é uma técnica em que ocorre o rápido 

aquecimento das peças, seguido por um patamar em elevada temperatura, e 

curto período de tempo, podendo culminar em peças de maior densidade 

relativa e menor tamanho de grão, comparativamente à sinterização 

convencional [77,81]. A sinterização rápida convencional, apesar de conduzir a 

elevadas densificações em curto período de tempo, se depara com obstáculos 

que limitam seu uso. Dentre eles, têm-se o desenvolvimento de tensões 

térmicas na peça, oriundas de gradientes de temperatura presentes no 

processo de sinterização.  

Recentemente, métodos não convencionais de sinterização têm sido 

alvo de muitas pesquisas visando contornar os problemas que apresentam as 

técnicas convencionais. 

O aquecimento por micro-ondas é uma forma de processamento que, 

em virtude da interação do campo eletromagnético com os átomos, íons e 

moléculas do material, possibilita ultrapassar as limitações do processo de 

queima rápida convencional. Essas características são oriundas dos 

mecanismos de geração de calor envolvidos na utilização das micro-ondas pela 

transferência direta de energia, o que permite um aquecimento volumétrico da 

peça, de forma ultrarrápida e mais uniforme que no caso da sinterização 

convencional [82].  

Outro meio de ativar o processo de sinterização envolve o uso de 

corrente elétrica e pressão, com destaque para as técnicas de sinterização por 

“spark plasma”, que, além do campo elétrico, uma pressão mecânica é 

aplicada simultaneamente [79]. Ambas as técnicas serão descritas 

detalhadamente na próxima seção. 
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2.4.1 Métodos não convencionais de sinterização 

2.4.1.1 Sinterização por micro-ondas 

 

O aquecimento por micro-ondas é um processo no qual os materiais 

interagem com o campo eletromagnético, podendo absorver volumetricamente 

a energia relativa a esse campo, sendo convertida em calor. Essa é a diferença 

do método convencional, onde o calor é transferido aos materiais através dos 

mecanismos de radiação, condução e/ou convecção. No aquecimento 

convencional, a superfície do material é aquecida inicialmente e, em seguida, 

seu interior é gradativamente aquecido por processos de condução. Isso indica 

a existência de possíveis gradientes de temperatura entre a superfície e o 

interior da peça [83]. No caso das micro-ondas, o aquecimento é gerado 

através da interação das moléculas e átomos com o campo eletromagnético, o 

que possibilita o aquecimento volumétrico do material, comparativamente ao 

processo de aquecimento convencional [84].  

Esse mecanismo de aquecimento é vantajoso pelos seguintes fatos: 

processo de difusão maior, menor consumo de energia, taxas de aquecimento 

muito rápidas que reduzem consideravelmente o tempo de processamento, 

diminuição da temperatura de sinterização, em favor da melhoria das 

propriedades físicas e mecânicas [83-86]. Essas características permitem o 

aquecimento de peças grandes de maneira rápida e uniforme, sem a 

ocorrência de elevadas tensões térmicas, que podem causar trincas ou danos 

às peças. A Figura 2.13 ilustra a diferença na forma de aquecimento do 

processamento convencional e daquele que usa micro-ondas [86]. 

A energia das micro-ondas tem sido usada para uma variedade de 

aplicações há mais de 50 anos. Essas aplicações incluem comunicações, 

processamento de alimentos, secagem de madeira, vulcanização da borracha, 

terapia médica, polímeros, etc. O uso da tecnologia das micro-ondas na ciência 

dos materiais e no processamento é relativamente novo. As áreas onde essa 

tecnologia tem sido aplicada incluem: controle de processo, secagem de louças 

sanitárias, calcinação e decomposição de espécies gasosas por plasma de 

micro-ondas, síntese de pós e sinterização [83,86]. 
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Figura 2.13- Padrão de aquecimento em forno convencional (a) e forno de 

micro-ondas (b). 

 

 

2.4.1.1.1 Aspectos teóricos das micro-ondas 

 

As micro-ondas são uma forma de energia eletromagnética com 

uma faixa de frequência de 300 MHz a 300 GHz e comprimentos de onda entre 

1 mm e 1 m. As micro-ondas têm comprimentos de onda mais longos e menor 

quantidade de energia disponível do que outras formas de energia 

eletromagnética, como o visível, o ultravioleta e o infravermelho. 

A principal aplicação das micro-ondas veio do uso extensivo na 

comunicação como a televisão, radar e satélites [85]. A segunda aplicação é o 

aquecimento por micro-ondas de diferentes materiais. As frequências mais 

comumente utilizadas para o aquecimento são 915 MHz e 2,45 GHz, que são 

derivadas de energia elétrica com uma eficiência de transformação ao redor de 

85% e 50%, respectivamente [87]. 

Quando as micro-ondas penetram e se propagam através de um 

material dielétrico, o campo elétrico interno, gerado dentro do volume afetado, 

induz o movimento translacional das cargas livres e ligadas, como íons ou 

elétrons, e a rotação de cargas complexas, como os dipolos. A resistência a 

esses movimentos induzidos, devido à inércia elástica e forças de atrito, causa 

(a) (b) 
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perdas e atenua o campo elétrico. Como consequência dessas perdas, ocorre 

o aquecimento do material [88]. 

Assim, de forma geral, tem-se que a radiação de micro-ondas pode 

interagir com os materiais através de processos de polarização ou condução. A 

polarização envolve o deslocamento a curta distância das cargas, através da 

formação e rotação dos dipolos elétricos (ou dipolos magnéticos se estiverem 

presentes). A condução requer transporte de cargas de “longa” distância 

(comparativamente à rotação). Ambos os processos propiciam perdas em 

determinadas frequências, e não é geralmente fácil diferenciar 

experimentalmente os dois mecanismos. Consequentemente, as perdas são 

tipicamente reportadas como perdas efetivas, , quando os mecanismos de 

perdas são desconhecidos ou não podem ser claramente separados [82, 88].  

A Figura 2.14 mostra a dependência de  com a frequência, observa-

se que a perda por condução iônica diminui com o incremento da frequência. 

Este comportamento é devido ao fato de que, enquanto a frequência 

aumenta, uma maior quantidade de tempo é disponível para o transporte de 

carga na direção do campo. Outra observação que é importante para o 

processamento por micro-ondas são as perdas devidas à rotação dipolar para 

frequências de micro-ondas com a temperatura. Esse comportamento é devido 

ao aumento da energia cinética das moléculas com a temperatura. Tal 

fenômeno pode levar a um aquecimento instável e acelerado frequentemente 

denominado como "thermal runaway" [85]. 

A interação dielétrica de materiais com as micro-ondas pode ser descrita 

por dois parâmetros importantes: potência absorvida (P) e profundidade de 

penetração das micro-ondas (D). Eles vão determinar a uniformidade de 

aquecimento através do material.  
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Figura 2.14- Variação da condução iônica e rotação dipolar com a frequência e 

a temperatura: X= distância; A= Amplitude do campo elétrico;  

= Perda dielétrica efetiva; f = Frequência; RT = Temperatura 

ambiente; HT = Altas temperaturas [87]. 

 

2.4.1.1.2 Interação de micro-ondas / material 

 

Bem como a luz visível, as micro-ondas, ao interagirem com a matéria, 

podem refratar, refletir, serem transmitidas ou absorvidas. Quanto à interação 

com as micro-ondas, os materiais podem ser classificados em três grupos 

principais [83], como é mostrado na Figura 2.15: (a), transparentes, que são 

materiais de baixa perda dielétrica nas quais as micro-ondas atravessam e não 

sofrem nenhuma perda -  as cerâmicas em geral podem ser classificadas como 

transparentes, porém, acima de uma temperatura crítica, elas passam a 

absorver a radiação; (b) opaco, que é o caso dos materiais condutores, onde 

as micro-ondas são refletidas e não podem penetrar (essa propriedade é usada 

na detecção por radar [83]); e (c) absorvente, que são materiais de altas perdas 
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onde as micro-ondas são absorvidas em função do valor do fator de perdas 

dielétricas, como NiO, CuO, SiC e outras. Pode haver também um quarto tipo 

de interação, que é uma mistura de materiais absorvedores e de não 

absorvedores. Esse tipo de interação é observado em materiais compósitos ou 

multifásicos, onde uma das fases é um material de alta perda, enquanto a outra 

é um material de baixa perda. Absorventes mistos tomam proveito de uma das 

características importantes do processamento por micro-ondas, que é o 

aquecimento seletivo. Aquecimento híbrido por micro-ondas é o principal 

exemplo de aquecimento de absorventes mistos [88]. 

 

 Tipo de material Penetração 

 
Transparente 

(Baixa perda dielétrica) 
Total 

 

Opaco 
(Condutor) 

Nenhuma 
(Reflexão total) 

 
Absorvedor 

(Altas perdas dielétricas 
ou magnéticas) 

Parcial ou total 

 Matriz : 
Dielétrico de baixas 
perdas dielétricas. 

Aditivos: 
Fibras, partículas 

Dielétrico de altas perdas 
dielétricas. 

Parcial ou total 

Figura 2.15- Tipos de materiais de acordo com a interação com as micro-ondas 

[85]. 

 

 

2.4.1.1.3 Sinterização Híbrida por micro-ondas 

 

Durante a sinterização de materiais por aquecimento direto de micro-

ondas, vários problemas fundamentais são geralmente encontrados [85,86]. 
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Em primeiro lugar, a maioria das pesquisas sobre o processamento de 

materiais por meio de micro-ondas é baseada no uso da frequência típica de 

2,45 GHz, porém essa frequência, em alguns materiais, não é eficiente para 

interagir de forma adequada dificultando a absorção das micro-ondas nos 

estágios iniciais do ciclo de sinterização [83].  

Segundo, instabilidades térmicas podem ocorrer, o que pode levar ao 

fenômeno “thermal runaway” [85,86], isto é, o material se aquece de maneira 

descontrolada. Isso ocorre para uma ampla variedade de materiais cerâmicos, 

incluindo Al2O3, SiO2, Fe3O4, α-alumina, ZrO2, etc [88,90,91]. Os gradientes de 

temperatura inerentes, presentes durante o aquecimento, podem levar a 

temperaturas heterogêneas na peça, ocasionando tensões mecânicas e 

possível aparecimento de trincas ou deformações [88,90,91].  

Com o intuito de melhorar esses aspectos sobre o aquecimento por 

micro-ondas, surgiu o aquecimento híbrido por micro-ondas. Denominado 

assim, por utilizar sistemas convencionais de aquecimento que auxiliam na 

geração de calor durante os estágios iniciais da curva de aquecimento. Um dos 

tipos de sinterização hibrida por micro-ondas mais utilizada tanto em nível de 

pesquisa como industrial, é o uso de um material chamado susceptor, o qual 

apresenta altas perdas dielétricas em temperaturas próximas à temperatura 

ambiente, o qual é colocado próximo da amostra. Dessa forma, no início do 

ciclo de aquecimento (partindo de temperatura ambiente) o material susceptor 

interage fortemente com as micro-ondas sendo assim aquecido, transferindo 

calor para a amostra através de mecanismos convencionais de aquecimento 

[88]. 

Desta forma, materiais que apresentam baixas perdas dielétricas em 

temperaturas próximas à temperatura ambiente conseguem ser aquecidos até 

certa temperatura onde as perdas dielétricas são consideráveis e favorecem a 

interação com as micro-ondas [88]. 

O aquecimento volumétrico por meio das micro-ondas e o calor 

fornecido (radiação infravermelha e correntes de convecção na superfície e 

condução da superfície para o interior da peça) pelo susceptor geram uma 

distribuição mais uniforme de temperatura no volume da peça, a qual reduz as 
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tensões térmicas do processo de sinterização, bem como produz uma 

microestrutura mais uniforme. A Figura 2.16 ilustra o processo de aquecimento 

com o uso de susceptores [92]. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.16- Aquecimento com a utilização de susceptor permanente [82]. 

Esquema de sinterização das amostras cerâmicas (fora de 

proporção): 1) defletor, 2) isolamento, 3) susceptor, 4) cadinho 

cerâmico, 5) amostra e suporte, 6) mesa rotatória, 7) termopar 

[93]. 

 

 

2.4.1.2 Sinterização por spark plasma (SPS) 

 

 Como foi mencionado anteriormente, um dos métodos de ativar os 

processos difusionais na sinterização envolve o uso de corrente elétrica. O 

assunto tem se destacado perante outros métodos de sinterização devido às 

vantagens que incluem: menores temperaturas de sinterização, curto tempo de 

patamar e a possibilidade de consolidação de materiais extremamente difíceis 

de se obter por outros métodos de sinterização. Menores temperaturas de 

sinterização e curtos tempos de patamar tornam possível a sinterização de 

materiais nanoestruturados com o mínimo crescimento de grão. 

 A técnica de SPS se diferencia das demais técnicas de sinterização 

pela maneira na qual a amostra é aquecida. Uma alta corrente elétrica pulsada 

DC é aplicada diretamente sobre o molde e a amostra promovendo altas taxas 

de aquecimento, além da aplicação simultânea de pressão. Isso possibilita a 
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obtenção de materiais com altas densidades em curtos períodos de tempo 

sinterizados a menores temperaturas e com um alto controle no crescimento do 

tamanho de grão. Além disso, altas densidades e menores tamanhos de grão 

apresentam um efeito direto sobre as propriedades dos materiais sinterizados.  

 Assim, a técnica de SPS é considerada um procedimento inovador no 

campo da sinterização de materiais e três fatores contribuem para a melhor 

consolidação em relação ao processo de sinterização convencional: influência 

da corrente DC, altas taxas de aquecimento e simultânea aplicação de 

pressão. 

 

 

2.4.1.2.1 Influência da corrente dc 

 

 O processo de sinterização por SPS é considerado um processo de 

sinterização resistiva, pois tanto o molde (usualmente de grafite por possuir 

excelente resistência mecânica até temperaturas muito elevadas, assim como 

alta condutividade térmica e elétrica) quanto a amostra (no caso de um material 

condutivo) aquecem diretamente por efeito Joule, devido à passagem da 

corrente DC, ou seja, quando a corrente elétrica flui através de um sólido com 

condutividade finita, a energia elétrica é convertida em calor por meio das 

perdas resistivas do material, tal como apresentado na Figura 2.17. 

 

 

 

 

  

 

Figura 2.17- Esquema do processo de descarga entre partículas em contato 

durante a sinterização por SPS [94]. 

 



41 

 O calor é gerado quando os elétrons livres transferem energia para os 

átomos do material através de colisões. Ao receber energia, os átomos vibram 

mais intensamente, e esse aumento vibratório dos átomos do condutor provoca 

um aumento de sua temperatura, liberando calor e aquecendo-o. Dessa forma, 

a temperatura e corrente são parâmetros dependentes.  

 No caso de materiais não condutivos, muitos sugerem o aquecimento 

apenas através da condução térmica do molde. Entretanto, é evidente a 

influência da corrente na ativação do processo de sinterização (melhora no 

transporte de massa), independentemente da condutividade elétrica do material 

a ser sinterizado. Ainda assim, poucas explicações científicas foram dadas até 

o momento para racionalizar essas vantagens e não há um senso comum 

sobre o papel da corrente e os mecanismos de sinterização com respeito à 

formação do plasma e/ou outras suposições como eletromigração (transporte 

de material causado pelo movimento gradual de íons em um condutor) ou 

geração e mobilidade de defeitos pontuais [95].  

 

 

2.4.1.2.2 Influência da pressão aplicada 

 

 Em geral, a aplicação da pressão mecânica aumenta o grau de 

densificação em menores temperaturas, pois a pressão promove um melhor 

empacotamento das partículas e auxilia na remoção de poros, além de 

melhorar os processos de difusão [95]. Além disso, considerando-se que o pó 

precursor possui aglomerados, a probabilidade de quebra deles aumenta à 

medida que se aplica pressão, principalmente no caso de pós nanométricos 

[96]. A temperatura a partir da qual a pressão é aplicada também pode interferir 

na densidade final da amostra. Santanach e colaboradores [97], verificaram 

que, apesar de não afetar no crescimento de grão, a temperatura onde se 

aplica a pressão apresenta uma pequena melhora em relação à densidade final 

em amostras de Al2O3. Em amostras de SiC [98], os autores aplicaram pressão 

somente quando a temperatura de sinterização foi alcançada e obtiveram 

amostras com 92% de densidade relativa, comparada a 75% de densidade 



42 
 

para a amostra com pressão aplicada abaixo da região onde ocorre o processo 

de retração linear. Para os autores, aplicar pressão antes da contração da 

amostra impossibilita a remoção da porosidade fechada com o aumento da 

temperatura. 

 

 

2.4.1.2.3 Mecanismos de sinterização por SPS (termos gerais) 

 

 A melhora no processo de sinterização e densificação por SPS, 

comparado a outras técnicas de sinterização com aquecimento convencional, é 

bem aceito. Contudo, os mecanismos responsáveis por essa rápida 

densificação vêm sendo discutidos nos últimos anos e ainda são incertos.  

Vários mecanismos diferentes, tais como evaporação-condensação, 

deformação plástica, difusão superficial, difusão por contorno de grão e difusão 

volumétrica, são assumidos durante a sinterização por SPS, embora não 

confirmados [99], tal como apresentado no esquema da Figura 2.18. Contudo, 

está claro que a maior contribuição ao processo de densificação ocorre durante 

o aquecimento por SPS. Como comentado anteriormente, o uso de altas taxas 

de aquecimento permite a passagem rápida pela fase em que os mecanismos 

não densificantes são mais atuantes, dentre eles a difusão superficial, 

promovendo a ativação direta de mecanismos densificantes, tais como difusão 

por contorno de grão e difusão volumétrica, que passam a ser dominantes 

durante o aquecimento. Por outro lado, a rápida densificação por SPS não 

pode ser relacionada exclusivamente a mecanismos de difusão cineticamente 

lentos tais como difusão por contorno de grão ou difusão volumétrica, mas por 

mecanismos com uma cinética mais rápida, tais como difusão através de fusão 

(devido a descarga entre as partículas em contato com a remoção de 

impurezas superficiais) ou por processos independentes do tempo como 

deformação plástica (devido à pressão aplicada) [99]. 
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Figura 2.18- Esquema do mecanismo básico de formação de pescoço por 

spark plasma [100]. 
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3 MATERIAIS E MÉTODOS 

 

Nesta seção, são discriminados os materiais e a metodologia utilizada 

no desenvolvimento desta Tese. A Tese foi dividida em três seções.  

A primeira consistiu na implementação e avaliação da efetividade da 

metodologia in situ, usando-se o método Pechini para a síntese dos sistemas 

bifásicos (dois fases constituintes) (1-x)0,9Pb(Zn2/3Nb1/3)O3–

0,1PbTiO3/(x)Fe2CoO4 e (1-x)0,675Pb(Mg2/3Nb1/3)O3–0,325PbTiO3/(x)Fe2CoO4, 

com 0,1<x<0,5 mol. 

No caso das fases ferroelétricas utilizadas nesta Tese, as soluções 

sólidas de Pb(Zn2/3Nb1/3)O3 e Pb(Mg2/3Nb1/3)O3 com o PbTiO3 correspondem a 

composições do contorno morfotrópico, sendo 0,1 mol e 0,325 mol de PbTiO3, 

respectivamente. 

Dessa forma, a nomenclatura usada no percurso do texto referente às 

fases ferroelétricas corresponde a:  

0,9Pb(Zn2/3Nb1/3)O3–0,1PbTiO3→0,9PZN-0,1PT 

0,675Pb(Mg2/3Nb1/3)O3–0,325PbTiO3 →PMN-0,325PT 

À fase ferromagnética: 

Fe2CoO4 →FCO 

A segunda seção compreende a otimização dos parâmetros de 

processamento, bem como a caracterização microestrutural dos sistemas 

bifásicos obtidos, mediante o uso do método convencional de sinterização e 

métodos não convencionais, micro-ondas e spark plasma, visando a 

manutenção da integridade das fases constituintes e alta densificação dos 

compósitos cerâmicos.  

Finalmente, a última seção consiste na análise do comportamento 

elétrico, dielétrico e magnetoelétrico dos compósitos cerâmicos particulados 

obtidos pelas três técnicas de sinterização mencionadas acima.  
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3.1 Materiais 

 

A Tabela 3.1 apresenta os materiais utilizados na síntese dos sistemas 

bifásicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, 0,1<x<0,5 

mol, via in situ pelo método Pechini.  

Tabela 3.1 Reagentes utilizados na síntese dos pós cerâmicos.  

REAGENTE 
FÓRMULA 
QUÍMICA 

MARCA PUREZA (%) 

Nitrato de Cobalto Co(NO3)2·6H2O Aldrich 98,0 
Nitrato de Ferro Fe(NO3)3·9H2O Merck 99,0 

Nitrato de Chumbo Pb(NO3)3 Merck 99,5 
Nitrato de Zinco Zn(NO3)2 Aldrich 99,5 

Oxalato Amoniacal de Nióbio 
NH4[NbO(C2O4)2 

(H2O)] n(H2O) 
CBMM 95,0 

Nitrato de Magnésio Mg(NO3)2 Aldrich 99,5 
Tetrabutóxido de Titânio 

(TBT) 
C16H36O4Ti Aldrich 97,0 

Hidróxido de Amônio NH4OH Synth 27,0* 
Acido Nítrico HNO3 Merck 65,0* 
Etilenoglicol C2H6O2 Merck 99,5 
Ácido Cítrico C6H8O7 Merck 99,5* 
Álcool Etílico C2H5OH Synth 99,5* 

* Concentração 

 

 

3.2 Síntese dos compósitos via in situ 

 

No caso da síntese via in situ, será utilizado o método químico de 

precursor polimérico, Pechini, pelas vantagens que esse método apresenta 

com relação à pureza e controle do tamanho de partícula do pó final, tal como 

mencionado anteriormente. Neste trabalho, foi utilizado e aperfeiçoado o 

protocolo de síntese via in situ, com o objetivo principal de obter compósitos 

bifásicos magnetoelétricos tipo particulado, (1-x) Ferroelétrico/(x) FCO, com 

0,1<x<0,5 mol de ferrita, com fases ferroelétricas de estrutura cristalina tipo 

perovskita complexa (0,9PZN-0,1PT e PMN-0,325PT). 
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Para isso, inicialmente foi aquecido o etilenoglicol a 70 °C, e depois 

adicionado ácido cítrico (nas proporções molares 60/40) sob agitação 

constante, para garantir temperatura uniforme em todo o volume do sistema. 

Foram diluídas em água acidulada (0,5 M) as quantidades 

estequiométricas requeridas dos sais precursores de cada um dos cátions das 

duas fases constituintes (Ferroelétrico/FCO) de cada sistema compósito, nas 

diferentes composições molares propostas para este estudo (0,1<x<0,5 mol), à 

exceção do precursor de titânio, o qual foi diluído em álcool etílico para reduzir 

a taxa de hidrólise desse metal-orgânico.  

Após o preparo de cada uma das soluções separadamente (Pb, Mg, 

Nb, Ti) + (Fe, Co) e (Pb, Zn, Nb, Ti) + (Fe, Co), estas foram incorporadas na 

solução de acido cítrico-etilenoglicol, em contínua agitação. Em cada um dos 

sistemas multicatiônicos foi elevado o pH até um valor de 9,0 mediante a 

adição controlada de hidróxido de amônio, escolhido de acordo com resultados 

prévios realizados. 

Seguidamente, a solução foi aquecida a uma temperatura entre 120-

140 ºC em agitação contínua, para evaporação do solvente e favorecer as 

reações de poliesterificação até a formação da resina; finalmente a resina é 

submetida a uma etapa de pré-calcinação em 250 ᵒC durante 12 horas em 

estufa elétrica, tal como aprentado no esquema da Figura 3.1.  

 

 

3.2.1 Análise térmica  

 

Inicialmente, as resinas pré-calcinadas foram submetidas à análise 

térmica diferencial e gravimétrica, DTA/TG, com o objetivo de determinar as 

variações fisioquímicas do material em função da temperatura e, assim, 

estabelecer a adequada curva de aquecimento para o tratamento térmico que 

garantisse a completa cristalização das duas fases desejadas em cada 

compósito proposto neste trabalho. 

As análises de ATD/TG foram realizadas utilizando-se uma 

termobalança NETZSCH STA 409C e um cadinho de Al2O3 com uma taxa de 
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aquecimento de 5 ᵒC/min até 900 ᵒC em atmosfera ar. Medidas realizadas em 

colaboração com o Laboratório de Crescimento de Cristais e Materiais 

Cerâmicos do Instituto de Física de São Carlos, da Universidade de São Paulo, 

USP. Para um melhor entendimento dos eventos termodinâmicos que ocorrem 

em função da temperatura, foi utilizada a derivada primeira da curva de TG, na 

qual os degraus da curva de TG são substituídos por picos que delimitam áreas 

proporcionais às alterações de massa sofridas pela amostra. 

Na resina pré-calcinada da composição 0,5(0,9PZN-0,1PT)/0,5FCO, 

foram relizadas análises de ATD/TG usando-se atmosferas de argônio e 

nitrôgenio, com o objetivo de determinar o efeito da atmosfera na cristalização 

e estabilização da fase perovskita no 0,9PZN-0,1PT. Para isso foram usadas 

as mesmas condiçoes de medida acima descritas, utilizando-se, uma 

termobalança TA Instruments modelo TGA2950 em colaboração com o 

Laboratório de Tecnologia, LIMAV, da Universidade Federal de Itajubá, UniFeI. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.1- Esquema por etapas do método Pechini para obtenção de 

compósitos in situ (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO com 0,1<x<0,5 mol. 

70°C 

TBT + álcool etílico 
Nitrato de Pb+ HNO3 
Nitrato de Zn+ HNO3 

Oxalato de Nb + HNO3 

Ácido Cítrico Etilenoglicol 

Nitrato de Fe+ HNO3 
Nitrato de Co+ HNO3 

Solução (Pb, Zn,Nb, Ti, Fe, Co) 
Citrato metálico 

Controle do pH=9,0  
Hidóxido de Amônio 

Formação da resina 
polimérica 120-140°C 

Pré-calcinação 
250°C 12 h 

Análise por ATD/TG 

Tratamento térmico 



49 

3.3 Caracterização dos sistemas bifásicos  

 

Apos o tratamento térmico, os pós foram desaglomerados usando-se almofariz 

e pistilo de ágata e homogeneizados em meio líquido (álcool metílico) 

empregando-se um equipamento de alta cisalha tipo Ultraturtax (IKA T 25). 

Após homogeneização, os pós úmidos foram secados utilizando-se ar 

comprimido. 

Os pós-cerâmicos obtidos foram caracterizados por mei das técnicas 

descritas a seguir. 

 

 

3.3.1 Difração de raios X 

 

A caracterização estrutural, como fases e simetria cristalina dos pós 

calcinados nas diferentes temperaturas foi realizada através da técnica de 

difração de raios X (DRX). 

O equipamento utilizado foi um difratômetro Rigaku Rotaflex RU200B, 

nas condições: varredura do tipo contínua, filtro de Ni, radiação CuKα = 

1,54051 Å, com 2θ entre 10º e 90º, a 2 º/min em temperatura ambiente. Análise 

feita em colaboração com o Laboratório de Difração de Raios X do Instituto de 

Física de São Carlos da Universidade de São Paulo, USP. 

Os difratogramas das peças sinterizadas também foram obtidos nas 

mesmas condições. 

A verificação qualitativa das respectivas simetrias cristalinas dos pós 

sintetizados foi realizada a partir da indexação dos perfis de difração de raios 

X, utilizando-se fichas padrões da base de dados, JCPDS-ICDD.  

O tamanho de cristalito foi calculado mediante a equação de Scherrer: 





cos

k
D 

                             (3.1) 
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com k sendo o fator de correção Scherrer, o qual tem um valor mínimo de 0,9, 

λ correspondendo ao comprimento de onda da radiação usada, β sendo a 

largura do pico a meia altura em radianos e θ, o ângulo de difração. 

Neste trabalho, a difração de raios X em rotina convencional tambem foi 

utilizada para quantificar as fases presentes tanto nos pós quanto nas amostras 

sinterizadas. Para isso, foi considerado que, se um difratograma de raios X 

apresenta, além da fase perovskita, n números de outras fases, a porcentagem 

da fase perovskita pode ser calculada por meio da relação entre as 

intensidades dos picos de máxima altura para cada fase, segundo a equação: 

                  (3.2) 

com  sendo a intensidade do pico principal da fase perovskita e ; é a 

soma das intensidades dos picos principais de todas as fases presentes no 

difratograma.  

O refinamento dos dados de difração de raios X passo a passo foi 

realizado utilizando-se o programa General Structure Analysis System (GSAS-

2004), para estimar, de forma comparativa, os resultados de raios X em rotina 

convencional (parâmetros de rede e quantificação de fases) dos compósitos (1-

x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO nas composições 

x=0,2 mol e 0,5 mol sintetizadas.  

Os perfis de difração passo a passo foram obtidos em colaboração com 

o laboratório de difração de raios X, do Instituto de Física de São Carlos da 

Universidade de São Paulo, USP. Utilizando-se um difratômetro Rigaku, nas 

condições: radiação CuKα, com 2θ entre 10 e 70º, com passos de 0,2º, tempo 

de medida de 5 s, filtro de Ni, em temperatura ambiente.  

O uso da técnica de refinamento pressupõe a existência de um modelo 

estrutural próximo do real para evitar problemas de divergência ou 

convergência para falsos mínimos. Neste trabalho, as fases cristalinas 

majoritárias utilizadas como modelo foram: Fe2CoO4 ICSD-184063, Pb(Zn0,33 

Nb0,667)0,92Ti0,08O3 ICSD-156992 e Pb(Mg0,227Nb0,453Ti0,32)O3 ICSD-155871, 



51 

levando-se em consideração as informações preliminares fornecidas pelos 

resultados de DRX em rotina convencional. 

O refinamento foi realizado sob a condição de minimização dos valores 

dos parâmetros que indicam a qualidade do refinamento, como os parâmetros 

R perfil (Rp), R ponderado (Rwp), RBragg e o (χ2), parâmetros que são definidos 

a partir de funções que calculam a diferença entre o perfil ajustado e o perfil 

experimental, e são usados para avaliar a convergência e a qualidade do 

ajuste. O padrão de alargamento de pico instrumental foi determinado através 

do refinamento do material padrão Y2O3 (99,9% de pureza, calcinado a 1500 ᵒC 

por 6 horas na forma de pó), assumindo a forma de pico do tipo pseudo-Voigt 

(devido à sua capacidade de modelar perfis de difração alargados) e o 

background foi calculado utilizando-se uma função do tipo Chebyshev. 

 

 

3.3.2 Espectroscopia de infravelmelho por transformada de Fourier (FTIR) 

 

Os pós obtidos após a calcinação correspondentes aos sistemas 

bifásicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO foram 

também  analisados utilizando-se espectroscopia de infravermelho por 

transformada de Fourier (FTIR), com o objetivo de determinar qualitativamente 

a evolução dos grupos funcionais presentes na amostra durante a análise em 

função da temperatura e em função da concentração da fase ferrita no 

compósito. 

As análises de FTIR foram realizadas usando-se um espectrômetro 

Thermo Nicolet IR200 na faixa de cumprimento de onda 4000 cm-1 - 350 cm-1, 

em temperatura ambiente e atmosfera de ar (controle de umidade), em 

colaboração com o Laboratório de Ciência e Tecnologia de Materiais 

Cerâmicos, CITEMAC da Universidad del Cauca-Colômbia. 

Quanto à preparação da amostra, ela foi misturada com brometo de 

potássio (KBr, Fischer, 99.9%). Logo após a mistura, prensou-se o material de 

modo a se obter uma pastilha sólida, tomando-se cuidado de ser 

suficientemente fina e transparente para não interferir na medida. 
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3.3.3 Espectrometria de fluorescência de raios X por energia dispersiva  

 

  Os pós sintetizados correspondentes ao sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO, com 0,1<x<0,5 mol, foram submetidos à análise de 

espectrometria de fluorescência de raios X por energia dispersiva (XRF-EDX), 

com o objetivo de obter-se informações quantitativas dos elementos químicos 

presentes nas amostras e confrontar com os resultados obtidos por DRX. 

Foi utilizado um espectrômetro EDX-720 sob vácuo com colimador de 

10 mm do Laboratório de Caracterização Estrutural, LCE/DEMA, da 

Universidade Federal de São Carlos, UFSCar. 

 

 

3.3.4 Área superficial BET 

 

Para a determinação da área superficial específica, foi utilizado o 

método de adsorção/dessorção de nitrogênio desenvolvido por Brunauer, 

Emmett e Teller (BET), a partir de isotermas de adsorção de gás sobre os pós. 

A medida compreende um conjunto de informações que definem o 

tamanho e morfologia dos poros e a área superficial específica. Os pós foram 

analisados em um equipamento modelo ASAP-2020 Micrometrics do 

Laboratório de Síntese e Processamento de Materiais Cerâmicos, LASP/DEMa, 

da Universidade Federal de São Carlos, UFSCar. 

Com os resultados dessa técnica, foi determinado o tamanho esférico 

médio das partículas usando-se a seguinte equação: 

                                (3.3) 

Onde DBET corresponde ao diâmetro esférico equivalente (nm) das partículas, 

Dt é a densidade do material (g/cm3) e SBET é a área superficial (m2/g). 
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3.3.5 Microscopias eletrônica de varredura e de transmissão 

 

A morfologia e a estimativa do tamanho médio das partículas, bem 

como verificar se há presença de aglomerados no pó de cada um dos sistemas 

sintetizados, foram analisadas por microscopia eletrônica de varredura (MEV) e 

de transmissão (MET), usando-se microscópios FEG XL30 e FEI Tecnai 

G2F20, respectivamente do Laboratório de Caracterização Estrutural, 

LCE/DEMa, da Universidade Federal de São Carlos, UFSCar. 

No caso da análise por MEV, as amostras foram dispersas em álcool 

isopropílico com uso de ultrassom e depositadas sobre um porta-amostra de 

alumínio previamente polido. Todas as amostras foram recobertas com ouro, 

que atua como meio condutivo. As micrografias foram adquiridas usando-se o 

detector de elétrons retro espalhados (BSE). 

Para a análise por MET, as amostras foram dispersas em álcool 

metílico com uso de ultrassom, uma gota de cada suspensão foi depositada 

sobre uma grade circular de cobre coberta por um filme de carbono.  

As micrografias foram adquiridas no modo varredura (STEM) em 

campo claro; além disso, com o objetivo de distinguir a disposição de fases na 

amostra e determinar a composição elementar das partículas, foram adquiridas 

imagens de campo escuro de alto ângulo em STEM (HAADF-STEM).  

Esse tipo de imagem proporciona informação sobre variações estruturais 

através da amostra em nível atômico. Nas imagens por HAADF-STEM somente 

os elétrons que são espalhados em ângulos maiores pela amostra 

(espalhamento tipo Rutherford) foram coletados no detector anular. Esse tipo 

de imagem também é conhecido como imagem por contraste de número 

atômico Z, já que, assim como no espalhamento de Rutherford, a intensidade 

da imagem é aproximadamente proporcional ao quadrado do número atômico 

(Z2) e a espessura da amostra. Assim, as imagens por HAADF-STEM são 

sensíveis tanto quimicamente quanto por espessura. Também foi utilizada a 

técnica de espectroscopia de energia dispersiva de raios X (EDS), acoplada ao 

microscópio FEG XL30, para analisar a composição química tanto dos 

sistemas bifásicos sintetizados como dos compósitos cerâmicos sinterizados. 
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3.4 Processamento cerâmico 

 

Os pós dos materiais compósitos sintetizados e caracterizados foram 

conformados em pastilhas cilíndricas com um diâmetro de 0,5 mm por 

prensagem uniaxial a frio a 140 MPa, sem o uso de aditivos de processamento. 

Para a redução de eventuais gradientes de densidade do processo de 

conformação por prensagem uniaxial e para a melhor compactação a frio, os 

corpos cerâmicos foram prensados isostaticamente a 200 MPa, 

posteriormente, garantindo-se uma densidade averde de todas as amostras de 

50% da densidade teorica. 

 

 

3.4.1 Dilatometria em forno convencional 

 

Para auxiliar tanto na identificação das diferentes faixas de temperatura 

em que os estágios de sinterização acontecem durante o aquecimento, quanto 

na determinação da temperatura de sinterização dos compósitos cerâmicos (1-

x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, sintetizados via in situ 

pelo método Pechini. Foi utilizada a análise da retração linear relativa em 

função da temperatura, com taxa de aquecimento de 5 ºC/min, até 

temperaturas próximas de 1200 ºC em atmosfera de ar.  

Os ensaios de dilatometria foram realizados utilizando-se um 

dilatômetro horizontal NETZSCH DIL 402C do Laboratório de Síntese e 

Processamento de Materiais Cerâmicos, LASP/DEMA, da Universidade 

Federal de São Carlos, UFSCar. 

As medidas de dilatometria foram feitas a partir de amostras 

conformadas por prensagem uniaxial a 180 MPa em forma de barra nas 

dimensões de 10x3x3 mm.  
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3.4.2 Sinterização convencional 

 

As amostras conformadas (cilindros) foram inicialmente sinterizadas 

convencionalmente em forno de resistência elétrica, em temperaturas entre 800 

ᵒC e 1100 ᵒC, com taxa de aquecimento de 5 °C/min e patamar de 3 horas em 

atmosfera de ar, seguida do resfriamento controlado usando-se a mesma taxa 

de aquecimento (até ~400 ᵒC). Para isso, foi usado um forno tipo mufla 

EDG3000 do Laboratório de Síntese e Processamento de Materiais Cerâmicos, 

LASP/DEMa, da Universidade Federal de São Carlos, UFSCar. 

Nesse caso, a sinterização das amostras foi realizada usando-se uma 

atmosfera rica em óxido de chumbo; com o objetivo de controlar e minimizar a 

volatilização de PbO das amostras, já que tem sido observado que para 

estruturas perovskita complexas à base de PbO, a altas temperaturas, a perda 

de PbO gera o aparecimento de fases indesejáveis que deterioram as 

propriedades ferroelétricas [101]. 

Para isso, as amostras de (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, em cada uma das composições de ferrita, foram colocadas 

em uma base de Al2O3 sobre uma camada de pó do mesmo material a ser 

sinterizado (para evitar qualquer reação da amostra em contato com alumina), 

que foi então coberta com um cadinho Al2O3/mulita e vedado, usando-se uma 

pasta composta de pó de zirconato de chumbo e álcool polivinílico. 

O zirconato de chumbo foi preparado a partir de óxido de chumbo 

(PbO) e dióxido de zircônio (ZrO2) na proporção molar 1:1, acrescido de 10 % 

em massa de ZrO2, formando o PZ+Z. O zirconato de chumbo é utilizado 

devido à maior facilidade de volatilizar PbO (~ 850 ᵒC), ocorrendo a 

precipitação do ZrO2 assegurando a vedação do cadinho, que leva à formação 

de uma atmosfera rica em PbO no interior do cadinho em que a amostra está 

acondicionada, metodologia implementada pelo Grupo de Materiais Ferroicos, 

GMF do departamento de Física da Universidade Federal de São Carlos, 

UFSCar. Em relação à obtenção das amostras pelo método de sinterização 

convencional, vários testes foram realizados no sentido de otimizar as 

condições de sinterização variando-se tempo e temperatura de sinterização. 
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3.4.3 Sinterização assistida por micro-ondas 

 

A sinterização dos compósitos por micro-ondas ocorreu utilizando-se 

um forno de micro-ondas semi-industrial marca Cober Electronics MS6K a 2,45 

GHz, e uma potência de 1,8 KW do Laboratório de Desenvolvimento e 

Processamento de Materiais por Micro-ondas, LaDProMM/DEMa, da 

Universidade Federal de São Carlos, UFSCar. 

As amostras foram aquecidas a temperaturas entre 800 ᵒC e 1100 ᵒC, 

sob uma taxa de 100 ºC/min e patamar de 10 minutos em atmosfera de ar, 

seguida do resfriado livre, como é apresentado na Figura 3.2.  

O aquecimento foi auxiliado com o uso de um susceptor (sinterização 

híbrida), desenvolvido no Laboratório de Desenvolvimento e Processamento de 

Materiais por Micro-ondas, LaDProMM/DEMa, da Universidade Federal de São 

Carlos, UFSCar, cuja excelente interação com as micro-ondas possibilita altas 

taxas de aquecimento e redução de gradientes de temperatura durante a 

sinterização.   

De forma similar à sinterização convencional, vários testes foram 

realizados de forma preliminar no sentido de otimizar as condições de 

sinterização variando-se tempo e temperatura de sinterização. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.2- Curva de aquecimento da sinterização convencional e micro-ondas. 
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3.4.4 Sinterização por spark plasma (SPS) 

 

 Esta etapa foi realizada em colaboração com o Grupo de Materiais 

Ferroicos, GMF, do Departamento de Física da Universidade Federal de São 

Carlos, UFSCar, liderado pelo Prof. Dr. José Antônio Eiras. O equipamento 

utilizado foi o SPS Syntex (modelo SPS-1020). 

 Para a realização do experimento, primeiramente o pó foi colocado 

diretamente dentro de um molde cilíndrico de grafite, com 10 mm de diâmetro 

interno. O molde é de grafite, por possuir excelente resistência mecânica até 

temperaturas muito elevadas, assim como alta condutividade térmica e elétrica; 

além disso, utilizaram-se folhas de grafite nas paredes internas do molde e na 

superfície dos pistões para evitar o contato entre a amostra e o molde, 

facilitando a retirada da amostra após a sinterização, além de melhorar o 

contato elétrico durante o processo.   

 O molde contendo o pó foi colocado dentro da câmara de sinterização, 

que, por sua vez, foi evacuada, seguindo-se a aplicação de uma pressão inicial 

de 25 MPa à temperatura ambiente, promovendo um rearranjo das partículas e 

melhor compactação “a verde”. Todos os testes de sinterização foram 

realizados em temperaturas entre 800 °C e 850 °C.  

 Para todas as amostras, utilizou-se um tempo de patamar de 5 minutos 

e taxa de aquecimento de 100 ᵒC/min (parâmetros iguais da sinterização 

assistida por micro-ondas para fins comparativos), com uma pressão aplicada 

inicialmente de 25 MPa e chegando a 50 MPa durante o aquecimento, pressão 

que foi retirada gradualmente com o decréscimo da temperatura. 

 As condições de pressão foram baseadas na experiência de outros 

pesquisadores do Grupo de Materiais Ferroicos GMF [102], já que, conforme o 

trabalho de Nascimento [102], aumentar a pressão inicial do sistema em 

temperaturas elevadas auxilia na densificação do material; por esse motivo, 

adotou-se para todas as amostras preparadas por SPS, aumentar a pressão de 

25 MPa para 50 MPa a partir da temperatura onde se inicia o processo de 

retração linear do material sinterizado. 
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 Após a obtenção das amostras sinterizadas por SPS, necessitou-se 

lixá-las para a remoção da folha de grafite que ficou impregnado na sua 

superfície. Além disso, devido à utilização de corrente elétrica para o 

aquecimento das amostras sob vácuo, as amostras preparadas por SPS foram 

reduzidas e precisaram ser oxidadas visando o aumento na resistividade. 

Dessa forma, realizaram-se tratamentos térmicos em forno convencional a 700 

ᵒC durante 24 horas em uma atmosfera rica em PbO.  

 

 

3.5 Caracterização das amostras sinterizadas 

3.5.1 Densidade aparente 

 

As medidas de densidade aparente (Da) das amostras sinterizadas 

pelas três técnicas acima descritas foram determinadas pelo método de 

imersão, valendo-se do princípio de Arquimedes, segundo a norma ABNT NBR 

6620 para a medida da densidade de um corpo poroso. Utilizou-se uma 

balança de precisão, na qual foi acoplado um sistema de medida de massa 

imersa. Foi empregada a seguinte relação: 

                                      (3.4) 

 

Com ms sendo a massa seca da amostra (g), mu é massa úmida da amostra (g) 

após ela ter permanecido imersa em água durante 24 horas; mi é a massa da 

amostra (g) imersa em água, e dp
c é a densidade (g/cm3) da água na 

temperatura em que foi realizada a medida. 

 A densidade dos materiais compósitos foi calculada por meio da 

média ponderada entre as densidades de cada uma das fases constituintes 

para cada composição obtida. Assim, a densidade de cada fase foi calculada 

usando-se os parâmetros obtidos por DRX mediante a lei de Bragg.  
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3.5.2 Caracterização microestrutural 

 

A caracterização microestrutural dos compósitos foi realizada sobre a 

superfície fraturada e polida das amostras. Na preparação das superfícies 

analisadas, as amostras sinterizadas foram fraturadas perpendicularmente ao 

diâmetro da pastilha, embutidas em resina epóxi e desbastadas com lixas de 

carbeto de silício, em granulometrias decrescentes de malhas de 600 a 2000 

mesh. O polimento foi feito com pasta de alumina de 1 µm e 0,5 µm e pasta de 

diamante de 0,25 µm. 

Para a análise por microscopia eletrônica de varredura (MEV), as 

superfícies polidas e de fratura foram recobertas por uma fina camada de ouro 

e observadas por meio de um microscópio eletrônico de varredura de alta 

resolução, FEG XL30 do Laboratório de Caracterização Estrutural, LCE/DEMA, 

da Universidade Federal de São Carlos, UFSCar. As micrografias foram 

adquiridas usando-se o detector de elétrons retro espalhados (BSE), que 

permite identificar regiões com composições químicas diferentes e possibilita a 

análise da distribuição de uma das fases dentro da outra.  

Com o auxílio de um programa computacional de análise de imagens, 

Image Pro Plus Program, foi possível avaliar o número e o diâmetro médio dos 

grãos, através da técnica de intersecção de linhas, bem como sua largura de 

distribuição, a partir das micrografias das superfícies polidas e fraturadas dos 

compósitos cerâmicos densificados. Para a distribuição estatística, foram 

medidos no mínimo 150 grãos. Assim, para determinar o valor médio do 

diâmetro dos grãos de cada uma das fases constituintes do compósito, e seu 

respectivo valor de dispersão, o histograma de tamanhos de grão foi ajustado 

utilizando-se a função LogNormal:  

              (3.5) 

com  sendo um parâmetro livre; A, um fator de amplitude; ,a largura do 

pico (dispersão); e , o ponto central do pico, que corresponderia ao valor de 

diâmetro médio do grão. 
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Figura 3.3- Representação esquemática da curva de distribuição do diâmetro 

médio em função do número de grãos, ajustada por uma função do 

tipo LogNormal (equação (3.5)), a partir dos dados coletados pelo 

Image Pro Plus Program. 

 

 

3.6 Caracterização elétrica, dielétrica e magnetoelétrica 

3.6.1 Resistividade elétrica 

 

O valor da resistividade elétrica foi inferido a partir das curvas de 

corrente em função da voltagem aplicada (I vs V), considerando-se a lei de 

Ohm. A tensão aplicada na amostra e a medição da corrente de saída foram 

obtidas mediante um multímetro Keithley 617 do Grupo de Materiais Ferroicos, 

GMF, do Departamento de Física da Universidade Federal de São Carlos, 

UFSCar. A tensão aplicada foi na faixa de 0,1 e 5 volts, variando de 0,1 volts 

por passo a temperatura ambiente. Em todas as amostras foram depositados 

eletrodos de prata, sendo necessária a cura do eletrodo a 590 ᵒC durante 5 

min.  

 

 

3.6.2 Permissividade elétrica 

Uma característica importante de materiais ferroelétricos é seu 

comportamento da permissividade elétrica (parte real e imaginária) em função 

da temperatura e da frequência. A técnica utilizada para a caracterização da 

permissividade dielétrica dos compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 
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(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO foi a de espectroscopia de impedância. 

Nessa técnica, o estudo da permissividade foi realizado através da análise do 

comportamento capacitivo de um capacitor de placas paralelas de superfícies 

planas, com área A, separadas por uma distância d, para a condição de 

espessura da amostra muito menor que o diâmetro. Dessa forma, é possível 

determinar que as componentes reais e imaginárias da permissividade são 

dadas por: 

                (3.6) 

com G e B sendo a condutância e a susceptância do material, respectivamente, 

sendo a admitância complexa definida como Y=G+iB.  

As medidas foram realizadas utilizando-se um analisador de 

impedâncias HP4194A conforme apresentado no esquema da Figura 3.4, 

representativo da montagem experimental para a caracterização dielétrica no 

laboratório do Grupo de Materiais Ferroicos, GMF, do departamento de Física 

da Universidade Federal de São Carlos, UFSCar. 

As medidas da permissividade em função da temperatura foram 

realizadas na faixa de 25 ᵒC a 450 ᵒC com taxas de aquecimento/resfriamento 

de 2 ᵒC/min. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.4- Esquema representativo da montagem experimental para a 

caracterização dielétrica [102]. 
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3.6.3 Acoplamento magnetoelétrico a baixa frequência 

 

O comportamento magnetoelétrico em baixas frequências dos 

compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO desenvolvidos neste trabalho foi medido iniciando-se com a polarização 

elétrica das amostras. Neste caso, os ensaios foram realizados à temperatura 

ambiente, valendo-se de um campo elétrico de 1 KV/mm durante 30 minutos, 

utilizando-se, para isso, uma fonte de alta tensão Bertan105.  

Após a etapa de polarização elétrica, a amostra foi submetida a um 

campo magnético AC em paralelo com um campo magnético DC, enquanto se 

media diretamente a tensão induzida na amostra. 

Dessa forma, o coeficiente magnetoelétrico, α33
ME, foi determinado a 

partir da medição de campo magnético, induzindo uma tensão através da 

amostra, usando-se um amplificador lock-in, com o campo magnético DC 

gerado por um eletroímã variando entre -10 KOe e 10 KOe, sobreposto ao 

campo magnético AC de 3,7 Oe, usando-se 1 KHz de frequência. 

Para a geração de campo AC, foi utilizado um par de bobinas de 

Helmholtz em que cada bobina contém um núcleo feito de poliacetal com 

enrolamento de fio de cobre.  

 O acoplamento magnetoelétrico, que relaciona a variação de polarização 

elétrica em função do campo magnético, foi obtido a partir da relação: 

                        (3.7) 

onde V é a voltagem induzida através da amostra, e é a espessura da amostra 

e Hac é o campo magnético AC, como representado na Figura 3.5. 
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Figura 3.5- Medida experimental do coeficiente magnetoelétrico. 

A caracterização magnetoelétrica dos materiais compósitos, baseada 

no esquema da Figura 3.6, foi realizada no laboratório do Grupo de Materiais 

Ferroicos, GMF, do Departamento de Física da Universidade Federal de São 

Carlos, UFSCar. 

 

 

 

 

 

Figura 3.6- Esquema de montagem experimental para a determinação do 

coeficiente de acoplamento magnetoelétrico, α33
ME [103]. 

 

 3.6.4 Caracterização magnética  

 

 O comportamento magnético dos compósitos magnetoelétricos (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO foi caracterizado 

utilizando-se um sistema PPMS (Physical Property Measurement System) 

Quantum Design7100, em colaboração com o Grupo de Supercondutividade e 
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Magnetismo, GSM, coordenado pelo professor Dr. Adilson J. A de Oliveira, do 

Departamento de Física da Universidade Federal de São Carlos, UFSCar.  

As curvas de Manetização em função do campo magnético aplicado 

(MxH) foram obtidas em temperatura ambiente usando-se campos magnéticos 

de até 30 KOe. 
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4 RESULTADOS E DISCUSSÃO 

 

 Neste capítulo serão apresentados e discutidos os resultados do 

estudo da obtenção dos compósitos magnetoelétricos sintetizados via in situ e 

sinterizados por métodos não convencionais. O capítulo foi dividido em três 

seções principais, a primeira referente à obtenção e caracterização dos 

sistemas bifásicos (1-x)0,9(PZN-0,1PT/(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 

sintetizados via in situ pelo método Pechini, metodologia desenvolvida de forma 

inédita neste trabalho. Na segunda seção, é discutido o processamento 

cerâmico usando-se métodos não convencionais de sinterização, tendo como 

foco principal a comparação dos métodos de sinterização utilizados em busca 

de alta densificação e manutenção da integridade das fases constituintes de 

cada um dos compósitos desenvolvidos. A terceira e última seção apresenta a 

caracterização elétrica, dielétrica e magnetoelétrica dos compósitos cerâmicos 

desenvolvidos neste trabalho. Cada uma de essas seções está subdividida em 

duas subseções correspondentes a cada sistema compósito abordado. 

 

 

4.1 Síntese pelo método Pechini  

 

Nesta seção, serão apresentados os resultados do estudo do efeito da 

temperatura, da concentração de fase Fe2CoO4 (FCO) e da atmosfera, na 

estabilização da fase perovskita nas matrizes ferroelétricas, em composições 

do contorno morfotrópico 0,9PZN-0,1PT e PMN-0,325PT quando sintetizados 

via in situ pelo método Pechini.  

 

 

4.1.1 Síntese do sistema 0,9PZN-0,1PT 

 

Como foi descrito na seção 3.1.3.2.1, o niobato de zinco chumbo 

Pb(Zn1/3Nb2/3)O3 ou PZN possui uma estrutura complexa. Neste composto, os 

sítios octaedrais (B´e B´´) estão ocupados aleatoriamente por íons de Zn+2 e 
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Nb+5; o que conduz a flutuações locais de composição e à consequente 

difusividade na transição de fase da simetria romboédrica (ferroelétrica) à 

cúbica (paraelétrica) ao redor de 140 ᵒC durante o aquecimento [104]. Porém, 

um dos problemas na obtenção desse composto na forma policristalina é                                         

a formação de fases paraelétricas do tipo pirocloro durante a síntese 

(cristalização) [105]. Por outro lado, aditivos têm favorecido a estabilização da 

fase perovskita, como é o caso da solução sólida com o titanato de chumbo, 

PbTiO3 (PT), de simetria tetragonal, com um contorno de fase morfotrópico 

(CFM) próximo a 10% de conteúdo de PT [47,48,106]. Monocristais de PZN-PT 

com composições perto do CFM (0,9PZN-0,1PT) apresentam resposta 

piezelétrica gigante, uma ordem de grandeza maior de que os outros cerâmicos 

piezoelétricos convencionais [4]. Porém, até hoje, não tem sido possível a 

obtenção do 0,9PZN-0,1PT, na forma policristalina com 100% de estrutura 

perovskita, por métodos de síntese, tais como reação em estado sólido e 

métodos químicos, tais como sol-gel [105,107-109]. 

Inicialmente, neste trabalho foi estudada a síntese do 0,9PZN-0,1PT 

puro usando-se o método de precursor polimérico, Pechini. A figura 4.1 

apresenta os resultados da análise por termogravimetria da resina pré-

calcinada e a difração de raios X da amostra de 0,9PZN-0,1PT calcinada a 

diferentes temperaturas. Diante do resultado termogravimétrico da Figura 4.1 

(a), observou-se uma perda de massa significativa entre 400 ᵒC e 450 ᵒC, que 

pode ser associada à decomposição da fase orgânica presente na amostra. 

Com esse resultado, a temperatura e tempo de calcinação inicial foram 

definidos em 450 ᵒC durante 30 minutos a uma taxa de aquecimento de 2 

ᵒC/min, visando a eliminação total da fase orgânica. Foi também avaliada a 

cristalização da fase 0,9PZN-0,1PT no intervalo de temperatura de 600 ᵒC a 

800 ᵒC, sob taxa de aquecimento de 5 ᵒC/min, com patamar de 2 horas.  

Os resultados de difração de raios X, apresentados na Figura 4.1 (b), 

mostraram que a fase pirocloro Pb1,83Nb1,71Zn0,29O6,39 (JCPDS # 34-374) 

começa a cristalizar em 450 ᵒC e corresponde à fase majoritária identificada no 

sistema calcinado a 600 ᵒC. Nessa temperatura também foi identificada a fase 
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perovskita Pb(Nb0,66Zn0,33)O3 (JCPDS # 22-663) em uma porcentagem de 

6,4%, valor estimado pela equação 3.2.  

Note-se que a porcentagem de fase perovskita obtida em 600 ᵒC é 

reduzida gradualmente com o aumento da temperatura, tal como é 

apresentado na Tabela 4.1. A 800 ᵒC essa fase é estimada em 3,3 %. 

 

 

 

    

 

 

 

 

 

 

                                            

Figura 4.1- Curva de TG da resina pré-calcinada correspondente à amostra 

0,9PZN-0,1PT sintetizada pelo método Pechini (a). Perfis de 

difração de raios X dos pós do sistema 0,9PZN-0,1PT, calcinados 

em diferentes temperaturas (b). Identificadas as fases: (Pyro) 

pirocloro e (Perov) perovskita.  
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Tabela 4.1 Porcentagem de fase perovskita nos pós de 0,9PZN-0,1PT 

calcinados em diferentes temperaturas. 

Temperatura de calcinação (ᵒC) % Fase perovskita* 

450 0 

600 6 

700 5 

800 3 

*Valores calculados usando-se a equação 3.2 

 Assim, empreando-se o método de precursor polimérico Pechini na 

síntese de 0,9PZN-0,1PT, somente foi possível obter pós com baixas 

concentrações de fase perovskita (6%), resultado que reitera a dificuldade de 

obtenção desse sistema com altas porcentagens de fase perovskita. De acordo 

com a literatura, a fase perovskita do sistema 0,9PZN-0,1PT tem baixa 

estabilidade termodinâmica ao longo de um intervalo amplo de temperaturas 

(600 ᵒC- 1400 ᵒC) e só pode ser sintetizada apenas por adição de excesso de 

fluxo de PbO a temperaturas elevadas ou pela aplicação de alta pressão em 

sistemas monocristalinos [109]. A instabilidade da fase perovskita no sistema 

0,9PZN-0,1PT é atribuída à interação mútua entre os pares isolados dos 

cátions Pb2+ e Zn2+ e o curto comprimento da ligação Pb-O [109]. 

 Resultados prévios reportados na literatura sobre o efeito da pressão 

parcial de oxigênio na formação de fase perovskita no sistema PZN-PT, em 

composições próximas do contorno morfotrópico, mostraram que a calcinação 

feita sobre uma atmosfera rica em oxigênio impede a formação dessa fase 

[110-111]. Assim, no presente caso, tanto a etapa de pré-calcinação como a 

calcinação ocorrem na presença de oxigênio, prejudicando a formação e 

estabilização da fase perovskita, primando a fase pirocloro nas amostras, tal 

como foi verificado na análise de difração de raios X apresentada na Figura 

4.1(b) e listada na Tabela 4.1. 

 Dessa forma, as porcentagens obtidas de fase perovskita no 0,9PZN-

0,1PT sintetizado pelo método Pechini, apesar de serem muito baixas, estão de 

acordo com a literatura. 
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 Por outro lado, trabalhos sobre a síntese de PZN-PT com composições 

próximas ao contorno morfotrópico usando-se mecanossíntese e reação por 

combustão, reportados por Sekar e colaboradores [112-113] mostraram 

aproximadamente 97% de cristalização da fase perovskita e também uma 

cerâmica densa usando-se o pó sintetizado, mas não apresentam nenhum tipo 

de análise estrutural que sustente tal afirmação, tornando-se um pouco 

duvidosa, porém essa estabilização da fase pode estar relacionada à 

contaminação do sistema com o meio de moagem como o óxido de ferro.  

 Em materiais de estrutura perovskita, é conhecido que pequenas 

concentrações de substituintes com valência mais baixa influenciam 

dramaticamente na estabilidade da fase ferroelétrica [114]. Por exemplo, 

pequenas substituições (~1%) de K1+ no sítio A ou Fe3+ no sítio B do PbZrO3 

podem estabilizar a fase ferroelétrica partindo de uma fase antiferroelétrica. O 

efeito de substituições de valência baixa em perovskitas complexas do tipo 

Pb(BIBII)O3-PbTiO3 está fortemente relacionado com o ordenamento posicional 

do sítio B devido à presença de pequenas flutuações de amplitude de carga e 

ordenamento de nanoescala em sistemas que têm proporção de BI/BII de 1:2. 

O efeito de pequenas concentrações de substituintes aliovalentes pode ser 

dramaticamente diferente do que aqueles em sistemas que têm proporção 

BI/BII de 1:1[115,116]. Por isso foi demonstrado que íons de Fe3+ são efetivos 

para induzir caraterística endurecedora ferroelétrica nos monocristais de PZN-

PT [115,116]. 

 Considerando-se os trabalhos desenvolvidos por Zhang et al. [117] e 

Priya et al. [116] sobre o efeito da substituição de ferro em monocristais de 

Pb(Zn1/3Nb2/3)O3-PbTiO3, - que melhoram a estabilidade do estado ferroelétrico 

(estabilidade da fase perovskita),- e a hipótese reportada por Algero et al. [118] 

sobre a estabilização da fase perovskita em aproximadamente 77% para 

composições próximas ao contorno morfotrópico em sistemas policristalinos, 

devido à inclusão de óxido de ferro na estrutura do PZN-PT, foi proposta nesta 

Tese a síntese via in situ do sistema bifásico 0,9PZN-0,1PT e ferrita de cobalto, 

FCO, com variação da concentração de ferrita: 0,05, 0,1, 0,2, 0,3, 0,4, 0,5, para 

avaliar o efeito da fase ferrita tanto na estabilização da fase perovskita no 
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sistema 0,9PZN-0,1PT quanto nas propriedades físicas e microestruturais do 

sistema bifásico. 

 

 

4.1.2 Síntese in situ do sistema 0,9PZN-0,1PT/FCO 

 

 Para avaliar o efeito da ferrita de cobalto na estabilização da fase 

perovskita do 0,9PZN-0,1PT, foi realizado inicialmente o estudo do efeito da 

temperatura no sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas composições x=0,2 

mol e 0,5 mol.  

 

 

4.1.2.1 Efeito da temperatura 

 

 Com o objetivo de determinar a temperatura em que ocorrem as 

principais reações físico-químicas no sistema multicatiônico Pb-Zn-Nb-Ti-Fe-

Co, realizou-se a análise termogravimétrica das resinas pré-calcinadas das 

amostras de (1-x) 0,9PZN-PT/ (x)FCO nas composições x=0,2 mol e 0,5 mol. 

 A Figura 4.2 apresenta o termograma de TG das resinas pré-

calcinadas correspondentes às amostras sintetizadas nas proporções x=0,2 

mol e 0,5 mol. Pode-se observar uma perda de massa nas duas amostras entre 

100 ᵒC e 300 ᵒC, que corresponde à eliminação de água, tanto fisissorvida, 

como estrutural nas amostras. Uma perda significativa (aprox. 30%) entre 300 

ᵒC e 450 ᵒC para a composição x=0,2 mol pode ser observada na figura 4.2, 

que pode ser associada principalmente à decomposição da fase orgânica 

presente na amostra (éster formado entre o ácido cítrico e o etilenoglicol). No 

caso da composição x=0,5 mol, a faixa de temperatura onde acorre a 

decomposição da fase orgânica é mais estreita (300 ᵒC -380 ᵒC) além da 

menor porcentagem de perda de massa (aprox. 5%), isso devido 

provavelmente ao avançado processo de decomposição da malha polimérica 

na etapa de pré-calcinação.  
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Figura 4.2- Curvas de TG das resinas pré-calcinadas correspondentes ao 

sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas composições 

x=0,2 mol e 0,5 mol.  

 

 Na composição x=0,5 mol, a perda de massa entre 380 ᵒC e 450 ᵒC 

está relacionada provavelmente com a formação de compostos intermediários 

das fases desejadas e, finalmente, a perda acima de 800 ᵒC observada nas 

duas amostras está provavelmente associada à evaporação de PbO, 

comprometendo a estabilidade das fases formadas até 800 ᵒC. 

 Diante esse resultado, foi realizado o estudo da cinética de 

cristalização das fases 0,9PZN-0,1PT e FCO a partir dos resultados 

termogravimétricos apresentados na figura 4.2 

 Para isso, foi proposto o método de análise não isotérmico usando-se a 

equação tipo Friedman (equação 4.1), assumindo-se que a taxa de reação para 

a formação das fases 0,9PZN-0,1PT e FCO está controlada pela decomposição 

térmica dos precursores de acordo com seguinte expressão [121, 122]: 

 

                         (4.1) 
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Em que Δm/mo corresponde à perda de massa, A é o fator pré-exponencial, 

ΔH é a entalpia de formação, R é a constante universal dos gases (8,3144 

J/K.mol) e T é a temperatura. Desse modo, a inclinação da curva de ln Δm/mo 

em função de 1/T é equivalente a (-ΔH/R). 

 A regressão linear foi usada para calcular o valor da entalpia de 

formação, ΔH, a qual foi considerada constante nas faixas de temperatura 

analisadas e apresentadas tanto na Figura 4.3 (sobrepostas às curvas, na cor 

verde e vermelha) como na Tabela 4.2.  

 A Tabela 4.2 apresenta os resultados da análise não isotérmica 

mediante a equação tipo Friedman das duas resinas pré-calcinadas com 

composição x= 0,2 mol e 0,5 mol de ferrita. Observa-se que os valores de ΔH 

calculados na faixa de temperatura de 300 ᵒC a 320 ᵒC, demarcada como 

região número 1 na curva da Figura 4.3, conforme a literatura [123], são 

energias típicas de decomposição dos óxidos de chumbo e de ferro (PbO, 

Fe2O3). No caso da amostra com baixa concentração de ferrita (x=0,2 mol), a 

faixa de temperatura demarcada na região 2 (370 ᵒC – 350 ᵒC) apresenta, 

conforme a literatura [123], um valor de ΔH típico de decomposição do óxido de 

titânio. 
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Figura 4.3- Curva de Ln(Δm/mo) em função de 1/T correspondente às 

composições x=0,2 mol e 0,5 mol do sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO.  

 

Tabela 4.2 Valores de entalpias de formação (ΔH) calculadas usando-se o 

método não isotérmico, associados aos diferentes eventos físico-químicos, 

considerando-se o valor constante nas diferentes faixas de temperaturas 

estabelecidas. 

Perov.: Nucleação da fase perovskita, Pyro.: Nucleação fase pirocloro, Ferrita: Formação da 

fase ferrita.  

x=0,2 mol x=0,5 mol 

Região 
demarcada 

na curva 

Faixa de 
Temperatura (ᵒC) 

ΔH (kJ/mol) 
Região 

demarcada 
na curva 

Faixa de 
Temperatura 

(ᵒC) 
ΔH (kJ/mol) 

6 870-780 5,015 
Perov. 

6 880-730 2,654 
Perov. 

5 680-500 1,002  
Pyro. 

5 630-440 1,477 
Pyro. 

4 460-430 35,158 2 380-350 57,434  
Ferrita 

3 420-400 48,940  
Ferrita 

1 316-300 
33,552 

Decomposição 
PbO FeO 

2 370-330 
38,067 

Decomposição 
 TiO2 

   

1 320-300 
24,118 

Decomposição 
 PbO, FeO 

   

0,8 1,0 1,2 1,4 1,6 1,8
-2,6

-2,4

-2,2

-2,0

-1,8

-1,6
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12345
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)

1000/T(K
-1
)
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 x=0,2

6

5,015 kJ/mol

1,002kJ/mol

35,158kJ/mol

48,940kJ/mol

38,067kJ/mol

24,118kJ/mol

2,654 kJ/mol 1,477kJ/mol

57,434kJ/mol

33,552kJ/mol
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Por outro lado, o valor de ΔH=57,434 kJ/mol calculado nessa mesma 

faixa de temperatura (região 2) para a amostra x=0,5 mol corresponde à 

entalpia de formação da FCO, valor que está de acordo com a literatura [124]. 

Tal resultado indica uma diminuição na temperatura de nucleação da fase 

ferrita em comparação com a composição x=0,2 mol, pois a faixa de 

temperatura onde foi obtido o valor da entalpia de formação da ferrita nesta 

amostra (48,940 kJ/mol) está deslocada para maiores temperaturas entre 400 

ᵒC e 420 ᵒC, correspondendo à região 3 na curva. Já o valor de energia 

calculado na faixa entre 430 ᵒC e 460 ᵒC (região 4), também para a 

composição x=0,2 mol, pode estar provavelmente associado à formação de 

fases intermediárias. Na região 5, a entalpia de formação é baixa para ambas 

composições, conforme indicado pela baixa inclinação das curvas na Figura 

4.3, o que estaria associado provavelmente à formação da fase pirocloro do 

0,9PZN-0,1PT, considerando que é a fase termodinamicamente mais estável 

deste sistema. E, finalmente, com o aumento da temperatura, os valores de ΔH 

aumentam em ambas as amostras, indicando que no sistema, acima de 700 

ᵒC, acontece uma mudança do tipo estrutural, que possivelmente está 

associada com a transformação pirocloro → perovskita, que, de acordo com a 

literatura, acontece nessa temperatura [125,126].  

De forma geral, verificou-se, mediante o uso do método de 

decomposição não isotérmica (Friedman), que a temperatura de nucleação da 

fase ferrita encontra-se em uma faixa estreita entre 400 ᵒC e 420 ᵒC para a 

composição x=0,2 mol e entre 350 ᵒC e 380 ᵒC para a composição x=0,5 mol, e 

que a temperatura de possível nucleação da fase 0,9PZN-0,1PT encontra-se 

acima de 500 ᵒC, para as duas composições analisadas. Logo, com o aumento 

da temperatura, acontece a completa cristalização do 0,9PZN-0,1PT passando 

por uma mudança estrutural do tipo pirocloro para tipo perovskita em 

temperaturas acima de 700 ᵒC. Diante desses resultados, a grande diferença 

nas entalpias de formação de cada uma das fases constituintes (0,9PZN-0,1PT 

e FCO) justifica a viabilidade de cristalização das duas fases em uma única 

etapa de calcinação partindo de uma única solução. 
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A Figura 4.4 apresenta os resultados de DRX da amostra (0,5)0,9PZN-

0,1PT/ (0,5)FCO calcinada a diferentes temperaturas, na faixa entre 450 ᵒC e 

800 ᵒC, sob uma taxa de aquecimento de 3 ᵒC/min e patamar de 1 hora. 

   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.4- Difratogramas de raios X da amostra (0,5)0,9PZN-0,1PT/(0,5)FCO 

calcinada a diferentes temperaturas.  

 

Observam-se, na Figura 4.4, picos correspondentes a fases cristalinas 

na amostra pré-calcinada. Isso ocorre devido à grande quantidade de ânions 

do tipo NO3, inseridos no sistema, os quais  exercem o papel de combustível 

logo após a expansão da resina (“puff”), gerando uma pequena ignição 

controlada (comportamento atípico no método Pechini), de tal forma que, na 

etapa de pré-calcinação, o processo de decomposição da malha polimérica se 
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encontra avançado, com a eliminação gradual de NO2, precipitando alguns dos 

precursores na forma de óxidos metálicos, tais como: TiO2 (JCPDS 76-322), 

PbO tipo massicot (JCPDS 65-129), NbO (JCPDS 12-607), Fe2O3 (JCPDS 33-

664), PbNb2O6 (JCPDS 70-453) ZnPbO3 (JCPDS 23-1498) e PbFe4O7 (JCPDS 

22-656). Estes três últimos são compostos intermediários na formação da fase 

PZN-PT, tal como apresentado na figura 4.4.  

 Na amostra calcinada a 450 ᵒC, foi identificada a presença de TiO2 

(JCPDS 76-322), que ainda não reagiu no sistema, traços de PbNb4O11 

(JCPDS 50-483), Co2TiO4 (JCPDS 39-1410), Fe3O4 (JCPDS 89-951) e 

observam-se pequenos picos da fase espinelio inverso tipo cúbico Fe2CoO4 

(JCPDS 22-1086), corroborando a análise do estudo da decomposição térmica 

das resinas apresentado na seção anterior.  

 Com o aumento da temperatura a 500 ᵒC e 600 ᵒC, observam-se com 

melhor definição a cristalização da fase ferrita de cobalto e o aparecimento da 

fase Pb1,83Nb1,71Zn0,29O6,39 (JCPDS 34-374) com estrutura tipo pirocloro e o 

Pb(Zn0,33Nb0,66)O3 (JCPDS 22-663) correspondente à fase perovskita do 

sistema PZN-PT. Foram identificados também traços de PbO que ainda não 

reagiu no sistema e PbNb0,45Co0,55O2,95 (JCPDS 53-1213) indicando possível 

interação de íons Pb, Nb com o Co da fase ferrita.  

 Já em 700 ᵒC, observa-se a cristalização preferencial do 

Pb(Zn0,33Nb0,66)O3 (JCPDS 22-663) fase perovskita do sistema PZN-PT, com 

presença de Pb1,83Nb1,71Zn0,29O6,39 (JCPDS 34-374) tipo pirocloro.  

 Finalmente, na amostra calcinada em 800 ᵒC ocorre a completa 

transformação de fase Pb1,83Nb1,71Zn0,29O6,39 para Pb(Nb0,66Zn0,33)O3 (pirocloro 

→ perovskita), que vem acompanhada pela eliminação total da fase pirocloro, 

que estava presente na amostra até 700 ᵒC. Assim, a 800 ᵒC, foram 

identificadas como únicas fases a Pb(Nb0,66Zn0,33)O3 tipo perovskita (JCPDS 

22-663) e a fase Fe2CoO4 (JCPDS 22-1086), tal como é observado na Figura 

4.4. Isso mostra a completa estabilização da fase perovskita com a presença 

de 0,5 mol de FCO, constatando a análise da cinética de cristalização pelo 

método de decomposição não isotérmico discutido anteriormente.  
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A Figura 4.5 apresenta os espectros de FTIR da amostra (0,5)0,9PZN-

0,1PT/ (0,5)FCO, nas diferentes temperaturas analisadas anteriormente por 

DRX (Figura 4.4).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.5- FTIR da amostra (0,5)0,9PZN-0,1PT/ (0,5)FCO calcinada em 

diferentes temperaturas.  

 

Observa-se que, no espectro da amostra sem calcinar (resina pré-

calcinada), são evidentes as bandas em 3448 cm-1 e 1600 cm-1 

correspondentes à vibração ν(OH) e ao modo de flexão do grupo H-O-H da 

água [128]. As bandas localizadas entre 1387 cm-1, 805 cm-1 dão informação 

sobre o complexo NO3
- unidentado e sobre a flexão do OH [129]. As bandas 

localizadas na ampla faixa de 1689–1500 cm-1 são atribuídas às vibrações de 

deformação axial (stretching) do C=N e angular (bending) das ligações C-N-H e 

NH2 [130]. A banda larga em torno de 3300 cm-1 é causada pelo estiramento da 

ligação NH2 [128]. Além disso, observa-se também uma banda localizada em 

1447 cm-1 atribuída ao carbonato unidentado presente na amostra [129], e as 

duas bandas localizadas em 1130 cm-1 e 1037 cm-1 correspondentes às 

ligações C-N [129]. 
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Esses resultados indicam o alto conteúdo de grupos N-H e N-O no 

material antes de começar com o processo térmico para cristalização, além dos 

grupos carbonatos, típicos dos métodos que usam precursores poliméricos. 

 A região de infravermelho-distante (FIR) é observada geralmente entre 

a faixa 600 cm-1 e 20 cm-1. Nessa região, a molécula inteira fica envolvida na 

baixa frequência com vibrações do tipo flexão e torção, tais como vibrações da 

rede em cristais. Essas vibrações moleculares são particularmente sensíveis às 

mudanças na estrutura global da molécula, o que as torna difíceis de detectar 

na região do infravermelho-médio (IR). Assim, as bandas em baixo número de 

onda (FIR), tal como apresentadas na Figura 4.6 e localizadas em 626 cm-1 e 

583 cm-1, estão associadas ao TiO2 formado na etapa de pré-calcinação e às 

ligações Fe-O respectivamente; e a banda em 451 cm-1, associada à presença 

de ZnO na amostra [132], tal como foi verificado na análise de DRX da figura 

4.4. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.6- FTIR da amostra (0,5)0,9PZN-0,1PT/(0,5)FCO calcinada a 

diferentes temperaturas. Aumento na faixa de número de onda 

1000 cm-1 – 300 cm-1.  
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 Com o aumento da temperatura a 450 ᵒC, tal como apresentado na 

Figura 4.5, foram identificadas: a banda em 3265 cm-1 atribuída ao modo de 

vibração do tipo stretching do NH2 [128], ainda presente na amostra;  as 

bandas localizadas em 1380 cm-1 e 811 cm-1 correspondentes ao complexo 

NO3
- unidentado e à flexão do OH [129], as bandas em 1622 cm-1 e 1630 cm-1 

indicando a presença de ligações C-N-H e NH2 [130] ainda presente na 

amostra, a banda em 1387 cm-1 que se divide para dar lugar à banda em 1360 

cm-1 de menor intensidade, as quais correspondem aos dois modos de tensão 

do complexo –CH2-NO2 [128]. 

 A característica mais relevante nos espectros com baixo número de 

onda na amostra calcinada a 450 ᵒC (Figura 4.6) foi o aparecimento das 

bandas centradas em 588 cm-1 e 411 cm-1, que correspondem às vibrações 

intrínsecas de compostos com coordenações tetraédricas e octaédricas, 

respectivamente, na estrutura espinélio, indicando o início de formação de FCO 

nesta temperatura, tal como foi evidenciado na análise de DRX da Figura 4.4.  

 Ainda na análise na faixa de alto número de onda (4000 cm-1 – 1000 

cm-1), com o aumento da temperatura, as bandas correspondentes às ligações 

NH2 (3273 cm-1 -3265 cm-1) desaparecem em 500 ᵒC. Por outro lado, a banda 

entre 1630 cm-1 e 1622 cm-1 é significativa até 600 ᵒC, indicando a eliminação 

das ligações C-N-H e NH2, sobrando então só as do C-O do ambiente, assim 

como as correspondentes ao complexo NO3
- (1380 cm-1 e 811 cm-1) e as 

ligações C-N (1130 cm-1 e 1037 cm-1). Tais bandas gradualmente diminuem de 

intensidade com o aumento da temperatura até os 600 ᵒC, onde ficam 

imperceptíveis, acompanhando o aparecimento das bandas centradas em 724 

cm-1 e 614 cm-1. Essas duas bandas estão relacionadas com as vibrações de 

tensão no octaedro BO6 (Ti, Zn, Nb) [131], típico em materiais com estrutura 

tipo ABO3, ao mesmo tempo em que surgem as bandas localizadas em 409 

cm-1 e 412 cm-1 nas temperaturas de 500 ᵒC e 600 ᵒC, respectivamente, 

correspondentes ao modo de vibração do Pb-O [133], indicando um 

intercâmbio lento da ligação NO3
- pela ligação (Pb, Zn, Nb)-O, retardando a 

formação da fase PZN- PT.  Nota-se que, acima de 700 ᵒC, começam a 

aparecer as bandas centradas em 386 cm-1 e 529 cm-1, tal como apresentado 
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na figura 4.6, que, segundo estudos reportados por Tamura et al. [134] em 

1986, Dong et al. [135] em 2011 e Shi et al. [136] em 2013, sobre os modos 

vibracionais por FTIR e Raman das soluções sólidas de Ba[Zn1/3(Nb1-xTax)2/3O3] 

e Ba[(Zn1-xMgx)1/3 Nb2/3]O3, devem corresponder aos modos stretching do 

(ZnNb)-O e bending do O-(ZnNb)-O, respectivamente, inferindo que os modos 

vibracionais no FTIR em 300 cm −1 e 500 cm −1 estão relacionados 

provavelmente com as vibrações envolvendo os íons Zn2+ e Nb+2. Esses íons 

têm uma grande influência sobre a desordem nos sítios B das perovskitas 

complexas de ordem tipo 1:2 [137]. 

 Esses resultados corroboram a análise de DRX apresentada 

anteriormente, validando o estudo de cinética de cristalização mediante o 

método de decomposição não isotérmica. 

 

 

4.1.2.2 Efeito da concentração da fase ferrita 

 

Tendo em conta os resultados do comportamento do sistema bifásico 

em função da temperatura apresentados na seção anterior, as resinas pré-

calcinadas do sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas diferentes proporções 

molares de ferrita 0,05<x<0,5, foram calcinadas usando-se dois patamares de 

temperatura: o primeiro em 450 ᵒC, com uma taxa de aquecimento de 3 ᵒC/min 

durante 1 hora para garantir a completa eliminação da fase orgânica e a 

formação da fase ferrita, tal como foi demonstrado na seção anterior; e o 

segundo, em 800 ᵒC, a uma taxa de 5 ᵒC/min durante 2 horas para assegurar a 

formação da fase 0,9PZN-0,1PT com estrutura perovskita. A Figura 4.7 

apresenta os FTIR do sistema bifásico (1-x)0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO em função 

da concentração de ferrita, calcinado a 800 ᵒC. Observa-se que, nas 

composições de baixa concentração de ferrita (até x=0,3 mol), são identificadas 

as vibrações dos modos do tipo stretching no octaedro BO6 associadas ao Ti+2 

[131], resultado esperado pela maior concentração de 0,9PZN-0,1PT; por outro 

lado, os modos vibracionais tipo bending das ligações O-(Zn Nb)-O e stretching 

(ZnNb)-O aparecem em todas as concentrações. 
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Figura 4.7- Evolução de espectros FTIR (na faixa de número de onda 1000 cm-

1 – 300 cm-1) de (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO em função da 

concentração de ferrita. 

 

 Acima de 0,4 mol de ferrita, tornam-se mais evidentes as bandas 

relacionadas às ligações Fe-O com vibrações em 597 cm-1 e 595 cm-1 

correspondentes ao modo stretching das ligações metal-O dos sítios com 

coordenação tetraédrica na estrutura espinélio, enquanto a banda em 430 cm-1 

corresponde ao modo de vibração das ligações metal-O dos sítios com 

coordenação octaédrica da espinélio [138,139], tal como apresentado na 

Tabela 4.3. 

 

Tabela 4.3 Relação das principais bandas de FTIR com as respectivas 

ligações. 
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A Figura 4.8 apresenta os difratogramas de raios X em rotina 

convencional das diferentes composições, calcinadas a 800 ᵒC durante 2 horas 

em atmosfera de ar.  

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.8- Difratogramas de raios X dos pós-calcinados a 800 ᵒC do sistema 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO em função da concentração de ferrita. 

(inset) Aumento do pico associado ao plano (200). Fe2CoO4 (FCO), 

Pb(Nb0,66 Zn0,33)O3, (Perov), Pb1,83Nb1,71Zn0,29O6,39  (Pyro).  

 

Observa-se que, acima de x=0,2 mol de ferrita, as únicas fases 

identificadas foram o Pb(Nb0,66Zn0,33)O3 do tipo perovskita (JCPDS 22-663) e a 

fase Fe2CoO4  (JCPDS 22-1086), indicando a completa estabilização da fase 

perovskita. Por outro lado, as composições de baixa concentração de ferrita 

(x=0,05 mol e 0,1 mol) apresentaram traços de fase do tipo pirocloro 

Pb1,83Nb1,71Zn0,29O6,39 (JCPDS 34-374), em porcentagens de 12% e 4% 

respectivamente, valores estimados usando-se a equação 3.2.  
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A figura 4.9 apresenta a porcentagem de fase perovskita do 0,9PZN-

0,1PT em função da concentração de ferrita. Observa-se que, com o aumento 

de ferrita, diminui notoriamente a formação de fase pirocloro, com 100% de 

fase perovskita nas composições acima de x=0,2 mol de ferrita no sistema 

bifásico e porcentagens de 96% e 88% da fase perovskita nas composições 

x=0,1 mol e x=0,05 mol.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.9- Relação de concentração de fase perovskita e fase pirocloro 

cristalizada em função da concentração da fase ferrita. 

 

Os resultados até essa etapa são satisfatórios, considerando-se que o 

principal problema para a obtenção de compostos policristalinos que possuem 

estrutura perovskita complexa é a formação de fases paraelétricas do tipo 

pirocloro, que, no caso do 0,9PZN-0,1PT, tanto na etapa de síntese como de 

processamento, são problemáticas, devido à maior estabilidade termodinâmica 

da estrutura pirocloro no sistema PZN. Levando em consideração que até hoje 

o máximo valor de fase perovskita estabilizada no PZN-PT, em composições 

perto do contorno morfotrópico durante a etapa de síntese (na forma de pó), é 

de 77% - valor reportado por Alguero e colaboradores [118] em 2004 usando 

mecanossíntese durante 140 horas, onde os autores associaram a 

estabilização da fase perovskita à possível inclusão de íons de Fe3+ na 

estrutura durante o processo de síntese. Esse fato foi estudado e reportado 

também na estabilização da fase perovskita no sistema monocistalino, por 

Priya e Zhang [116,117] em 2002 e 2003. 
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O inset da Figura 4.8 corresponde ao aumento do pico nos ângulos 2θ= 

44ᵒ e 46ᵒ associado ao plano (200), onde é possível observar que, em todas as 

composições analisadas do sistema bifásico, o 0,9PZN-0,1PT à temperatura 

ambiente apresenta simetria cristalográfica romboédrica. Observou-se também 

que, com o aumento da fase ferrita, ocorre um leve deslocamento desses 

picos. Isso ocorre provavelmente devido à incorporação de íons de Fe3+ na 

estrutura perovskita, os quais possivelmente estejam substituindo alguns sítios 

do Zn2+, devido ao valor de rádio atômico próximo desses dois íons. Isso 

indicaria uma leve contração da célula cristalina, tal como foi verificado no 

cálculo do valor da distância interplanar e o parâmetro de rede da fase 0,9PZN-

0,1PT, usando-se o pico de difração da maior intensidade correspondente ao 

plano cristalográfico (110) da fase perovskita em todas as composições 

sintetizadas, apresentadas na Tabela 4.4 e na Figura 4.10.  

 

Tabela 4.4 Valores de parâmetros de rede, distância Interplanar e densidade 

do 0,9PZN-0,1PT e FCO calculados a partir dos DRX. 

 PZN-PT (110)  FCO (311) Compósito 

x= 
d 

(Å) 

a 

(Å) 

ρxrd 

(g/cm3) 

d 

(Å) 

a 

(Å) 

ρxrd 

(g/cm3) 
ρxrd (g/cm3) 

0,05 2,85 4,04 8,43 ------ ------ ------ 8,28 

0,1 2,85 4,03 8,51 ------ ------ ------ 8,19 

0,2 2,84 4,02 8,56 2,52 8,36 5,33 7,91 

0,3 2,84 4,02 8,59 2,52 8,38 5,30 7,61 

0,4 2,84 4,02 8,59 2,52 8,37 5,32 7,28 

0,5 2,85 4,03 8,51 2,53 8,40 5,24 6,88 

 

 

 

 

 

Figura 4.10- Valor de parâmetro de rede e densidade da fase 0,9PZN-0,1PT 

em função da concentração de ferrita no compósito. 
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Por outro lado, a contração gradual do parâmetro de rede na estrutura 

cúbica do 0,9PZN-0,1PT também pode estar associada ao aumento do 

conteúdo de íons de Ti+4, tal como foi reportado por Terado e colaboradores 

[140,141] no estudo sobre a desordem do Pb+2 na estrutura cúbica do 

Pb(Zn1/3Nb2/3)O3–PbTiO3 e no PbZr1-xTixO3 em composições próximas ao 

contorno morfotrópico. Tal fato demonstra que a localização do átomo de Pb+2 

é desordenada e se acomoda aleatoriamente em sítios cristalográficos 

equivalentes, ligeiramente fora do centro do sítio da aresta do cubo [141]. 

Assim, a localização desordenada do átomo de Pb+2 na fase cúbica é 

significativamente alterada pelo teor de Ti+4 no sistema PZN-PT nas 

proporções x~0,1, em que as duas fases ferroicas, ou seja, a fase romboédrica 

e a fase tetragonal, são também separadas pelo contorno morfotrópico nos 

dois sistemas. 

Os valores calculados, tanto de parâmetro de rede como de densidade 

para a ferrita de cobalto, usando-se o pico mais intenso correspondente ao 

plano cristalográfico (311), na maioria das composições sintetizadas, foram 

próximos aos valores de parâmetro de rede e densidade da carta cristalográfica 

de Fe2CoO4 usada para a indexação (JCPDS 22-1086), indicando uma perfeita 

cristalização da fase ferrita dentro do sistema bifásico.  

O cálculo da densidade (ρxrd) usando-se os valores de parâmetro de 

rede obtidos das análises de DRX foi realizada para cada uma das fases, por 

via da seguinte equação:  

                              (4.2) 

 

Onde Z, Na, M e a correspondem ao número atômico de cada fase (Z= 8 para o 

FCO e Z= 1 para o 0,9PZN-0,1PT), número de Avogadro (6,02214x1023 mol-1), 

massa molecular e parâmetro de rede de cada uma das fases, 

respectivamente. Assim, o valor da densidade do compósito como tal foi obtido 

levando-se em consideração o valor já calculado e a concentração molar de 

cada uma das fases constituintes, tal como é apresentado na Tabela 4.4. 

Na Tabela 4.5, apresenta-se a análise de espectroscopia de energia 

dispersiva de raios X (EDX) de cada uma das composições sintetizadas, 
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relacionando-se a porcentagem atômica de cada íon presente nas amostras 

com o valor teórico, que corresponde ao valor da fórmula estequiométrica 

usada. 

 

Tabela 4.5 Análise por EDX das diferentes composições sintetizadas 

 % Massa 

x= 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 

Pb 63,545 58,017 53,077 46,171 39,663 
V. teórico 67,636 62,780 57,473 51,652 45,238 
Diferença -4,091 -4,763 -4,396 -5,481 -5,575 

Zn 6,702 5,992 5,445 4,850 4,329 
V. teórico 6,400 5,943 5,441 4,889 4,282 
Diferença 0,302 0,049 0,113 -0,039 0,047 

Nb 20,492 18,306 16,094 13,867 11,761 
V. teórico 18,208 16,900 15,472 13,905 12,178 
Diferença 2,284 1,406 0,622 -0,038 -0,417 

Ti 1,620 1,606 1,392 1,324 1,162 
V. teórico 1,5636 1,451 1,329 1,194 1,046 
Diferença 0,0564 0,155 0,063 0,13 0,116 

Fe 4,572 9,672 14,518 20,471 26,051 
V. teórico 4,051 8,460 13,278 18,563 24,387 
Diferença 0,521 1,212 1,240 1,908 1,664 

Co 3,069 6,407 9,473 13,318 17,034 
V. teórico 2,138 4,464 7,006 9,795 12,867 
Diferença 0,931 1,973 2,467 3,523 4,167 

 

Os resultados indicam uma deficiência de Pb entre 4% e 5 % atômico 

(~0,05 mol) em todas as composições analisadas, provavelmente devido à 

volatilização de PbO na etapa de calcinação, tendo-se em conta que não foi 

feita nenhuma adição de Pb no sistema para compensar esse fato. Tal 

deficiência de Pb no sistema foi crescente com o incremento de fase ferrita; 

isso, possivelmente, devido a que, com o aumento da fase ferrita, a formação 

das fases constituintes (0,9PZN-0,1PT e FCO) acontece a menores 

temperaturas tal como foi apresentado na análise de cinética de cristalização e 

de DRX.   

Observa-se também que, em todas as composições analisadas, as 

porcentagens atômicas do Nb e Zn estão próximas das calculadas 

estequiometricamente. Além disso, observou-se um excesso de ~0,07 mol de 

Fe+3 e ~0,15 mol de Co+3 com o aumento da concentração da fase ferrita, o 

que provavelmente sugere que não só os íons de Fe+3 estejam substituindo 
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alguns lugares do Zn+2 (B´) na estrutura, mas também alguns íons de Co+3, 

criando-se assim uma considerável deficiência de oxigênio devido à não 

estequiometria das espécies, possibilitando assim a estabilização da fase 

perovskita de forma mais eficiente e tornando a fase pirocloro metaestável com 

o aumento de ferrita no sistema bifásico. Esse resultado reafirma a hipótese 

levantada por Alguero e colaboradores [118] sobre a estabilização da fase 

perovskita no sistema policristalino 0,9PZN-0,1PT, pela substituição de íons 

Zn+2 por íons de Fe+3. 

Observa-se também um excesso gradual de íons de Ti+4 com o 

aumento da concentração da fase ferrita, constatando-se os resultados de DRX 

anteriormente discutidos sobre a diminuição do parâmetro de rede da estrutura 

do PZN-PT apresentados na Tabela 4.4 e na Figura 4.9.  

O método de Rietveld é amplamente conhecido como uma ferramenta 

poderosa nas análises estruturais para quase todos os materiais policristalinos, 

uma vez que permite realizar simultaneamente o refinamento da célula unitária 

e da estrutura cristalina, a análise microestrutural e quantitativa das fases e a 

determinação de orientação preferencial, com grande precisão, se comparado 

a outros métodos [142]. 

Assim, realizou-se o refinamento dos DRX passo a passo usando-se o 

método Rietveld para as estruturas cristalinas dos pós de (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO com x=0,5 mol e 0,2 mol calcinados a 800°C por 2 horas, através do 

programa GSAS, com o objetivo de se obter tanto os parâmetros de rede como 

a quantificação de cada fase no sistema compósito com maior precisão, e 

compará-los com os já obtidos em rotina convencional (Tabela 4.4). Foi 

possível também determinar a estabilização efetiva da fase perovskita no 

sistema 0,9PZN-0,1PT com a presença de FCO mediante uma ferramenta de 

simulação aproximada aos dados experimentais, além de ratificar a 

insolubilidade das duas fases no sistema bifásico, a fim de validar a 

metodologia in situ usando-se Pechini para a obtenção de compósitos 

cerâmicos particulados. 

As estruturas foram refinadas utilizando-se o ICSD-184063 [143] 

correspondente à fase FCO do tipo espinélio com estrutura cristalina do tipo 
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cúbico do grupo espacial Fd-3m (ano 2012), o ICSD-156992 [140] 

correspondente à fase Pb(Zn0,33Nb0,667)0,92Ti0,08O3, estrutura do tipo perovskita 

com estrutura cristalina do tipo cúbico do grupo espacial Fd-3m (ano 2006). 

A Figura 4.11 ilustra os resultados obtidos com o refinamento, pelo 

método de Rietveld, das amostras com alto (0,5 mol) e baixo (0,2 mol) teor de 

ferrita. Nesses gráficos, as marcas vermelhas (+) representam o perfil de DRX 

obtida experimentalmente, a linha verde contínua representa o perfil calculado 

para a difração a partir dos dados inseridos no programa; os segmentos de 

linha verticais ligeiramente abaixo dos difratogramas indicam as posições dos 

picos de Bragg para cada fase (preto= Fe2CoO4 ICSD-184063, vermelho= 

Pb(Zn0,33Nb0,667)0,92Ti0,08O3 ICSD-156992); e finalmente a linha roxa presente 

na parte inferior dos gráficos representa a diferença entre o difratograma 

experimental e o calculado. 

Esses resultados mostraram que todos os picos de intensidade 

considerável nas duas amostras foram ajustados. Assim, para as duas 

composições analisadas (x=0,2 mol e 0,5 mol), obtiveram-se somente as fases 

cristalinas desejadas, FCO e 0,9PZN-0,1PT perovskita, sem nenhum indício de 

fase secundária ou presença de fase pirocloro, tal como era o objetivo principal 

desta Tese, confirmando-se os resultados preliminarmente obtidos com os 

ensaios de DRX em rotina convencional e FTIR. Observou-se também uma 

boa correlação entre os difratogramas experimentais e calculados, evidenciado 

pela pouca variação da reta que indica a diferença entre esses dois resultados, 

mostrando que os resultados são de alta confiabilidade. No entanto, esse fator 

não deve ser o único a ser utilizado como determinação da qualidade do 

refinamento utilizado. Em um refinamento pelo método de Rietveld, a etapa 

final é atingida quando os parâmetros não variam mais e a função minimização 

atinge o seu valor mínimo. Entretanto, a convergência deve ser acompanhada 

através de alguns fatores R, que são calculados ao final de cada ciclo de 

refinamento os quais fornecem subsídios para dar prosseguimento ou finalizar 

o refinamento, uma vez que esses parâmetros quantificam se o valor do 

refinamento está próximo do verdadeiro, que são conhecidos como indicadores 

da qualidade do refinamento [142]. 
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Figura 4.11- Gráficos do refinamento Rietveld para os pós de (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO calcinados a 800 ᵒC durante 2 h. Com x=0,2 mol 

(a) e x=0,5 mol (b). 
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Esses índices são Rperfil (Rp), Rponderado (Rwp), RBragg e o χ2. O Rwp 

deverá ser avaliado para verificar se o refinamento está convergindo para o 

final do processo, quando não deverá mais variar, indicando que o mínimo foi 

atingido. O χ2 pode ser entendido como a qualidade do ajuste realizado. Esses 

três índices fornecem subsídios para avaliar a qualidade do refinamento. 

Porém, nenhum deles está relacionado com a estrutura cristalina, sendo 

apenas relacionados com o perfil do difratograma. Nesse contexto, o RBragg 

surge como o índice utilizado na avaliação da qualidade do modelo refinado da 

estrutura cristalina, pois a sua expressão matemática é descrita como função 

das intensidades integradas dos picos e estas, por sua vez, estão relacionadas 

com os parâmetros da própria estrutura cristalina.  

Na Tabela 4.6, são listados os valores dos coeficientes de 

confiabilidade para o refinamento Rietveld das duas amostras analisadas. 

 

Tabela 4.6 Parâmetros de rede de cada uma das fases e coeficientes de 

confiabilidade para o refinamento Rietveld das amostras (1-x)0,9PZN-0,9PT/ 

(x)FCO com x=0,2 mol e 0,5 mol. 

x  % Fase 
a 

(Å) 

Volume 
da célula 

(Å3) 
χ2 Rwp 

(%) 
Rp  
(%) 

RBragg 
(%) 

0,2 

FCO 15,4 8,35 581,64 

2,43 11,4 8,46 8,85 
Teórica 14,9   

0,9PZN-0,1PT 84,6 4,02 64,90 
Teórica 85,1   

0,5 

FCO 44,4 8,38 588,88 

1,65 10,4 7,38 4,31 
Teórica 41,2   

0,9PZN-0,1PT 55,6 4,02 64,74 

Teórica 58,8   

 

Através dos dados listados na Tabela 4.6, podemos verificar que os 

fatores de ajuste, χ2, ficaram um tanto acima de 1, o que é esperado para 

amostras policristalinas na forma de pó, assim como os valores residuais 

relativos (Rwp) que foram de 11,4 % e 10,43% para a amostra com 0,2 mol e 

0,5 mol de ferrita, respectivamente, ou seja, em torno do valor usual para 

policristais, que é de ~10%. 
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Na análise desses parâmetros, se faz necessário o uso do bom senso, 

pois existe a possibilidade de a coleta de dados não ter sido feita de forma 

totalmente eficiente, e esses valores de χ2 podem não indicar de forma precisa 

se o refinamento realizado está próximo da estrutura real do material devido a 

uma sobrecontagem de dados, o que resulta em um índice Rwp muito baixo, 

aumentando, dessa forma, as diferenças entre o difratograma observado e o 

calculado [144].  

Sendo assim, o índice RBragg corresponde a um dos parâmetros 

importantes a serem verificados, pois é o único que avalia a qualidade do 

modelo estrutural refinado, como já mencionamos anteriormente.  

No caso da amostra com x=0,5 mol, ela apresenta um RBragg de 4,31, 

valor que indica bom ajuste dos dados e boa qualidade dos refinamentos 

realizados, pois geralmente um valor pequeno de RBragg, fornece uma indicação 

valiosa de que o modelo aplicado reproduz, de forma razoável, as observações 

cristalográficas.  

Por outro lado, a composição x=0,2 mol apresentou um RBragg 

relativamente alto, de 8,85, que pode ser justificado em função da discrepância 

sistemática encontrada entre as intensidades observadas (experimentais) e as 

calculadas, principalmente no pico ao redor de 2θ=31ᵒ (Figura 4.11 (a)), fato 

provavelmente devido à desordem natural na disposição dos átomos de Pb ao 

redor da posição (0,0,0), típico do PZN-PT nas composições perto do contorno 

morfotrópico reportadas por Teraldo e Kuroiwa [140,141]. Assim, o RBragg nessa 

composição termina sendo maior por aumentar o conteúdo da fase 0,9PZN-

0,1PT no compósito. Entretanto, de forma geral, o modelo de parâmetros foi 

representativo para a estrutura cristalina e para as próprias características da 

amostra. 

Levando-se em consideração os valores obtidos para os parâmetros de 

rede calculados a partir do método Rietveld, verificou-se que eles são muito 

próximos dos valores calculados, inicialmente a partir dos DRX em rotina 

convencional para as mesmas composições, apresentados na Figura 4.8 e na 

Tabela 4.4, validando assim ambos os métodos na determinação das 

constantes de rede a partir dos dados de DRX. 
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No caso dos parâmetros estruturais da fase Fe2CoO4 calculados tanto 

pela análise dos DRX em rotina convencional como pelo método Rietveld, eles 

apresentam pequenas alterações no parâmetro de rede, as quais podem ser 

atribuídas a defeitos pontuais, tais como íons de ferro ocupar sítios que 

normalmente estivessem desocupados [145], ocasionando uma mudança no 

grau de inversão da FCO. 

A quantificação percentual de massas obtidas, para cada uma das fases,  

quando comparadas com o valor teórico esperado nas duas amostras 

analisadas, resultaram em um excesso da fase FCO em aproximadamente 

0,5% para a composição x=0,2 mol e aproximadamente 3,2% para x=0,5 mol. 

Esse resultado era de se esperar, pois, segundo os dados (experimentais) da 

análise química por EDX, mostrados na Tabela 4.5, em cada uma das 

composições existe um excesso de Fe+3 e Co+3, o qual é crescente com o 

aumento da concentração de ferrita, tal como apresentada na Tabela 4.6. 

Tal resultado indica a alta correlação entre o modelo usado no 

refinamento e os dados experimentais, pois são compatíveis com a análise 

química das amostras realizada por EDX, Tabela 4.5.  

Dessa forma, o refinamento, usando-se o método de Rietveld, respalda 

todos os resultados anteriormente discutidos que validam a obtenção das fases 

constituintes (FCO e 0,9PZN-0,1PT) de forma insolúvel, sem a presença de 

fases secundárias em quase todas as composições obtidas mediante a 

metodologia in situ - usando Pechini-, desenvolvida de forma inédita nesta 

Tese. Assim como a estabilização sucedida em 100% da fase do tipo 

perovskita do 0,9PZN-0,1PT no sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, 

policristalino, para concentrações de ferrita acima de 0,2 mol, que cumpre com 

um dos maiores desafios propostos nesta Tese.  

Por outro lado, a textura de um sólido é definida através da disposição e 

das dimensões relativas dos diferentes elementos constituintes, para sistemas 

cerâmicos bifásicos volumétricos (bullk), ela depende inicialmente da 

morfologia e distribuição das fases no sistema particulado. Sendo assim, o 

estudo sistemático das isotermas de adsorção/dessorção de gases inertes 
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sobre a superfície de um sólido apresenta-se como o método mais difundido 

para a determinação das informações que definem a morfologia do pó. 

Na Tabela 4.7 e na Figura 4.12, estão representados os valores de área 

superficial específica (SBET) em função da concentração de ferrita no sistema 

bifásico particulado (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO com 0,05≤x≤0,5 mol, 

calcinado a 800 ᵒC por 2 horas, em atmosfera de ar comum. 

Pode-se notar, através desses valores, um decréscimo gradual da área 

superficial SBET com a diminuição do teor de ferrita no sistema bifásico, uma 

vez que com a diminuição progressiva da uma das fases (FCO), a solidificação 

ou precipitação que precede a cristalização da outra fase (0,9PZN-0,1PT) em 

maior proporção contribui para o aumento do tamanho da partícula desta. Por 

outro lado, os valores de tamanho de cristalito foram estimados mediante a 

equação de Scherrer (Equação 3.1), nos picos de difração de maior 

intensidade de cada uma das fases, correspondentes aos planos (110) e (311) 

do 0,9PZN-0,1PT e da FCO, respectivamente, listados na Tabela 4.7. A fase 

ferrita apresentou menor tamanho de cristalito em todas as composições 

analisadas, portanto, é de se esperar um aumento na área superficial da 

amostra com maior quantidade de ferrita. 

 

Tabela 4.7 Valores de área superficial, tamanho médio de partícula calculado 

pelo método BET e tamanho de cristalito do sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO em função da concentração de ferrita. 

FCO 

(mol) 
Área superficial 

SBET (m2/g) 

Diâmetro 
esférico médio 

DBET (nm)* 

Tamanho de 
cristalito (nm)** 
0,9PZN-0,1PT 

Tamanho de 
cristalito (nm)** 

FCO 

0,05 1,7 418,4 79 ------- 
0,1 2,0 365,4 89 ------- 
0,2 2,3 335,9 87 52 
0,3 3,8 208,8 88 65 
0,4 4,0 207,8 86 67 
0,5 4,3 204,8 81 53 

* Calculados segundo a equação 3.1, usando-se o valor da área superficial SBET e os valores 

de densidades calculados a partir das análises de DRX, apresentados na Tabela 4.4** 

Calculado segundo a equação de Scherrer 3.1. 
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Figura 4.12- Variação de SBET e DBET em função da concentração da fase FCO 

no compósito bifásico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, para 

0,05≤x≤0,5 mol, calcinado a 800 ᵒC, por 2 horas, em atmosfera de 

ar. 

 

Assim, com os valores de diâmetro médio (DBET), calculados segundo a 

equação 3.3, verificou-se que o aumento da fase ferrita favoreceu a diminuição 

do tamanho médio de partícula no sistema bifásico, tal como apresentado na 

Figura 4.12. 

Diante desses resultados, foi verificado que, na temperatura de 

calcinação (800 ᵒC) e na faixa de concentrações de ferrita usada no sistema 

bifásico, o valor do cálculo de tamanho de cristalito para cada uma das fases é 

praticamente linear, o que sugere que não existe nenhuma mudança no 

mecanismo de crescimento do cristal com o aumento da concentração de 

ferrita. Sendo assim, considerando-se 800 ᵒC a temperatura de mais alta 

cristalinidade pelos resultados da análise de DRX, obtiveram-se tamanhos de 

cristalitos na faixa de 80 a 90 nm para a fase 0,9PZN-0,1PT, e de 50 a 60 nm 

para a fase FCO, sugerindo o caráter nanométrico do sistema bifásico 

particulado. 

Com o intuito de monitorar o grau de aglomeração, distribuição da cada 

uma das fases constituintes, forma e tamanho das partículas, bem como o 

efeito da concentração da fase ferrita no sistema bifásico para os pós-
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cerâmicos sintetizados, foram feitas análises por microscopia eletrônica de 

varredura e transmissão.  

A Figura 4.13 apresenta as micrografias obtidas por microscopia 

eletrônica de varredura (MEV) do sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO 

com 0,05<x<0,5 mol calcinado a 800 ᵒC. Vale destacar que todas as imagens 

foram obtidas via elétrons retroespalhados BSE (back scatering), as quais 

permitem identificar regiões cuja composição química é diferente. Assim, a 

mudança na escala de cinza representa uma mudança de fase, já que, quanto 

menor o número atômico de uma determinada espécie atômica, menor será a 

emissão de elétrons, representando na imagem uma região mais escura; e, 

analogamente, quanto maior o número atômico, maior será a emissão de 

elétrons e mais clara se apresentará na imagem esta região.   

Assim, as regiões escuras presentes nas imagens de MEV, para todas 

as amostras, correspondem à fase FCO, e as regiões claras correspondem à 

fase 0,9PZN-0,1PT. 

Começando com a composição x=0,5 mol de ferrita, observou-se a 

presença de grandes aglomerados, com uma distribuição muito homogênea da 

fase ferrita (região escura) e da fase 0,9PZN-0,1PT (região clara) no compósito 

bifásico particulado, bem como uma distribuição homogênea de tamanho de 

partícula primária de cada uma das fases constituintes, com tamanho de 

aproximadamente 50 nm para a fase FCO e aprox. 100 nm para a fase 

0,9PZN-0,1PT, além de um aspecto morfológico equiaxial. Nota-se que, 

conforme diminui a concentração da fase ferrita (abaixo de x=0,4 mol), ocorre a 

formação de aglomerados duros da fase 0,9PZN-0,1PT, que terminam em 

partículas de tamanhos que superam 1,5 μm nas composições x=0,1 mol, 

justificando os valores de área superficial e o diâmetro médio apresentados 

anteriormente na Tabela 4.7.  

As amostras com a maior quantidade de 0,9PZN-0,1PT são formadas 

por partículas maiores e, consequentemente, apresentam menores valores de 

área superficial SBET, comportamento que indica que possivelmente a 

nucleação da fase 0,9PZN-0,1PT é um processo contínuo, diferentemente do 

crescimento de alguns núcleos iniciais. 
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Figura 4.13- Microscopia eletrônica de varredura (modo BSE) dos pós do 

sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO calcinados a 800 ᵒC. 
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Continuação (Figura 4.13) 

 

Em nenhuma das composições acima de x=0,2 mol foi observada a 

presença de partículas com formato alongado e com diferente contraste na 

escala de cinza, sugerindo que não existe precipitação de ZnO, típico na 

síntese de 0,9PZN-0,1PT policristalino tal como foi reportado por Raigoza 

[146], ou outro tipo de fase secundária no sistema, corroborando os resultados 

das análises de DRX sobre a formação e estabilização da fase perovskita no 

sistema bifásico que foram apresentados nas seções 4.1.2.1 e 4.1.2.2.  

No caso das composições com menor concentração de ferrita x=0,1 

mol e x=0,05 mol, observou-se a presença de pequenas partículas 

arredondadas, (marcadas com um círculo sobre a imagem), com tamanho de 

aproximadamente 200 nm sem diferença no contraste na escala de cinza 

(regiões claras), sugerindo que se trata de uma fase com alto conteúdo, 

principalmente de Pb. 

A análise química por espectroscopia de energia dispersiva de raios X 

(EDS) está apresentada na Tabela 4.8. A análise foi realizada sobre regiões 

X
=

0
,1

 m
o

l 
X

=
0

,0
5
 m

o
l 

3 
2 

1 



98 
 

onde a presença das partículas menores é mais evidente, assinaladas com os 

números 1 e 2 na imagem da figura 4.13 da amostra com x=0,05 mol. 

 

Tabela 4.8 Análise por EDS de três regiões pontuais diferentes, para a 

composição x=0,05 mol (o oxigênio não foi quantificado). Regiões 1 e 2: 

correspondem ao conglomerado de partículas menores distribuídas pela 

amostra. Região 3: corresponde a uma partícula maior de aspecto sólido.   

 Pb Zn Nb Ti Fe Co 

Teórico * 70,09 6,57 18,68 1,62 2,00 1,05 
Região 1** 61,38 14,22 17,83 1,79 3,21 1,57 
Região 2** 58,04 19,54 15,83 1,89 2,96 1,74 
Região 3** 63,69 11,53 17,83 2,00 3,33 1,62 

*Porcentagem esperada para cada elemento para a formula estequiométrica 0,95[0,9(PbZn0,33 

Nb0,67O3)-0,1(PbTiO3)]/0,05(Fe2CoO4).  

** Regiões marcadas sobre a micrografia com 20000x de aumento da composição x=0,05 mol 

de ferrita. 

De acordo com os resultados de EDS, as regiões 1 e 2 apresentam 

deficiência de Pb junto com um excesso de Zn, se comparadas com a região 3, 

que corresponde a uma partícula maior com aspecto sólido. Tal aspecto é 

similar ao encontrado nas outras composições analisadas, cuja estequiometria 

apresentada é similar às porcentagens esperadas para a composição 

estequiométrica (0,95)0,9PZN-0,1PT/ (0,05)FCO. Esse fato sugere que as 

partículas nanométricas evidentes nas regiões 1 e 2 correspondem à fase 

pirocloro, de forma idêntica verificada por Raigoza et al. [147] no estudo sobre 

a formação e estabilização da fase perovskita no sistema policristalino 0,9PZN-

0,1PT. 

Esses resultados estão de acordo com os resultados de DRX da Figura 

4.7, em que foi verificada a presença de 12% e 4% de fase pirocloro nas 

amostras com composição x=0,05 mol e x=0,1 mol de ferrita, respectivamente. 

A Figura 4.14 ilustra as imagens de MET no modo varredura (STEM) 

em campo claro para a amostra com composição x=0,5 mol de ferrita. Na figura 

podem ser observados dois tamanhos de partícula bem diferenciados e 

homogeneamente distribuídos. Os dois tipos de partículas apresentam-se com 

morfologia facetada.  
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Levando-se em consideração os valores de tamanho de cristalito 

calculados anteriormente (Tabela 4.7), as partículas de maior tamanho devem 

corresponder à fase 0,9PZN-0,1PT, e as partículas menores corresponderiam à 

fase FCO. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.14- Imagens de MET do pós-cerâmicos do sistema (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO na composição x=0,5 mol, calcinados a 800 ᵒC. 

 

Com o objetivo de distinguir a disposição das fases na amostra e 

determinar a composição elementar das partículas com os dois tamanhos 

diferenciados, foram adquiridas imagens de campo escuro de alto ângulo em 

STEM (HAADF-STEM), apresentadas na Figura 4.15.  

Nesta figura, as partículas maiores aparecem mais claras, indicando 

que, na sua composição elementar, encontram-se elementos com número 

atômico (Z) maior em comparação com as partículas menores que se 

apresentam com menor contraste na imagem (escuras). Assim, considerando-

se a composição elementar do compósito bifásico analisado 0,9PZN-

0,1PT/FCO, e sabendo-se que em uma escala de maior a menor número 

atômico encontra-se o Pb-Zn-Nb-Co-Fe-Ti, podemos inferir que as partículas 

maiores estão constituídas principalmente por Pb, Nb, Zn, sugerindo que 

correspondem à fase 0,9PZN-0,1PT, e as partículas menores estão 
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constituídas principalmente de Fe, Co, Ti, sugerindo que correspondem à fase 

à FCO. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.15- Imagens HAADF-STEM dos pós-cerâmicos do sistema 

(0,5)0,9PZN-0,1PT/(0,5)FCO, calcinados a 800 ᵒC (esquerda) e 

histogramas de distribuição de tamanho de partícula (direita) . 

 

Das distribuições estatísticas do tamanho de partícula para cada uma 

das fases considerando-se as imagens HAADF-STEM, apresentadas na Figura 

15 (direita), pode-se evidenciar uma distribuição monomodal e uma moderada 

dispersão nos tamanhos de partícula para cada uma das fases, com valores 

médio de tamanho de partícula de 64 ± 1,36 nm para a fase FCO e 175 ± 2 nm 

para a fase 0,9PZN-0,1PT obtidos mediante o ajuste da função Lognormal. 

Com o intuito de determinar a disposição dos elementos de interesse 

na amostra e principalmente verificar a disposição do Ti, foi realizado um 

mapeamento elementar sobre a amostra usando-se o modo varredura STEM 

em campo escuro, apresentado na Figura 4.16, pois nas imagens de HAADF-
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STEM não é possível afirmar que as partículas maiores correspondem 

efetivamente à fase 0,9PZN-0,1PT, dado que o Ti possui o menor número 

atômico dos elementos que fazem parte do sistema estudado. 

Verifica-se que as concentrações mais elevadas de Pb, Zn, Nb e Ti 

coincidem com as regiões das partículas maiores, e efetivamente o Ti 

encontra-se distribuído sobre essas mesmas regiões. Desta maneira, é 

possível afirmar que as maiores partículas as de 175 nm correspondem à fase 

0,9PZN-0,1PT. Por outro lado, o Fe e Co alocam-se preferencialmente para 

onde não há presença de Pb, Nb, Zn e Ti, confirmando que as partículas em 

torno de 64 nm correspondem à fase ferrita. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.16- Mapeamento elementar dos pós-cerâmicos do sistema (0,5) 

0,9PZN-0,1PT/ (0,5)FCO, calcinados a 800 ᵒC. Imagem no 

modo STEM: acima, da esquerda para direita o mapeamento 

do Pb, Nb, Zn; abaixo, os mapeamentos do Ti, Fe e Co. 

 

 

4.1.2.3 Efeito da atmosfera  

 

Estudos preliminares na síntese e estabilização da fase perovskita no 

sistema policristalino 0,9PZN-0,1PT puro, obtido por mistura de óxidos, 

Pb Nb Zn 

Ti Co Fe 
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realizados por Villaquiran-Raigoza, 2008 [146], demonstraram que a atmosfera 

é um dos parâmetros fundamentais na formação da fase perovskita. Além 

disso, a formação dessa fase encontra-se ligada a processos difusivos na 

interfase sólido-vapor.  

Tendo isso em conta, e com a intenção de analisar a influência da 

atmosfera na sequência de reações para a formação do 0,9PZN-0,1PT 

policristalino, com fase perovskita, partindo de um sólido amorfo, foram 

realizadas análises termogravimétricas e diferenciais (TG/ATD) usando-se três 

diferentes atmosferas (ar, argônio e nitrogênio) das resinas pré-calcinadas dos 

sistemas com baixa concentração de ferrita (x=0,05 mol e 0,1 mol), pois foram 

as que apresentaram traços de fase pirocloro na sua estrutura em 12% e 4%, 

como apresentado na análise de DRX da Figura 4.8.  

A concentração x=0,2 mol foi submetida aos mesmos testes com 

variação de atmosfera para efeito de comparação, já que essa composição não 

apresentou a formação de fase pirocloro. Os resultados podem ser vistos 

sequencialmente na Figura 4.17. Para todas as curvas, foi superposta a 

termogravimetria derivada (DTG).  

Para uma melhor visualização da análise, foram registradas na Tabela 

4.9, as temperaturas onde ocorre o máximo pico associado a um evento 

termodinâmico (endotérmico ou exotérmico) na amostra e se tal evento está (S) 

ou não (N) relacionado com uma mudança de massa na amostra.  

Pode-se observar, na análise das amostras (resina pré-calcinada) 

submetidas à atmosfera de ar, que as três composições, x=0,05, 0,1, 0,2 mol, 

perderam um total de 50-60 % de massa, considerando que se partiu de um 

material com alto conteúdo de compostos orgânicos.  

Inicialmente, observa-se um pico endotérmico abaixo de 100 ᵒC, que 

corresponde à eliminação de água presente na amostra, seguida pela 

decomposição da parte orgânica, que ocorre em três estágios diferentes, 

demarcados pelos três picos exotérmicos entre 350 ᵒC e 500 ᵒC evidentes no 

ATD. As temperaturas onde ocorreram os picos máximos exotérmicos foram 

equivalentes às temperaturas onde ocorreu a máxima perda de massa.  

.
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A parte orgânica decomposta constituía-se de compostos NO3 ainda 

presentes na amostra e compostos CN e CO2 provenientes da malha 

polimérica. 

Observa-se um pico endotérmico largo e difuso entre 500 ᵒC e 720 ᵒC 

mais evidente no ATD da amostra x=0,05 mol, o qual não está associado com 

nenhuma mudança de massa segundo o DTG, indicando a possível 

cristalização da fase 0,9PZN-0,1PT, que finaliza com uma pequena disrupção a 

700 ᵒC, que provavelmente corresponde à transformação da fase pirocloro em 

perovskita. Nota-se que essa transformação é um pouco mais evidente na 

composição x=0,1 mol e 0,2 mol. Finalmente, observa-se que o pico 

exotérmico entre 840 ᵒC e 900 ᵒC deve corresponder à volatilização de PbO na 

amostra tal como indica a perda de massa no DTG. 

Observa-se que a largura dos picos no DTG não é grande, o que indica 

que o processo de decomposição de material orgânico e oxidação da amostra 

são rápidos, dando inicio ao processo de cristalização em 500 ᵒC, que atinge 

rapidamente a estabilidade do sistema deixando a transição de fase pirocloro 

para perovskita incompleta. 

No caso das amostras submetidas à atmosfera de nitrogênio, estas 

perderam o mesmo porcentual de massa que as submetidas a uma atmosfera 

de ar (50-60%), porém de forma lenta. Tal fato pode ser observado pelo 

comportamento da curva de TG, assim como pela largura dos picos da curva 

de DTG, pois parte do material orgânico correspondente a compostos NO3 que, 

ao se decomporem em uma atmosfera rica em N2, saturam a atmosfera, 

diminuindo a velocidade da reação. Assim, a termólise controlada da fase 

orgânica presente nas amostras, que neste caso estaria associada a todos os 

picos entre 360 ᵒC e 600 ᵒC como reportado na Tabela 4.9, relacionados com a 

perda de massa segundo os picos apresentados nas curvas de DTG, 

retardando o começo da etapa de nucleação e cristalização da fase PZN-PT. 

Isso corresponde ao pico endotérmico entre 650 ᵒC e 670 ᵒC (Tabela 4.9), 

seguido por dois picos exotérmicos evidentes na composição x=0,05 mol, 

porém difusos, centrados em 700 ᵒC e 755 ᵒC, que correspondem à 

transformação pirocloro → perovskita. Nesse caso, o evento termodinâmico é 
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mais evidente se comparado com a amostra tratada em atmosfera de ar, 

indicando que a transformação provavelmente tenha-se completado. No caso 

da amostra x=0,1 mol, o pico exotérmico em 700 ᵒC, que corresponde à 

transformação de fase, é menos evidente que na composição x=0,05 mol, pois 

ele fica “mascarado” pelo pico exotérmico seguinte em 800 ᵒC associado à 

perda de PbO. 

Na composição x=0,2 mol, a decomposição do material orgânico fica 

estendida até temperaturas acima de 700 ᵒC, sendo visível somente o pico 

endotérmico correspondente à nucleação e cristalização de 0,9PZN-0,1PT em 

750 ᵒC, que desloca a temperatura de transformação da fase pirocloro para 

perovskita- para temperatura mais elevada. Tal fato leva a concluir que, na 

síntese do sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO usando-se atmosfera 

de nitrogênio, a temperatura de tratamento térmico para a obtenção da fase 

perovskita no 0,9PZN-0,1PT seria maior do que 800 ᵒC. 

Por outro lado, as análises (TG/ATD) efetuadas em atmosfera de 

argônio mostraram o processo de termólise da fase orgânica muito lento nas 

composições x=0,05 mol e x=0,1 mol, sendo evidente um só pico endotérmico 

acima de 750 ᵒC, associado com a máxima perda de massa (DTG) na amostra. 

Isso desloca o processo de nucleação e cristalização das fases para 

temperatura mais elevadas, dificultando a análise dos outros eventos 

termodinâmicos associados à transformação de fase pirocloro → perovskita. A 

composição x=0,2 mol de ferrita apresentou um comportamento similar às 

amostras submetidas à atmosfera de ar, com picos exotérmicos indicando a 

volatilização do material orgânico e um pico endotérmico difuso sem perda de 

massa entre 700 ᵒC e 900 ᵒC, que é associado à transformação de fase 

pirocloro → perovskita, inibindo a volatilização de PbO na faixa de temperatura 

analisada. 
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Tabela 4.9 Valores de temperaturas onde ocorre o máximo pico associado a 

um evento termodinâmico. (Endo =endotérmico ou Exo =exotérmico) na 

amostra de acordo a curva de ATD e se tal evento está (S) ou não (N) 

relacionado com uma mudança de massa na amostra de acordo com a curva 

de DTG.  

 

  

 Para completar o estudo da sequência do efeito da atmosfera na etapa 

de calcinação dos sistemas bifásicos, resinas pré-calcinadas das composições 

x=0,05 mol e x=0,2 mol foram submetidos a tratamentos térmicos seguindo a 

mesma curva de aquecimento estabelecido anteriormente na seção 4.2.2.2 

(450 ᵒC a 3 ᵒC/min com um primeiro patamar de 1 hora seguido de um segundo 

em 800 ᵒC por 2 horas a 5 ᵒC/min) em atmosfera de nitrogênio e analisadas por 

difração de raios X.  

 Na Figura 4.18, são comparados os perfis de difração das amostras 

tratadas termicamente em atmosfera de nitrogênio e atmosfera convencional 

de ar. 
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Figura 4.18- Difratogramas de raios X dos pós-calcinados a 800 ᵒC em 

atmosfera de nitrogênio (vermelho) e ar convencional (preto), do 

sistema (1-x)0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO com x=0,05 mol e x=0,2 

mol. Fe2CoO4 (FCO), Pb(Nb0,66Zn0,33)O3 (Perov), 

Pb1.83Nb1,71Zn0,29O6,39  (Pyro). 

 

 Na Figura 4.18 (a) para a composição x=0,05 mol, observa-se uma 

redução considerável da fase pirocloro quando a amostra é tratada em uma 

atmosfera de nitrogênio, passando de 88% de fase perovskita estabilizada 

durante a calcinação em atmosfera de ar para 98,7% de fase perovskita 

estabilizada na calcinação em atmosfera de nitrogênio, corroborando a análise 

dos resultados de TG/ATD, onde a redução da velocidade com que ocorrem as 

reações devido à saturação de nitrogênio favorece uma transformação 

completa da fase pirocloro em perovskita. 

Por outro lado, a composição x=0,2 mol tratada termicamente a 800 ᵒC 

em atmosfera de nitrogênio (Figura 18(b)) apresentou uma redução da fase 

perovskita em 6,4%, quando comparada com a tratada termicamente em 

atmosfera de ar convencional (100% de fase perovskita estabilizada). Tal 

resultado sugere que a temperatura de 800 ᵒC não foi suficiente para completar 

a transformação de fase pirocloro → perovskita, reforçando a análise das 

curvas de TG/ATD, nas quais observou-se que tanto a temperatura de 

cristalização como a de transformação de fase são deslocadas para maiores 
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temperaturas devido à redução da velocidade em que ocorre a termólise da 

fase orgânica antes de dar inicio ao processo de nucleação da fase. 

Dessa forma, conclui-se que, nos sistemas com baixa concentração de 

ferrita (x=0,05 mol) obtidos pelo método Pechini usando a metodologia in situ, a 

porcentagem de fase perovskita tem uma tendência a aumentar quando 

submetidos a tratamentos térmicos em uma atmosfera de nitrogênio, se 

comparados com os submetidos a tratamentos térmicos em atmosfera comum, 

devido à redução na velocidade em que ocorrem as reações de termólise e 

volatilização/precipitação de PbO e ZnO, pela saturação de espécies 

nitrogenadas no processo, dando ao sistema as condições termodinâmicas 

favoráveis para completar os processos de nucleação, cristalização e 

transformação de fase em 800 ᵒC. Porém, com o aumento da concentração de 

ferrita, a velocidade de termólise dos compostos orgânicos é reduzida ainda 

mais quando submetidos a uma atmosfera de nitrogênio, já que ocorre a 

competição com o processo de cristalização da ferrita, que se dá em torno de 

450 ᵒC (nucleação), deslocando a temperatura de cristalização e transformação 

da fase perovskita do 0,9PZN-0,1PT para maiores temperaturas, diminuindo a 

porcentagem de perovskita em 800 ᵒC, pois nesta temperatura a transformação 

pirocloro → perovskita não é completada. 

De acordo com o objetivo deste trabalho, que visa o desenvolvimento 

de compósitos cerâmicos magnetoelétricos particulados, foram escolhidas as 

amostras do sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas composições 

acima de 0,2 mol de ferrita, tratadas termicamente em atmosfera de ar 

convencional a 800 ᵒC, com 100% de fase perovskita, para prosseguir com a 

etapa de processamento. Dessa forma, deixa-se o estudo das amostras 

submetidas em atmosfera de nitrogênio como trabalho futuro sobre a 

estabilização de fase perovskita do 0,9PZN-0,1PT com baixas concentrações 

de FCO. 
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4.1.3. Síntese do sistema PMN-0,325PT 

 

Segundo a literatura, o niobato de magnésio e chumbo 

Pb(Mg1/3Nb2/3)O3 (PMN), como o PZN discutido anteriormente, possui uma 

estrutura do tipo perovskita complexa, A(B’xB’’y)O3, e apresenta problemas 

similares aos do PZN no que diz respeito à sua obtenção na forma 

policristalina, pois apresenta a tendência de formação de fases paraelétricas do 

tipo pirocloro durante a síntese (cristalização) e sinterização.  

Segundo Swartz et al. [148], diferentemente do caso do PZN, a 

dificuldade quanto à estabilização da fase perovskita no PMN sintetizado pelo 

método de reação em estado sólido foi satisfatoriamente eliminada mediante a 

modificação do método de mistura de óxidos, denominado método columbita. 

Esse método consiste de dois passos: o primeiro é a formação da fase 

MgNb2O6 com estrutura columbita, a qual é obtida pela reação a 1000 ᵒC entre 

MgO e Nb2O5; o segundo passo é a reação do MgNb2O6 com o PbO a 900 ᵒC, 

de forma que o material resultante possua quantidade inferior a 5% de fase 

pirocloro [148]. Assim, a fase perovskita é estabilizada em 100% quando usado 

um excesso de 2% de MgO. 

De forma similar ao PZN, a formação de soluções sólidas com 

compostos que possuem perovskitas simples estáveis tem favorecido a 

estabilização da fase perovskita no PMN. Tal é o caso do uso de titanato de 

chumbo, PbTiO3 (PT), de simetria tetragonal, com um contorno de fase 

morfotrópico (CFM) relatado, na faixa composicional de 32-35% mol de PT, 

onde o material apresenta elevadas propriedades dielétricas e piezoelétricas 

[149]. 

O sistema PMN-0,325PT policristalino nanoestruturado livre de fase 

pirocloro tem sido sintetizado com sucesso por vários métodos, tais como 

mecanoquímica [149], moagem de alta energia [150], dupla camada de solução 

precursora [151] citrato gel [152], co-precipitação [153] e, recentemente, pelo 

método sol-gel [154], ressaltando-se que, em todos esses métodos, é usado 

um excesso de PbO e MgO entre 10-20% mol, para garantir a estabilização da 

fase perovskita. 
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De forma análoga ao relatado na seção 4.1.1, inicialmente foi estudada 

a síntese do sistema PMN-0,325PT puro mediante o método de precursor 

polimérico, Pechini, sem adição de excessos de PbO ou MgO.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.19- Curvas de ATD/TG correspondente à amostra PMN-0,325PT 

sintetizada pelo método Pechini (a), Perfis de difração de raios X 

dos pós do sistema PMN-0,325PT, calcinados em diferentes 

temperaturas (b).  

 

Partindo dos resultados da análise térmica diferencial e gravimétrica 

(ATD/TG), apresentados na Figura 4.19 (a), observa-se um pico largo 

exotérmico entre 100 ᵒC e 700 ᵒC, o qual corresponde à termólise controlada 

de todo o material orgânico presente na amostra, tal como é verificado pela 

perda de massa de aproximadamente 45%. A derivada da curva de TG (DTG) 

evidencia quatro picos onde acontece a máxima perda de massa: o primeiro 

está associado à eliminação de água (umidade) na amostra; o segundo pico, 

centrado em 440 ᵒC, possivelmente corresponda à decomposição de 
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compostos nitrogenados relacionados aos precursores de chumbo e/ou 

magnésio usados na síntese; o pico centrado em 550 ᵒC tem relação com a 

decomposição dos grupos carboxílicos provenientes da malha polimérica 

gerada, e, finalmente, o pico centrado em 633 ᵒC pode estar associado à 

decomposição do Pb2O3 em PbO2 pela reoxidação do PbO, que ocorre em 450 

ᵒC.  

O pico endotérmico entre 700 ᵒC e 850 ᵒC deve corresponder à 

completa cristalização do PMN-0,325PT e/ou transformação de fase dele, já 

que não está associado a nenhuma mudança de massa do material segundo a 

DTG.  

Diante dos resultados da análise de ATD/TG da Figura 4.19(a), foi 

avaliada a cristalização do sistema PMN-0,325PT em diferentes temperaturas 

no intervalo de 600 ᵒC a 800 ᵒC, com uma taxa de aquecimento de 2 ᵒC/min e 

patamares de 30 minutos. 

Na figura 4.19(b) estão apresentados os difratogramas das amostras 

calcinadas a 600 ᵒC, 700 ᵒC e 800 ᵒC, durante 30 minutos. Observou-se que, 

na amostra calcinada a 600 ᵒC, encontram-se 85,3% de fase PMN-0,325PT 

(JCPDS # 88-1855) do tipo perovskita cristalizada, traços de PbO do tipo 

massicot (JCPDS # 38-1477) de Pb2Nb2O7 (JCPDS # 40-828). Este é formado 

pela reação entre PbO e Nb2O5, que ocorre a 600 ᵒC, corroborando os 

resultados de ATD/TG. Com o aumento da temperatura a 700 ᵒC, observou-se 

a presença de Pb1,83Nb1,71Mg0,29O6,39 (JCPDS # 34-769) do tipo pirocloro e PbO 

massicot, com PMN-0,325PT do tipo perovskita pseudocúbica. Tal fato é 

evidente conforme apresentado nos detalhes correspondentes aos planos 

(002), (220) e (301) da Figura 4.20(a). 

Por fim, em 800 ᵒC o restante de PbO reage com a fase pirocloro, que 

resulta em 100% da fase PMN-0,325PT do tipo perovkista tetragonal, 

favorecendo a completa transformação pirocloro→perovskita do sistema. Tal 

fato é evidente na Figura 4.20(b), por causa do deslocamento dos picos 

correspondentes aos planos (002), (220) e (301) dando origem ao conjunto de 

planos (200), (202) e (103). Para um melhor discernimento dos picos em cada 

intervalo de 2θ, foram realizadas deconvoluções gaussianas, tal como aparece 
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no detalhe dos picos inset na Figura 4.20, confirmando que nessa temperatura 

ocorre a mudança de fase pseudocúbica→tetragonal, como indicado pelo pico 

endotérmico entre 700-850 ᵒC da curva de ATD.  

De acordo com esses resultados e com os obtidos na análise da 

cristalização do sistema 0,9PZN-0,1PT, pode-se afirmar que a fase pirocloro 

faz parte da cinética de reação da formação da fase PMN-0,325PT e 0,9PZN-

0,1PT, ao mesmo tempo em que ocorre a estabilização da fase perovskita 

desses materiais através da reação entre a fase pirocloro e PbO, MgO e ZnO. 

Em condições convencionais de síntese, esta última etapa de estabilização de 

fase perovskita é a mais complicada de controlar devido à sublimação dos 

óxidos de PbO, MgO e ZnO; é por isso que geralmente são adicionados 

excessos destes óxidos. No entanto, caso da síntese pelo método Pechini 

(modificado) implementada nesta Tese, não são necessários tais excessos. No 

caso do PMN-0,325PT, uma vez que ocorre a saturação da atmosfera de 

nitrogênio criada durante a termólise dos compostos nitrogenados provenientes 

dos precursores usados, diminui-se a pressão de vapor destes óxidos PbO, 

MgO impedindo suas sublimações.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.20. Difratogramas de raios X da amostra PMN-0,325PT sintetizada por 

Pechini, calcinada a 700 ᵒC (a) e 800 ᵒC (b). Aumento dos 

ângulos 2θ= 44ᵒ-46ᵒ, 64,5ᵒ-67ᵒ, 73,5ᵒ-76ᵒ (inset). 
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 A amostra de PMN-0,325PT calcinada a 800 ᵒC apresentou parâmetros 

de rede a = 4,004 Å e c= 4,037 Å com uma relação c/a= 1,008 indicando alta 

tetragonalidade da amostra e densidade experimental calculada ρexp=8,2 g/cm3, 

valores similares aos obtidos por Singh [154] para a composição x=0,325 mol 

de PbTiO3 no estudo das transições de fase do (1-x)(Pb(Mg1/3Nb2/3)O3) - 

x(PbTiO3) e de acordo com os publicados sobre PMN-PT, que utilizam a 

análise pelo método de Rietveld [155]. Os resultados apresentados 

demonstraram a efetividade do método Pechini na síntese de PMN-0,325PT 

puro, 100% da fase perovskita sem adição de excessos de PbO e MgO, obtida 

a 800 ᵒC por 30 minutos, em atmosfera de ar convencional, sendo inéditos na 

literatura.  

 As micrografias por MEV do PMN-0,325PT sintetizado pelo método 

Pechini a 800 ᵒC são apresentados na Figura 4.21. Observa-se uma 

distribuição larga de tamanho de partícula entre 50 e 500 nm, com um tamanho 

médio de 223 ± 4,7 nm, de acordo com o ajuste do histograma usando-se a 

função LogNormal (inset na Figura 4.21). Observa-se também alto grau de 

aglomeração, típico do método Pechini. O tamanho de cristalito calculado pela 

equação de Scherrer (3.1) usando-se o pico mais intenso (plano (110)) foi de 

55 nm, tamanho que corresponde às partículas menores observadas na 

amostra. 

 

 

 

 

 

Figura 4.21- Microscopia eletrônica de varredura (modo SE) da amostra PMN-

0,325PT sintetizada pelo método Pechini tratada termicamente 

em 800 ᵒC. Distribuição LogNormal do tamanho médio de 

partícula (inset). 

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

  

 

Tamanho de particula (m)



114 
 

4.1.4 Síntese In situ do sistema bifásico (1-x) (PMN-0,325PT)/ (x)FCO 

 

 Analogamente ao estudo do 0,9PNZ-0,1PT discutido na seção 4.1.2, foi 

proposto nesta Tese a síntese do sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, 

com variação da concentração de ferrita 0,1<x<0,5 mol, para assim avaliar o 

efeito da concentração de ferrita tanto na síntese do PMN-0,325PT do tipo 

perovskita como nas características físicas e microestruturais do sistema 

bifásico. 

 

4.1.4.1. Efeito da temperatura 

 

Para se determinar as temperaturas em que ocorrem as principais 

reações físico-químicas no sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO e 

estabelecer as respectivas curvas de aquecimento para a calcinação de todas 

as composições propostas neste trabalho, de forma similar à seção anterior, 

realizou-se a análise termogravimétrica das resinas pré-calcinadas obtidas nas 

condições estabelecidas como protocolo de síntese em uma etapa, descritas 

na seção de materiais e métodos. Para tal fim, foram escolhidos os sólidos de 

menor (x=0,1 mol) e maior (x=0,5 mol) concentração de fase ferrita na 

composição. Na Figura 4.22, estão apresentados os termogramas de TG e 

suas derivadas (DTG), das resinas pré-calcinadas de (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO nas composições x=0,1 mol e x=0,5 mol. Observa-se que a perda 

significativa de massa de aproximadamente 35% ocorre entre 300 ᵒC e 480 ᵒC 

para a composição x=0,1 mol, com um pico de máxima perda de massa em 

420 °C de acordo com a DTG. Tal decréscimo na massa está associado à 

decomposição da fase orgânica presente na amostra (eliminação das espécies 

nitrogenadas e carboxílicas). Já para a composição x=0,5 mol, a faixa de 

temperatura onde acorre a decomposição orgânica é mais estreita (300 ᵒC - 

400 ᵒC), com o pico de máxima perda de massa em 370 ᵒC, além da menor 

porcentagem de perda de massa, de forma similar à do sistema 0,9PZN-

0,1PT/FCO, isto devido principalmente à menor proporção de metal-quelato 
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dos íons Pb+2, Mg+2, Nb+5, Ti+4, que participam na reação final de polimerização 

na amostra. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.22- Curvas de TG e DTG das resinas pré-calcinadas correspondentes 

ao sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO nas proporções 

x=0,1 mol e 0,5 mol.  

 

 Após superadas as faixas de temperatura onde acorre a 

decomposição do material orgânico presente nas amostras, estas não 

apresentam nenhuma mudança significativa de massa até 900 ᵒC. 

 De modo geral, com o aumento de concentração de fase ferrita no 

sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, observou-se um deslocamento para 

baixas temperaturas da máxima temperatura de perda de massa, segundo a 

curva DTG, em comparação com a amostra de PMN-0,325PT puro, indicando 

que, com o aumento da fase ferrita, provavelmente são reduzidas as 

temperaturas de cristalização de cada uma das fases. Isso leva a antecipar 

que, conforme aumenta o teor de ferrita no sistema, se reduz o tamanho de 

partícula das fases constituintes, resultado que foi evidente na análise do 

sistema 0,9PZN-0,1PT/FCO. 

 A cinética de formação das fases FCO e PMN-0,325PT foi 

acompanhada pelo método de análise não isotérmico usando-se a equação de 

Friedman (equação 4.1) [122] descrito anteriormente e proposto nesta Tese 
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para o estudo da decomposição térmica das resinas pré-calcinadas do sistema 

bifásico PMN-0,325PT/FCO, valendo-se dos resultados das análises de TG 

apresentadas na Figura 4.22. 

 A figura 4.23 apresenta as curvas de ln Δm/mo em função de 1/T das 

resinas pré-calcinadas de (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO) das composições x=0,1 

mol e 0,5 mol de ferrita. As entalpias de formação (ΔH), estão apresentadas na 

Figura 4.23 (sobrepostas às curvas, na cor verde para composição x=0,1 mol e 

vermelha para composição x=0,5 mol) e na Tabela 4.10. Valores calculados 

através da regressão linear da inclinação das curvas nas regiões de interesse 

(considerada constante nas faixas de temperatura analisadas e apresentadas 

na Figura 4.23)  

 De acordo com os valores de ΔH calculados pelo método não 

isotérmico apresentados na Tabela 4.10, pode-se observar que, na amostra de 

composição x=0,5 mol de ferrita, tanto a decomposição dos óxidos precursores 

como a nucleação das fases constituintes (PMN-0,325PT e FCO) acontecem a 

menores temperaturas em comparação com a composição x=0,1 mol. O início 

do processo de formação da ferrita se dá em 340 °C, enquanto que do PMN-

0,325PT em 420 °C, temperaturas de formação que ocorrem respectivamente a 

100 °C e 60 °C abaixo das apresentadas pela composição x=0,1 mol. 

 Analisando-se a região 4, para as duas amostras, a entalpia de 

formação é baixa, conforme indicado pela baixa inclinação das curvas da 

Figura 4.23, fato que possivelmente está associado com aà formação da fase 

PMN-0,325PT tipo pirocloro, mas com o incremento da temperatura os valores 

de entalpia aumentam (região 5), indicando provavelmente a transformação de 

fase pirocloro para perovskita, comportamento similar apresentado pelo 

sistema 0,9PZN-0,1PT/FCO analisado anteriormente. De forma geral, as 

temperaturas de nucleação da fase ferrita e PMN-0,325PT foram diminuídas 

com o aumento da fase ferrita; e, com o aumento da temperatura ocorre a 

completa cristalização do PMN-0,325PT, passando do tipo pirocloro para tipo 

perovskita. Tal transformação apresenta comportamento similar quanto à da 

cinética de formação das fases constituintes do sistema 0,9PZN-0,1PT/FCO 

discutido anteriormente. 
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Figura 4.23- Ln(Δm/mo) em função de 1/T das resinas pré-calcinadas de (1-x) 

PMN-0,325PT/(x)FCO nas composições x=0,1 mol e 0,5 mol.  

 

Tabela 4.10 Valores de entalpias de formação (ΔH) calculadas usando-se 

método não isotérmico Friedman (equação 4.1), associados aos diferentes 

eventos físico-químicos, considerando-se o valor constante nas diferentes 

faixas de temperaturas estabelecidas. 

Perov.: Nucleação da fase perovskita, Pyro.: Nucleação fase pirocloro, Ferrita: Formação da 

fase ferrita.  

X=0,1 mol X=0,5 mol 

Região 
Demarcada 

na curva 

Faixa de 
Temperatura 

(ᵒC) 
ΔH (kJ/mol) 

Região 
Demarcada 

na curva 

Faixa de 
Temperatura 

(ᵒC) 
ΔH (kJ/mol) 

5 900-800 3,057 
Perov 

5 770-870 2,18 
Perov 

4 570-480 0,79 
Pyro. 

4 420-580 1,58 
Pyro 

3 450-400 41,67 
Ferrita 

3 370-400 56,87 
Ferrita 

2 380-350 
39,92 

Decomposição 
TiO2 

2 340-365 50,7 
Ferrita 

1 330-300 
23,28 

Decomposição. 
PbO, FeO 

1 330-300 
38,18 
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 Com tudo, para o sistema PMN-0,325PT/FCO foi também possível 

determinar a grande diferença nas entalpias de formação entre a fase ferrita 

(30<ΔH<50 kJ/mol) e a fase PMN-0,325PT (4<ΔH<1 kJ/mol), resultado que 

corrobora a viabilidade de método in situ por Pechini desenvolvido neste 

trabalho, para a síntese dos sistemas bifásicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, garantindo a imiscibilidade entre as fases 

constituintes. 

 

 

4.1.4.2 Efeito da concentração da fase ferrita 

 

Diante dos resultados das análises termogravimétricas das resinas pré-

calcinadas do sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO nas proporções 

x=0,1 mol e x=0,5 mol apresentados anteriormente, foi estabelecida a curva de 

aquecimento para calcinação de todas as composições propostas (0,1<x<0,5 

mol). Essa curva consiste de dois patamares de temperatura: o primeiro, em 

450 ᵒC, para as composições de baixo teor de ferrita (0,1<x<0,3 mol) e 400 ᵒC 

para as composições 0,4<x<0,5 mol, com uma taxa de aquecimento de 3 

ᵒC/min com patamar de 1 hora, para garantir a completa eliminação da fase 

orgânica e promover a nucleação da fase FCO; o segundo patamar, a 800 ᵒC, 

sob uma taxa de aquecimento de 5 ᵒC/min durante 1 hora favorece a nucleação 

e cristalização do PMN-0,325PT do tipo perovskita.  

A Figura 4.24 apresenta os espectros de FTIR à temperatura ambiente 

do sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO nas proporções 0,1<x<0,5 mol, 

calcinadas a 800 ᵒC por 1 hora, assim como os espectros das fases puras 

sintetizadas pelo método Pechini, a 800 ᵒC o PMN-0,325PT e 450 ᵒC a FCO 

para efeito de comparação. 

Pode-se observar que as duas bandas mais intensas que aparecem no 

espectro da fase FCO pura, centradas em 581 cm-1 e 383 cm-1, correspondem 

às vibrações intrínsecas da rede de complexos tetraédricos e octaédricos de 

estrutura espinélio [157]. 
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Figura 4.24- Evolução de espectros FTIR (na faixa de número de onda 1000 

cm-1 – 300 cm-1) de bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO em 

função da concentração de ferrita. 

 

As bandas que aparecem entre 358 cm-1 e 400 cm-1 estão associadas 

às ligações metal-oxigênio dos sítios octaédricos, enquanto que as bandas na 

faixa 542-640 cm-1 estão relacionadas com as vibrações de tensão (stretching) 

das ligações metal-oxigênio dos sítios tetraédricos [138, 139]. 

No espectro de PMN-0,325PT puro, as bandas centradas em 627 cm-1 

e 660 cm-1 correspondem às vibrações de tensão (stretching), enquanto que as 

bandas centradas em 548 cm-1 e 445 cm-1 estão associadas aos modos de 

vibração de flexão (bending) do octaedro BO6 (B=Ti, Mg, Nb) [158] típico em 

materiais com estrutura tipo ABO3. Por outro lado, a banda centrada em 380 

cm-1 corresponde ao modo de vibração do Pb-O [133].  

De acordo com a literatura, o espectro de FTIR do PMN-0,325PT puro 

é similar aos outros sistemas ABO3 do tipo perovskita, que têm em comum na 

estrutura os octaedros BO6 [159], resultado que indica a presença da fase 

perovskita em todas as composições analisadas. A banda no final do espectro 

em 336 cm-1 possivelmente está associada aos modos stretching do (MgNb)-O, 

inferindo-se que os modos vibracionais no FTIR em 300 e 500 cm−1 estão 
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correlacionados com estruturas de ordem do tipo 1:2 [137], de forma similar ao 

observado nos espectros de FTIR do sistema 0,9PZN-0,1PT/FCO 

apresentados nas seções 4.1.2.1.e 4.1.2.2. 

 Observa-se, no espectro da amostra com composição x=0,1 mol, que 

as bandas mais intensas centradas em 613 cm-1 e 551 cm-1 correspondentes 

às vibrações de tensão (stretching) e flexão (bending), respectivamente, do 

octaedro BO6 (B=Ti, Mg, Nb) são deslocadas para menores valores de 

comprimento de onda conforme a concentração de ferrita aumenta. Assim, na 

composição x=0,5 mol, a banda centrada em 595 cm-1 correspondente às 

vibrações de tensão (stretching) dos complexos tetraédricos da estrutura 

espinélio, tal como aparecem no espectro da ferrita pura, comportamento 

esperado pelo aumento do conteúdo de ferrita no sistema bifásico.  

Por outro lado, as bandas localizadas em baixo número de onda (FIR), 

442 cm-1, 381 cm-1, 336 cm-1 que estão associadas com o modo flexão 

(bending) do BO6, à vibração de Pb-O e aos modos stretching (MgNb)-O e 

bending (flexão) do O-(MgNb)-O, respectivamente, aparecem em todas as 

composições, indicando a presença de PMN-0,325PT no sistema bifásico, tal 

como apresentado na Tabela 4.11. 

 

Tabela 4.11 Relação das principais bandas de FTIR com as respectivas 

ligações para o sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO. 

  

 (x) FCO 
Vibrações 

 0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 1 

N
ú

m
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ro
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e
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n
d

a
 (

c
m

-1
) 

380  385   381  Pb-O 

660 
627 

613 610 602    
Stretching Octaedro de BO6 

(B=Ti, Mg, Nb) 

548 
445 

551 442 445 442   
Bending  Octaedro de BO6 

(B=Ti, Mg, Nb) 

336  336   336  Stretching (MgNb)-O 

    597 595 
644 
581 

Stretching metal- oxigênio dos 
sítios com coordenação 
tetraédrica (Fe2CoO4) 

      
383 
430 

Stretching metal- oxigênio dos 
sítios com coordenação 
octaédrica (Fe2CoO4) 
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Dando prosseguimento à caracterização dos pós-sintetizados em uma 

etapa (in situ) pelo método Pechini, a Figura 4.25 apresenta os difratogramas 

correspondentes ao sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, variando-se 

a concentração de ferrita. Os dados dos difratogramas em questão foram 

obtidos em rotina convencional, após calcinação das amostras a 800 ᵒC por 1 

hora. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.25- Difratogramas de raios X dos pós calcinados a 800 ᵒC, do sistema 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 0,1<x<0,5 mol. Detalhe dos picos 

difratados correspondentes aos planos (200) e (220) da fase 

PMN-0,325PT (direita). 
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Todos os picos de difração observados nos difratogramas obtidos para 

as diferentes concentrações de ferrita coincidem com os picos dos padrões de 

difração da fase Fe2CoO4, estrutura espinélio, simetria tipo cúbica (JCPDS 22-

1086) e da fase Pb(Mg0,227Nb0,453Ti0,32)O3 (JCPDS # 88-1855), com estrutura 

perovskita e simetria tetragonal de acordo com as análises estruturais de 

Rietveld reportadas na literatura por Singh e colaboradores [154,155].  

Em todas as composições analisadas, não foi detectada a presença de 

fases secundárias, não se apresentando evidências de alteração da 

concentração da fase ferrita quando foi analisada a intensidade relativa dos 

picos nos padrões de DRX dos compósitos, e as relativas intensidades da fase 

FCO aumentam com o aumento da fase ferrita, como é de se esperar.  

De forma similar ao PMN-0,325PT puro sintetizado pelo método Pechini, 

todas as composições do sistema bifásico PMN-0,325PT/FCO apresentaram 

simetria tetragonal na estrutura perovskita do PMN-PT, tal como pode ser 

observado nos picos centrados entre 2θ= 44ᵒ - 46ᵒ, 64,5ᵒ - 67ᵒ. Esses picos 

correspondem às famílias de planos (200) e (220), como apresentado no 

detalhe da Figura 4.26, que sugere que tanto no PMN-0,325PT puro como no 

sistema bifásico existe provavelmente um excesso de Ti+4 estabilizando a 

simetria tetragonal em temperatura ambiente, tal como foi verificado nos 

trabalhos de Singh [154].  

Em todos os difratogramas não se observa nenhuma mudança 

estrutural na fase PMN-0,325PT quando cristalizada in situ com a fase ferrita 

de cobalto (FCO) nas diferentes concentrações, o que leva a concluir que não 

existe difusão nenhuma de íons da fase ferrita na rede da fase PMN-0,325PT. 

Na Tabela 4.13, estão apresentados os valores de parâmetros 

estruturais para cada uma das composições analisadas, calculados a partir dos 

picos do plano (311) da fase FCO e nos planos (200) e (002) da fase PMN-

0,325PT, que são os mais representativos dos difratogramas.  

Analisando-se de forma geral, não foi observada nenhuma mudança 

nos valores de parâmetro de rede nem de densidade das duas fases com o 

aumento de fase ferrita no sistema, confirmando-se a imiscibilidade das duas 

fases e o sucesso da síntese para todas as composições obtidas. Na última 
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coluna da Tabela 4.12, estão estimadas as densidades do compósito bifásico 

nas diferentes composições.  

Tabela 4.12 Valores de parâmetros de rede, distância Interplanar e densidade 

das fases PMN-PT e FCO calculados a partir dos difratogramas de DRX. 

 PMN-0,325PT {200} FCO (311) Compósito 

 a  

(Å) 

c 

(Å) 

c/a ρxrd 

(g/cm3) 

d  

(Å) 

a  

(Å) 

ρxrd 

(g/cm3) 

ρxrd (g/cm3) 

0,1 3,99 4,04 1,01 8,21 ------ ------ 5,29* 7,92 

0,2 3,99 4,05 1,01 8,19 2,53 8,38 5,29 7,62 

0,3 3,99 4,04 1,01 8,21 2,52 8,37 5,31 7,34 

0,4 3,99 4,04 1,01 8,22 2,53 8,40 5,27 7,04 

0,5 3,99 4,04 1,01 8,23 2,53 8,39 5,28 6,75 

*Foi utilizado o valor da densidade da ferrita calculada para a amostra com 0,2 mol (5,29 

g/cm3). 

 

Finalmente, foi realizado o refinamento pelo método Rietveld das 

estruturas cristalinas do sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO para as 

composições x=0,2 mol e 0,5 mol, calcinadas a 800°C por 1 hora, utilizando-se 

o programa GSAS, de forma similar ao sistema 0,9PZN-0,1PT/FCO, com o 

objetivo de determinar com maior precisão tanto os parâmetros de rede como 

as proporções de cada fase no compósito, e compará-los com os já obtidos em 

rotina convencional. 

As estruturas foram refinadas usando-se o ICSD-184063 correspondente 

à fase Fe2CoO4, estrutura tipo espinélio com estrutura cristalina tipo cúbico, 

pertencente ao grupo espacial Fd-3m [143] (ano 2012), e o ICSD-155871 

correspondente à fase Pb(Mg0,227Nb0,453Ti0,32)O3, estrutura do tipo perovskita 

com estrutura cristalina do tipo tetragonal pertencente ao grupo espacial P4mm 

[154] (ano 2006). 

A Figura 4.26 ilustra os resultados obtidos com o refinamento pelo 

método de Rietveld das amostras com alto (0,5 mol) e baixo (0,2 mol) teor de 

ferrita.  
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Figura 4.26- Gráficos do refinamento Rietveld para os pós de (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO com x=0,2 mol (a) e x=0,5 mol (b) calcinados a 

800 ᵒC durante 1 h.  
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Os resultados mostraram que todos os picos de intensidade 

considerável nas duas composições foram ajustados, confirmando-se a 

obtenção das fases cristalinas desejadas sem nenhum indício de fase 

secundária (pirocloro ou difusão entre as fases), tal como era o objetivo 

principal desta Tese. Esse resultado corrobora a análise dos resultados obtidos 

com os ensaios de DRX em rotina convencional. 

Observou-se também uma boa correlação entre os difratogramas 

experimentais e calculados, evidenciada pela pouca variação da reta que indica 

a diferença entre eles, mostrando que os resultados são de alta confiabilidade.  

Na Tabela 4.13, estão expostos os valores dos coeficientes de 

confiabilidade para o refinamento Rietveld das duas amostras analisadas. 

Pode-se verificar que os fatores de ajuste, (χ2), são razoavelmente superiores a 

1, o que é esperado para amostras policristalinas na forma de pó, assim como 

os valores residuais relativos (Rwp), que foram de 10,5% e 10,8% para a 

amostra com 0,2 mol e 0,5 mol de ferrita, respectivamente. Essas 

porcentagens estão em torno do valor usual para policristais, que é de ~10%. 

 

Tabela 4.13 Parâmetros de rede de cada uma das fases e coeficientes de 

confiabilidade para o refinamento Rietveld das amostras (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO com x=0,2 mol e 0,5 mol. 

mol  
% 

Fase 
a 

(Å) 
c 

(Å) 

Volume 
da célula 

(Å3) 
χ2 Rwp 

(%) 
Rp  
(%) 

RBragg 
(%) 

X=0,2 

FCO 14,6 8,36 8,36 585,31 

2,41 10,5 7,81 4,98 
Teórica 15,6    
PMN-

0,325PT 
85,4 3,99 4,04 70,31 

Teórica 84,4    

X=0,5 

FCO 40,4 8,38 8,38 588,29 

1,87 10,8 7,72 3,83 

Teórica 42,4    

PMN-
0,325PT 

59,6 
3,98 

 
4,04 64,11 

 

Teórica 57,5    
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O índice RBragg para as duas amostras estão baixos indicando que o 

modelo aplicado reproduz, de forma razoável, as observações cristalográficas e 

que não há nenhuma discrepância sistemática entre as intensidades 

observadas (experimentais) e as calculadas. 

Levando-se em consideração os valores obtidos para os parâmetros de 

rede calculados a partir do método Rietveld, verificou-se que eles estão muito 

próximos dos valores calculados inicialmente a partir dos DRX em rotina 

convencional para essas mesmas amostras (apresentados na Figura 4.25 e na 

Tabela 4.12), validando assim ambos os métodos na determinação dos 

parâmetros de rede a partir dos dados de DRX. 

As porcentagens de massas obtidas (calculadas), para cada uma das 

fases (FCO e PMN-0,325PT), quando comparadas com o valor teórico 

esperado nas duas amostras analisadas, resultaram em uma deficiência da 

fase FCO de aproximadamente 1% para a composição x=0,2 mol e 

aproximadamente 2% para x=0,5 mol, o que indica a alta correlação entre o 

modelo usado no refinamento e os dados experimentais. 

Dessa forma, o refinamento pelo método de Rietveld respalda todos os 

resultados anteriormente discutidos que validam o método de síntese Pechini in 

situ implementado de forma inédita neste trabalho de Tese para a obtenção 

das fases constituintes do sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO. Tal 

método possibilita a obtenção dessas fases sem a presença de fases 

secundárias em todas as composições analisadas, e garantindo também a 

estabilidade da fase tipo perovskita no PMN-0,325PT policristalino.  

Na Tabela 4.14 e Figura 4.27, são representadas as variações de área 

superficial específica (SBET) em função da concentração de ferrita no sistema 

bifásico particulado (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO com 0,1 ≤x≤0,5 mol, calcinado 

a 800 ᵒC por 1 hora em atmosfera de ar. 
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Tabela 4.14 Valores de área superficial e de tamanho médio de partícula 

calculados pelo método BET do sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 

em função da concentração de ferrita. 

 

FCO 

(mol) 
Área superficial 

SBET (m2/g) 
Diâmetro esférico 
médio DBET (nm)* 

Tamanho de 
cristalito (nm)** 
PMN-0,325PT 

Tamanho de 
cristalito (nm)** 

FCO 

0,1 3,2 236,9 48 -------- 
0,2 3,5 226,7 45 59 
0,3 4,4 185,1 46 55 
0,4 5,1 167,9 49 55 
0,5 5,5 157,0 49 51 

* Calculados segundo a equação 3.1, usando-se o valor da área superficial SBET e os valores 

de densidades calculadas a partir das análises de DRX, apresentados na Tabela 4.11** 

Calculado segundo a equação de Scherrer 3.1. 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.27. Variação de SBET e DBET em função da concentração da fase FCO 

no compósito bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, 0,1≤x≤0,5 mol, 

calcinado a 800 ᵒC por 1 hora em atmosfera de ar. 

 

De forma similar ao sistema com 0,9PZN-0,1PT analisado 

anteriormente, o sistema bifásico com PMN-0,325PT, como fase constituinte, 

apresenta um crescimento gradual nos valores de área superficial SBET com o 

aumento da concentração de fase ferrita no sistema. Esse resultado pode ser 

atribuído ao fato de que, com a diminuição progressiva da uma das fases 

(FCO), a solidificação ou precipitação que precede a cristalização da outra fase 
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(PMN-0,325PT) em maior proporção leva ao aumento no seu tamanho da 

partícula. Como consequência, tem-se a diminuição do tamanho médio de 

partícula com o aumento de ferrita no sistema, como apresentado na Figura 

4.27, que sugere um nível intermediário de aglomeração das partículas. 

Verificou-se também que, na temperatura final de síntese (800 ᵒC) e na 

faixa de concentrações de ferrita usada no sistema bifásico, não houve 

variação no valor estimado de tamanho de cristalito. A estimativa foi feita 

segundo a equação de Scherrer (equação 3.1), usando-se os picos de difração 

de maior intensidade de cada uma das fases, correspondentes aos planos 

(110) e (311) do PMN-0,325PT e da FCO. Esse resultado sugere que não 

existe nenhuma mudança no mecanismo de crescimento do cristal com o 

aumento da concentração de ferrita.  

Assim, considerando-se 800 ᵒC a temperatura de mais alta 

cristalinidade pelos resultados da análise de DRX, obtiveram-se tamanhos de 

cristalitos na faixa de 40 a 50 nm para a fase PMN-0,325PT, e 50 a 60 nm para 

a fase FCO, sugerindo o caráter nanométrico do sistema bifásico particulado. 

A Figura 4.28 apresenta as micrografias em BSE (back scatering), 

obtidas por microscopia eletrônica de varredura (MEV) do sistema bifásico (1-x) 

PMN-0,325PT/ (x)FCO 0,1<x<0,5 mol, calcinado a 800 ᵒC. De acordo com as 

imagens de MEV, as regiões escuras presentes em todas as amostras 

correspondem à fase FCO, e as regiões claras correspondem à fase PMN-

0,325PT. 

Em todas as composições analisadas, observou-se a presença de 

grandes aglomerados, com uma distribuição muito homogênea tanto da fase 

ferrita (região escura) como da fase PMN-0,325PT (região clara), além de um 

aspecto morfológico de tipo equiaxial.  

É evidente que a redução da concentração de ferrita no sistema resulta 

no crescimento das partículas primárias da fase PMN-0,325PT, tal como era 

previsto pelos resultados de área superficial SBET e diâmetro médio DBET 

discutidos anteriormente (Tabela 4.14). 
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Figura 4.28- Microscopia eletrônica de varredura (modo BSE) dos pós do 

sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO calcinados a 800 ᵒC. 
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Continuação (Figura 4.28.) 

Verificam-se tamanhos de partícula primária de cada uma das fases 

constituintes de aproximadamente 50 nm para a fase FCO e aproximadamente 

100 nm para a fase PMN-0,325PT nas composições de maior conteúdo de 

ferrita (x=0,4 mol e 0,5 mol), até tamanhos cerca de 100 nm para a fase FCO e 

de cerca de 200 nm para a fase PMN-0,325PT nas composições com menor 

conteúdo de ferrita x=0,1 mol. 

Em todas as composições analisadas, não foi observada a presença de 

partículas com distinta morfologia ou com grande diferença no contraste na 

escala de cinza, sugerindo-se que não há precipitação de MgO pela 

evaporação de PbO, típico na síntese de PMN-0,325PT, ou outro tipo de fase 

secundária no sistema pela reação entre as duas fases. Isso corrobora os 

resultados de análise de DRX sobre a formação e estabilização das fases 

perovskita e espinélio no sistema bifásico apresentadas anteriormente.  

As micrografias por MET no modo varredura (STEM) em campo claro 

para a amostra (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO com composição x=0,5 mol, 

podem ser visualizadas na Figura 4.29 . 
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Figura 4.29- Imagens de MET (STEM) do pós-cerâmicos do sistema (0,5) 

PMN-0,325PT/ (0,5)FCO calcinados a 800 ᵒC por 1 hora.  

 

De forma similar ao sistema 0,9PZN-0,1PT, podem ser observados 

dois tamanhos de partícula bem diferenciados e homogeneamente distribuídos. 

Ambos os tipos de partículas se mostram facetados e nota-se o aspecto de 

aglomerado mole.  

Com o objetivo de distinguir a disposição de fases na amostra e 

determinar a composição elementar das partículas, micrografias de campo 

escuro de alto ângulo em STEM (HAADF-STEM) são apresentadas na Figura 

4.30. Tal como foi explicado na seção anterior, nas imagens HAADF-STEM, as 

partículas maiores aparecem mais claras, indicando que, na sua composição 

elementar encontram-se elementos com número atômico (Z) maior em 

comparação com as partículas menores, que se apresentam com menor 

contraste na imagem (escuras). Assim, considerando-se a composição 

elementar do compósito bifásico (0,5) PMN-0,325PT/ (0,5)FCO, é possível 

inferir que as partículas maiores são constituídas principalmente por Pb, Nb, 

Mg e Ti, sugerindo-se que provavelmente correspondam à fase PMN-0,325PT, 

e as partículas menores são constituídas principalmente de Fe e Co sugerindo 

que correspondam à fase FCO. 

Das distribuições estatísticas do tamanho de partícula para cada uma 

das fases, considerando-se as imagens HAADF-STEM apresentadas na Figura 
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4.30 (inset), pode-se evidenciar uma distribuição monomodal com uma 

moderada dispersão nos tamanhos de partícula em cada uma das fases, 

valores médios de tamanho de partícula de 40,5 ± 1,01 nm para a fase FCO e 

88,5 ± 2,18 nm para a fase PMN-0,325PT obtidos mediante o ajuste do 

histograma usando-se a função Lognormal. Esses valores médios estão de 

acordo com os de tamanho de cristalito estimados pela equação de Scherrer. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.30- Imagens HAADF-STEM dos pós-cerâmicos do sistema 0,5(PMN-

0,325PT)/0,5FCO, calcinados a 800 °C. (Inset) histogramas de 

distribuição de tamanho de partícula clara (PMN-0,325PT), escura 

(FCO). 

 

A Figura 4.31 apresenta o mapeamento elementar realizado sobre a 

amostra (0,8)PMN-0,325PT/(0,2)FCO, valendo-se do modo varredura STEM 

em campo escuro. É possível verificar que as concentrações mais elevadas de 

Pb, Mg, Nb e Ti coincidem com as regiões das partículas maiores e, 

efetivamente, o Ti encontra-se distribuído sobre essas mesmas regiões. Dessa 

maneira, é possível afirmar que as maiores partículas correspondem à fase 

PMN-0,325PT. Por outro lado o Fe e Co alocam-se preferencialmente para 

onde não há presença de Pb, Nb, Mg e Ti, confirmando-se que as partículas 

menores correspondem à fase ferrita. 
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Figura 4.31- Mapeamento elementar dos pós-cerâmicos do (0,8)PMN-

PT/(0,2)FCO, calcinados a 800°C. Imagem no modo STEM: 

acima, da esquerda para direita, o mapeamento do Pb, Nb, Mg; 

abaixo, os mapeamentos do Ti, Fe e Co. 

 

 

4.1.5. Conclusões parciais 

 

Foi verificada a alta dificuldade na síntese por Pechini da fase pura 

0,9PZN-0,1PT do tipo perovskita no estado policristalino, resultando, após o 

tratamento térmico de 600 ᵒC, pós com apenas 6,4% de fase perovskita, a qual 

foi degradada com o aumento da temperatura. Esse resultado está de acordo 

com a literatura [44-47]. Por outro lado, foi sintetizado satisfatoriamente o 

sistema PMN-0,325PT puro mediante o método de precursor polimérico, 

Pechini, sem adição de excessos de PbO ou MgO, uma vez que, pela 

saturação de nitrogênio criada durante a termólise dos compostos nitrogenados 

provenientes dos precursores usados, a pressão de vapor desses óxidos (PbO 

e MgO) é reduzida, impedindo sua sublimação. 

Pelos valores de entalpia de formação calculados mediante o método 

não isotérmico de decomposição dos precursores (Friedman), verificou-se a 

Pb Nb Mg 

Ti Co Fe 
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grande diferença nas entalpias de formação entre a fase ferrita (30<ΔH<50 

kJ/mol) e as fases 0,9PZN-0,1PT e PMN-0,325PT (4<ΔH<1 kJ/mol), o que 

justifica o fato de a cristalização das duas fases acontecer em uma única etapa 

de calcinação, partindo-se de um sólido quase amorfo contendo todos os 

cátions de interesse.  

Pela análise de FTIR em função da temperatura, foi verificada a 

substituição lenta das ligações NO3
- pelas ligações (Pb, Zn, Ng)-O, permitindo 

um melhor controle na estabilização da fase perovskita no 0,9PZN-0,1PT com 

o aumento da temperatura. 

Das análises de DRX do sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, 

observou-se um deslocamento nos ângulos 2θ na faixa de 44ᵒ - 46ᵒ 

correspondente ao plano (200) gerando uma leve contração da célula cristalina, 

que indica uma possível substituição de alguns íons de Zn+2 por Fe+3 pela 

proximidade dos raios atômicos.  

Da análise de EDX, comprovou-se um excesso de íons de Fe+3, Co+2 e 

Ti2+ relativo à formula estequiométrica. Esses íons possivelmente estejam 

substituindo alguns lugares B’, tal como foi verificado por DRX, o que cria uma 

considerável deficiência de oxigênio devido à não estequiometria das espécies, 

tornando a fase pirocloro metaestável, favorecendo a estabilização da fase 

perovskita no 0,9PZN-0,1PT. 

No caso do sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, não foi observada 

nenhuma mudança nos valores de parâmetro de rede nem de densidade das 

duas fases com o aumento de fase ferrita no sistema, confirmando a 

imiscibilidade das duas fases e o sucesso da síntese para todas as 

composições trabalhadas. 

Foi demonstrado, mediante as análises de FTIR e DRX tanto em rotina 

convencional como passo a passo (Rietveld), a insolubilidade das fases FCO e 

0,9PZN-0,1PT, assim como do FCO e PMN-0,325PT em todas as composições 

sintetizadas nesta Tese, validando o método in situ para a obtenção de 

sistemas bifásicos, assim como a efetividade do método na estabilização em 

100% da fase perovskita do 0,9PZN-0,1PT em presença de ferrita nas 

concentrações acima de 0,2 mol. Embora as composições de 0,05 mol e 0,1 
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mol de ferrita tenham apresentado uma redução na estabilidade da fase 

perovskita em 88% e 96% respectivamente, consideram-se esses resultados 

altamente motivadores, estimado-se que, na literatura, o máximo valor de fase 

perovskita no PZN-PT reportado é de 77% em estado policristalino. No caso do 

PMN-0,325PT, foram garantidos 100% de fase perovskita em todas as 

composições trabalhadas. 

Na composição de baixo teor de ferrita x=0,05 mol, observou-se uma 

redução considerável da fase pirocloro quando a amostra foi tratada em 

atmosfera de nitrogênio, passando de 88% de fase perovskita estabilizada na 

calcinação em atmosfera de ar para 98,7% de fase perovskita estabilizada;  ao 

contrário da composição x=0,2 mol também calcinada em atmosfera de 

nitrogênio, esta apresentou uma redução da fase perovskita em 6,4% (93,6%), 

quando comparada com sua análoga calcinada em atmosfera de ar (100% de 

fase perovskita estabilizada), sugerindo que a temperatura de 800 ᵒC escolhida 

como temperatura final de calcinação valendo-se de uma atmosfera de 

nitrogênio nas composições acima de x=0,2 mol de ferrita, não foi suficiente 

para completar a transformação de fase pirocloro para perovskita. 

Observou-se uma diminuição da área superficial do sistema bifásico 

em função do decréscimo do teor de ferrita, resultado corroborado pelas 

análises de MEV e MET, verificando-se que no sistema (1-x)0,9PZN-

0,1PT/(x)FC o tamanho de partícula da fase ferrita está entre 60 e 50 nm (para 

todas as composições) e no caso da fase 0,9PZN-0,1PT, esta apresentou 

tamanhos de partícula que variam desde 150 nm (para a composição x=0,5 

mol), até 1500 nm (para a composição x=0,1 mol). No caso do sistema (1-

x)PMN-0,325PT/(x)FC, foram obtidos tamanhos de partícula entre 100 e 200 

nm para a fase PMN-0,325PT. De forma geral, a distribuição das fases em 

cada um dos sistemas estudados foi muito homogênea quando comparado 

com a mistura convencional reportada na literatura.  

4.2 Sinterização dos sistemas bifásicos: Caracterização estrutural e 

microestrutural 
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A segunda etapa desta Tese consistiu no estudo do processo de 

densificação das amostras sintetizadas in situ pelo método Pechini, 

correspondentes aos sistemas bifásicos (1-x)0,9PbZN-0,1PT/(x)FCO e (1-

x)PbMNbO-0,325PT/(x)FCO com 0,2≤x≤0,5 mol analisados na seção anterior. 

Para tal fim, foi inicialmente avaliado o método de sinterização convencional 

seguido de métodos não convencionais como micro-ondas e spark plasma, 

com o objetivo de atingir um nível elevado de densificação, preservando-se a 

integridade das fases constituintes nos respectivos sistemas trabalhados. Os 

resultados relativos a essa etapa serão presentados a seguir. 

 

4.2.1. Sinterização convencional dos sistemas 0,9PZN-0,1PT/ FCO e PMN-

0,325PT/ FCO em função da concentração de ferrita 

 

As condições de produção e compactação foram mantidas constantes 

para todas as amostras estudadas, de tal forma a minimizar variações nos 

resultados obtidos.  

Primeiramente, foram realizados ensaios dilatométricos por 

aquecimento convencional nas amostras compactadas “a verde”, partindo-se 

dos pós sintetizados de (1-x)0,9PZN-0,1/(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 

nas diferentes concentrações de ferrita 0,2≤x≤0,5 mol (concentrações nas 

quais foi possível garantir a estabilização de 100% da fase perovskita no 

0,9PZN-0,1PT), a fim de se determinar os estágios de sinterização e os 

respectivos mecanismos atuantes. 

A Figura 4.32 apresenta as curvas características da retração linear 

(Y=ΔL/Lo) obtidas em função da temperatura de sinterização dos compósitos 

(1-x)0,9PZN-0,1/(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO para todas as 

composições de ferrita. 
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Figura 4.32- Curvas de retração linear (símbolos) e taxa de retração (linha 

sólida) em função da temperatura do (1-x)0,9PZN-0,1PT/(x) FCO 

(a) e (1-x)PMN-,325PT/(x)FCO (b) com 0,2<≤x≤0,5 mol. 

 

Nessas curvas, para os dois sistemas bifásicos avaliados, observa-se 

um aumento suave no módulo da retração linear, indicando um processo 

homogêneo de retração sem etapas de expansão por liberação abrupta de 
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gases e sem contrações subidas, que seriam indicativas de quebra de 

aglomerados. 

 É possível observar que, com o aumento de fase ferrita no compósito 

(1-x)0,9PZN-0,1/(x)FCO, ocorre uma retração maior na amostra, que vai de 

27% para a composição x=0,1 mol até 31% para a composição x=0,5 mol, 

como era esperado, levando-se em conta que o tamanho de partícula reduziu 

consideravelmente com o aumento do teor de ferrita nesse sistema, tal como 

foi observado nos resultados apresentados na seção 4.1.2. 

 Por outro lado, o compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO apresentou 

retrações maiores para as composições com menor porcentagem de ferrita, 

indicando um melhor empacotamento das partículas, tal como apresentado na 

Tabela 4.15. 

  

Tabela 4.15 Principais dados obtidos por dilatometria convencional para as 

amostras dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO  com 0,2≤x≤0,5 mol. 

x 

Faixa de 
temperatura 

estágio inicial 
(C)* 

Temperatura 
de 

taxa de 
retração 

máxima (ºC) 

Temperatura 
estágio final 

(ᵒC) 

Retração 
linear a 
taxa de 
retração 

máxima (%) 

Retração 
linear 
total 
(%) 

Energia 
de 

ativação 
(kJ/mol)** 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO 

0,2 822-872 887 981 11,7 27 142,8 

0,3 806-851 879 973 13,2 27 157,9 

0,4 801-849 866 956 12,7 30 232,5 

0,5 764-841 856 955 9,8 31 267,1 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 

0,2 827-887 901 962 12,5 35 135,6 

0,3 830-875 895 954 13,2 37 142,5 

0,4 832-877 897 970 11,6 31 192,5 

0,5 837-887 915 962 13,2 28 220,3 

*Intervalo de temperatura utilizada no modelo Woolfrey e Bannister usando a equação 4.3. 

** Cálculo de energia de ativação usando a equação 4.4. 

 

 De acordo com a taxa de retração linear (Y=ΔL/Lo) em relação ao 

tempo, apresentada na mesma Figura 4.32 em linha sólida para os dois 

sistemas, observou-se que, para o compósito (1-x)0,9PZN-0,1/(x)FCO, a 
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máxima taxa de retração linear ocorre a 886 ᵒC para a composição x=0,2 mol e 

diminui gradualmente até 856 ᵒC na composição x=0,5 mol. Vale ressaltar que 

a diminuição da temperatura de máxima taxa de retração linear está associada 

diretamente à área superficial do pó, de modo que, quanto maior a área 

superficial maior a força motriz para que ocorra a densificação [160]. Isso 

justifica a diminuição gradual da temperatura de máxima retração com o 

aumento da fase ferrita para o caso do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1/ (x)FCO, tal 

como pode ser observado na Figura 4.33. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.33- Temperatura de máxima taxa de retração linear em função da 

concentração de ferrita do (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO com 

0,2<x<0,5 mol. 

 

 No entanto, para o compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, as 

temperaturas de máxima taxa de retração nas diferentes composições de 

ferrita estão muito próximas, na faixa de 895 ᵒC e 915 ᵒC. Tais resultados não 

seguem nenhum padrão como o caso do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO, provavelmente devido aos tamanhos de partícula da fase PMN-

0,325PT, que, embora aumentem com a diminuição da ferrita, a diferença não 

é tão evidente como é o caso do sistema com 0,9PZN-0,1PT, tal como foi 

observado nas micrografias de MEV (Figura 4.13 e Figura 4.28) de cada um 

dos sistemas discutidos anteriormente.  

 A determinação da temperatura em que ocorre a máxima taxa de 

retração linear é importante para se estabelecer o estágio inicial de 
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sinterização, pois, de acordo como trabalho de Lange [161] para temperaturas 

abaixo da temperatura de máxima taxa de retração linear, a cinética de 

sinterização é dominada por mecanismos densificantes e, acima dessa 

temperatura, prevalecem os mecanismos não densificantes, tais como 

crescimento de grão. Assim, com base na máxima taxa de retração linear em 

relação ao tempo para cada compósito estudado, verificou-se que, no 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, o estágio inicial se estende até 11,7% 

de retração linear para a composição x=0,2 mol, passando por um máximo de 

13,2% para a composição x=0,3 mol e finalmente até 9,8% para x=0,5 mol, 

levando-se em consideração que a composição x=0,5 mol atinge a máxima 

taxa de retração em menor temperatura quando comparada com as outras 

composições.  

 Por outro lado, para o compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO o estágio 

inicial se estende até 12,5% para a composição x=0,2 mol, passando por um 

máximo de 13,2% para as composições x=0,3 mol de forma similar à do 

sistema com 0,9PZN-0,1PT, e finalmente até 11,6% para x=0,4 mol. É 

importante ressaltar que os valores das retrações estão próximos entre si para 

todas as composições avaliadas do sistema com PMN-0,325PT, valores que 

destacam o fato de que a diferença de tamanho de partícula do PMN-0,325PT 

com a diminuição da concentração de ferrita não é tão grande quando 

comparada com o sistema com 0,9PZN-0,1PT, tal como é apresentado na 

Tabela 4.15.  A determinação do início do estágio inicial foi realizada com base 

no gráfico de Ln(dY/dt) em função de Y, como apresentado na Figura 4.34, 

onde é possível observar que, para todas as composições analisadas do 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, a região linear inicia-se em torno de 

2% de retração linear. Esse resultado é diferente do compósito (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, onde a região linear inicia antecipadamente, em torno de 1%. 

Dessa forma, o estágio inicial para as composições com 0,9PZN-0,1PT situa-se 

entre 2% e 10% de retração linear e para as composições com PMN-0,325PT 

situa-se entre 1% e 10%. Assim, os dados a serem utilizados na aplicação dos 

modelos analíticos a seguir serão os compreendidos nesses intervalos para 

cada compósito. 
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Figura 4.34- Gráfico de Ln(dY/dt) em função da retração linear Y (%) dos 

sistemas (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO  (b) com 0,2<x<0,5 mol. 

 

 Dessa forma foram definidos os estágios de sinterização: estágios pré-

inicial e inicial de sinterização marcados como região I na figura 4.32, os quais 

correspondem ao rearranjo das partículas e formação dos pescoços através 

dos mecanismos de transporte superficiais, com uma retração linear não 

excedendo 10% para todas as composições analisadas. Assim, conforme a 

Figura 4.32(a), no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO a região I 

corresponde a temperaturas inferiores a 872 ᵒC para todas as composições 

analisadas, onde predominam mecanismos de difusão superficial e 

evaporação-condensação em menor escala. Nota-se que a temperatura onde 

começa o estágio inicial de sinterização diminui com o aumento da 

concentração de ferrita, como era de se esperar pelo decréscimo do tamanho 

de partícula do compósito 0,9PZN-0,1PT e pela homogeneidade relativa ao 

tamanho das partículas das duas fases conforme aumenta o teor de ferrita, 

indicando um melhor empacotamento das partículas, tal como foi verificado 

pela diminuição da temperatura de máxima retração linear mostrada na Figura 

4.33. No caso do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, Figura 4.32(b), a 

região I corresponde a temperaturas inferiores de 887 °C em todas as 

composições de ferrita analisadas. 
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 Segundo a literatura, o mecanismo de difusão por contorno de grão 

predomina perante os demais mecanismos no segundo estágio de sinterização, 

devido à sua energia de ativação intermediaria, enquanto que difusões 

volumétricas e superficiais cooperam com o fluxo de massa e alisamento da 

superfície das partículas. Esse estágio corresponde ao intervalo de 

temperatura demarcado como região II na Figura 4.32, em que se nota maior 

retração linear e, consequentemente, maiores, correspondendo a temperaturas 

em torno, da máxima taxa de retração linear do material. Dessa forma, o 

estágio intermediário de sinterização encontrase entre 856 ᵒC e 887 ᵒC para o 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e entre 895 ᵒC e 915 ᵒC para o 

compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO. 

 O estágio final de sinterização (região III), que, segundo a literatura, 

corresponde a um crescimento excessivo de grãos, é observado para 

temperaturas acima de 950 °C para ambos os compósitos, nas diferentes 

composições de ferrita estudadas. 

 Diante desses resultados, é possível determinar os valores de energia 

de ativação para o estágio inicial de sinterização, fazendo uso do modelo 

simples de Woolfrey e Bannister. Esse modelo fornece a equação 4.3, 

adaptada do modelo de Coble, para o estágio inicial de sinterização não-

isotérmica. 

              (4.3) 

com T2 dY/dT, que representa a taxa de retração linear em função da 

temperatura T; Q é a energia de ativação; R a constante universal dos gases; e 

n está associada ao mecanismo dominante de sinterização no estágio inicial, 

que pode assumir valor de 0 para fluxo viscoso, 1 para difusão através da 

estrutura cristalina e 2, quando a difusão é através do contorno de grão. 

 De acordo com essa equação, o gráfico de T2dY/dT vs Y% será uma 

reta no intervalo de temperaturas correspondente ao estágio inicial de 

sinterização com coeficiente angular Q/(n+1)R. Para a determinação da 

energia de ativação no estágio inicial, pode-se utilizar a equação de Bacmann-

Cizeron (equação 4.4): 
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        (4.4) 

 

 No Apêndice A, estão representados os gráficos de T2dY/dT em função 

de Y% para cada composição usando-se a equação 4.3. Nesses gráficos, os 

pontos que se ajustaram a uma reta foram identificados e usados para o 

cálculo da energia de ativação, através da equação (4.4). Tais pontos 

correspondem aos valores de retração linear da faixa de temperatura do 

estágio inicial, registrada na Tabela 4.15. 

 Assim, os valores calculados de energia de ativação Q, segundo o 

modelo de Woolfrey e Bannister são apresentados na Tabela 4.15 para os 

compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  com 

0,2<x<0,5 mol. Observa-se, para ambos os sistemas bifásicos, que a energia 

de ativação para o estágio inicial de sinterização é alta (Tabela 4.15) e 

aumenta progressivamente com o aumento da fase ferrita. Isso indica alta 

dificuldade de formação de pescoços e densificação do material, 

principalmente para composições com alto conteúdo de ferrita no compósito 

com 0,9PZN-0,1PT, embora nesse sistema a composição x=0,5 mol seja a que 

apresenta menor tamanho de partícula, o que reduz as temperaturas de início 

de cada estágio de sinterização. Essa composição é a que apresenta maior 

dificuldade de densificação, provavelmente devido às diferenças na cinética de 

densificação da cada uma das fases constituintes.  

 Com base nos estágios de sinterização acima determinados pela 

técnica de dilatometria, vários testes de sinterização convencional foram 

realizados em temperaturas que variaram de 800 ᵒC a 1000 ᵒC para todas as 

composições dos sistemas bifásicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO. As sinterizações visaram a obtenção de amostras com alta 

densidade, mantendo a integridade das fases. Fixou-se a taxa de aquecimento 

em 5 ᵒC/min e patamar de 3 horas, com controle de atmosfera rica em chumbo, 

tal como descrito no capítulo de materiais e métodos.  
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 A Figura 4.35 apresenta os resultados de densidade aparente em 

função da temperatura de sinterização dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.35- Curva de densificação em função da temperatura das 

composições 0,2<x<0,5 mol de ferrita dos sistemas (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  (b) 

sinterizadas convencionalmente. 

 

 Observa-se que todas as amostras atingem uma máxima densidade, 

porém, com o aumento da fase ferrita, o valor de densidade máxima atingida 

em sinterização convencional diminui em ambos os compósitos, não superando 

os 92% no caso da composição x=0,5 mol. Entretanto, as composições x=0,2 e 

0,3 mol atingiram densidades de 94 e 93%, respectivamente, no compósito 

com 0,9PZN-0,1PT, tal como apresentado na Tabela 4.16. Por outro lado, no 

sistema com PMN-0,325PT, a composição x=0,2 mol atingiu uma densidade 

aparente máxima de 96%, a qual decresce gradualmente até 92% para a 

composição x=0,5 mol. De modo geral, é evidente que as composições de 

baixo teor de ferrita no sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  atingiram maiores 

valores de densidade aparente em comparação ao sistema (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO, resultado que está diretamente relacionado com o valor das 

energias de ativação calculadas acima e apresentadas na Tabela 4.15, as 

quais são menores para o caso do sistema com PMN-0,325PT. 
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Tabela 4.16 Temperatura onde foi atingida a máxima densidade aparente dos 

diferentes compósitos, usando-se forno convencional e tamanho médio de grão 

das fases constituintes para cada uma das amostras trabalhadas. 

x 
Temperatura de 

sinterização 
(ᵒC) 

Densidade 
relativa 
(g/cm3) 

Densidade 
aparente 

(%)* 

Tamanho de 
grão FCO 

(μm)** 

Tamanho de 
grão perovskita 

(μm)** 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO 
0,2 850 7,4 94 0,58 ± 0,3 1,35 ± 0,2 
0,3 870 7,1 93 0,65 ± 0,2 1,50 ± 0,1 
0,4 900 6,7 92 1,02 ± 0,3 2,01 ± 0,2 
0,5 900 6,3 91 1,56 ± 0,2 2,12 ± 0,2 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 
0,2 850 7,3 96 0,34 ± 0,5 0,40 ± 0,2 
0,3 870 6,9 93,5 0,55 ± 0,4 0,45 ± 0,2 
0,4 870 6,5 92 0,81 ± 0,6 0,53 ± 0,2 
0,5 870 6,3 92 2,0 ± 0,2 0,76 ± 0,1 

*Estimada usando os valores de densidade calculada por DRX das Tabelas 4.4 e 4.12. 

** Valores obtidos mediante o ajuste do histograma usando-se a função Lognormal, mostrado 

no Apêndice B. 

 A queda da densidade observada com o aumento da temperatura em 

todas as composições dos dois sistemas estudados ocorre devido à 

volatilização e perda de PbO no material, que, no caso do compósito (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, leva à total desestabilização da fase perovskita, 

formando a fase pirocloro, embora a fase perovskita tenha sido estabilizada 

com a presença de ferrita durante a etapa de síntese, tal como foi discutido na 

seção anterior, qualquer mudança significativa de temperatura afeta a 

estabilidade do sistema, resultado apresentado no Apêndice C. Após a 

obtenção das amostras pelo método de sinterização convencional, nas 

temperaturas onde foram atingidos os máximos valores de densidade aparente, 

realizou-se uma análise por difração de raios X (DRX) na superfície das peças 

com um desbaste na peça de 500 μm (que possibilita atingir a região central da 

peça de 1mm de espessura) para verificar se houve alguma mudança 

estrutural decorrente do processo de sinterização. A Figura 4.36 apresenta os 

padrões de difração dos compósitos cerâmicos particulados correspondentes 

aos sistemas (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  

sinterizados em forno convencional. 
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Figura 4.36- Difratogramas de raios X dos compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  (b) sinterizadas 

convencionalmente.  
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 Observou-se em todas as amostras cerâmicas preparadas a partir dos 

pós com 0,9PZN-0,1PT e com PMN-0,325PT, nas diferentes composições de 

ferrita, perfis de difração de raios X similares aos obtidos para cada um dos 

sistemas bifásicos após o tratamento térmico da resina pré-calcinada, 

reapresentados nas Figuras 4.8 e 4.25, respectivamente, nas seções 4.1.2.2 e 

4.1.4.2. Com a presença de somente as fases constituintes de cada compósito, 

a fase perovskita 0,9PZN-0,1PT (comparação a partir da ficha padrão do 

JCPDS 22-663, com simetria cúbica, grupo espacial Pm3m), a fase perovskita 

do PMN-0,325PT (segundo a ficha cristalográfica JCPDS 88-1855, simetria 

tetragonal, grupo espacial P4mm), e da fase espinélio Fe2CoO4 (JCPDS 22-

1086, simetria cúbica, grupo espacial Pm3m).  

 Em ambos os sistemas compósitos não se teve indício de formação de 

fase pirocloro por evaporação de PbO ou presença de fases secundárias 

decorrentes da interdifusão das fases constituintes.   

 Entretanto, observa-se o aumento da separação entre os picos 

localizados em 2θ de ~45º, relativos às famílias de planos {200} no compósito 

com PMN-0,325PT, Figura 4.36(b). Esse fato está relacionado com o aumento 

de tamanho de grão que permite uma melhor definição dos picos de difração 

da simetria tetragonal, mas não é observado nenhum deslocamento dos picos 

centrados em 2θ=44,8ᵒ (200) e 45,5ᵒ (002) em comparação com os resultados 

de DRX do sistema em pó (Figura 4.25). 

 Contudo, não há evidências de alteração da concentração da fase FCO 

quando se analisa a intensidade relativa dos picos nos perfis de DRX dos dois 

compósitos cerâmicos estudados neste trabalho. 

 Para a observação no microscópio eletrônico de varredura, as 

amostras foram fraturadas e tiveram suas superfícies convenientemente 

polidas. Diversas microrregiões foram observadas e fotografadas, de modo que 

as micrografias a seguir são representativas da microestrutura de todas as 

composições estudadas.  

 Nas Figuras 4.37 e 4.38, são apresentadas as micrografias (no modo 

de observação de elétrons retroespalhados, ou BSE) para os compósitos de (1-

x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas diferentes composições, sinterizados nas 
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temperaturas de 850 ᵒC, 870 ᵒC e 900 ᵒC por 3 horas, com controle de 

atmosfera de PbO. Nas Figuras, são apresentados dois aumentos diferentes: 

um de baixo aumento (1000x) para ter uma visão mais ampla tanto da 

distribuição de porosidade como a distribuição da fase FCO na amostra, e um 

de relativo alto aumento (5000x) para verificar a presença de fases secundárias 

decorrentes do processo de sinterização, além de verificar a possível 

interdifução das fases na interface dos grãos de fase diferente.  

 Observa-se que, com o aumento da concentração da fase ferrita, o 

aumento de porosidade é evidente, tal como era de se esperar pelos valores de 

densidade obtidos, apresentados nas curvas da Figura 4.36 (a) e registrados 

na Tabela 4.16. 

 As distribuições de tamanho médio de grão de cada uma das fases 

constituintes (0,9PZN-0,1PT, PMN-0,325PT e FC) dos compósitos estudados 

nas diferentes composições e sinterizados convencionalmente, são 

apresentadas na Tabela 4.16 e no Apêndice B (ajuste do histograma usando-

se a função LogNormal). 

 Assim, os tamanhos de grão tanto da fase ferrita como da fase 0,9PZN-

0,1PT aumentam com o aumento da concentração de ferrita, tal como 

apresentado na Tabela 4.16, indo de 0,58 ± 0,3 μm para 1,56 ±0,2 μm nas 

composições x= 0,2 mol para x= 0,5 mol de fase ferrita; e no caso da fase 

0,9PZN-0,1PT, os tamanhos de grão vão de 1,35 ±0,2 μm para 2,12 ±0,2 μm 

também de menor para maior concentração de ferrita. Esse resultado pode ser 

associado provavelmente ao aumento progressivo da área superficial com o 

aumento do teor de ferrita no sistema, tal como foi discutido na seção anterior, 

já que, quanto menor o tamanho do particulado do material inicial, maior a 

probabilidade de atuação/predominância do mecanismo de difusão superficial, 

resultando em um maior fluxo de massa nos contornos de grãos e, 

consequentemente, crescimento de grão. 
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Figura 4.37- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x)0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO com x=0,2 mol (acima) e x=0,3mol (abaixo), 

sinterizado a 850 ᵒC e 870 ᵒC, respectivamente, por 3 h em forno 

convencional. Região clara: 0,9PZN-0,1PT, região escura FCO.  

X=0,2 mol 

X=0,3 mol 
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Figura 4.38- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x)0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO com x=0,4 mol (acima) e x=0,5mol (abaixo), 

sinterizado a 850 ᵒC e 870 ᵒC, respectivamente, por 3 h em forno 

convencional. Região clara: 0,9PZN-0,1PT, região escura FCO.  

X=0,4 mol 

X=0,5 mol 
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 Com relação ao tipo de fratura observada, as amostras apresentam 

fraturas do tipo intergranular. Levando-se em consideração que fraturas 

intergranulares ocorrem ao longo do contorno de grão, indicando que as forças 

de coesão que mantêm ligados os átomos superficiais de cada grão em contato 

formando os pescoços não foram totalmente efetivas. Isso pode ocorrer devido 

à menor mobilidade dos contornos de grão e, consequentemente, menor fluxo 

de massa nessa região durante o estágio intermediário de sinterização, 

possivelmente pela alta energia de ativação para densificação que possuem 

estes materiais [4,5], tal como foi demonstrado anteriormente na Tabela 4.15, 

ou também pela precipitação de PbO nos contornos de grãos causando o 

mesmo efeito. 

 Por outro lado, é evidente o aumento no grau de percolação da fase 

ferrita com o aumento da sua concentração, considerando-se que esta é uma 

característica importante a ser analisada em sistemas compósitos particulados, 

já que o nível de percolação de uma fase altamente condutiva como é o caso 

da ferrita em uma matriz de relativa alta resistividade, afeta diretamente as 

propriedades elétricas e dielétricas do compósito. 

 Se considerarmos a percolação como f = 0 e, aleatoriamente, 

començamos a criar conexões de modo que f aumente até fc, em que fc é 

denominado limite de percolação, o qual é definido quando aparece no sistema 

um cluster (agrupação de várias partículas) se estende até outro cluster. Em 

outras palavras, o limite de percolação (fc) é a condição máxima onde é 

garantida a conectividade 0-3 nos sistemas compósitos, denominados como 

compósitos particulados.  

 Para um f ser menor que fc, considera-se que no sistema existam 

somente grãos únicos isolados ou pequenos clusters não abarcando outros 

clusters; no caso do f ser maior do que fc, o sistema apresenta um grande 

volume de clusters estendendo-se até outros, embora alguns permaneçam 

isolados [162-164].  Tendo isso em conta, e analisando-se as micrografias de 

MEV que foram tratadas pelo processo de segmentação, e apresentadas no 

Apêndice D, pode-se assumir que, na composição x=0,3 mol, é atingido o limite 

de percolação da fase ferrita no sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO. Assim, 
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as composições acima dessa concentração ultrapassam o limite de percolação, 

o que possivelmente afetará consideravelmente as propriedades físicas do 

material.  

 Em sistemas compósitos, a distribuição da fase minoritária (que neste 

caso corresponde à fase FCO) numa matriz desempenha um papel 

fundamental na determinação do limite de percolação fc. Pode-se presumir que 

o limite de percolação é fortemente influenciado pelos parâmetros geométricos, 

tais como tamanho de partícula, forma e orientação das fases constituintes.  

 Dessa forma, assumindo-se que as partículas da fase minoritária são 

esféricas, o limite de percolação fc dessa fase, distribuída aleatoriamente 

dentro da matriz (fase principal), esta determinada pela razão entre o tamanho 

de partícula da fase principal (R1) e o tamanho de partícula da fase minoritária 

(R2). Assim, quando a proporção R1/R2 ~ 1, segundo a literatura, indica que a 

distribuição está abaixo do limite de percolação. Por outro lado, quando 

R1/R2<<1, significa que as partículas da fase minoritária preenchem o espaço 

intersticial entre as partículas grandes de fase principal, aparecendo um 

conjunto de clusters contínuo da fase secundária, o que gera um aumento o 

grau de percolação [162-164].  

 O anterior justifica o fato de que no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO, mesmo na concentração mais baixa de ferrita, x=0,2 mol, foi 

observada a formação de clusters menores não interconectados, pois, tal como 

foi observado das análise de MEV e MET (Figura 4.13 e Figura 4.14) na seção 

anterior, a diferença entre os tamanhos de partícula da fase FCO e 0,9PZN-

0,1PT é grande, sendo maiores as partículas da fase 0,9PZN-0,1PT. Assim, a 

razão dos tamanhos médios de partícula das fases constituintes é >>1, o que 

acarreta um aumento natural da percolação.  

 Nas Figuras 4.39 e 4.40 são apresentadas as micrografias no modo 

BSE dos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO nas diferentes composições 

de ferrita, sinterizados em forno convencional nas temperaturas de 850 ºC, 870 

ºC por 3 horas, com controle de atmosfera de PbO. 
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Figura 4.39- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO com x= 0,2 mol (acima) e x= 0,3mol (abaixo), 

sinterizado a 850 ᵒC e 870 ᵒC, respectivamente, por 3 h em forno 

convencional. Região clara: PMN-0,325PT, região escura FCO.  

X=0,2mol 

X=0,3 mol 
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Figura 4.40- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO com x=0,4 mol (acima) e x=0,5 mol (abaixo), 

sinterizadas a 870 ᵒC, por 3 h em forno convencional. Região 

clara: PMN-0,325PT, região escura FCO.  

X=0,4 mol 

X=0,5 mol 
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 Nas micrografias da Figura 4.39 e Figura 4.40 de menor aumento 

(1000x), nota-se o incremento progressivo da porosidade na amostra com o 

aumento da concentração da fase ferrita, como era de se esperar pelos valores 

de densidade obtidos, apresentados na Figura 4.35(b) e registrados na Tabela 

4.16. De forma similar aos compósitos (1-x)0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, os 

tamanhos de grão, tanto da fase FCO como da fase PMN-0,325PT, 

aumentaram com o aumento da concentração de ferrita de 0,34 ± 0,5 μm para 

2,0 ± 0,2 μm de menor para maior concentração de ferrita, como apresentado 

na Tabela 4.16. A partir das micrografias, observa-se um acentuado 

crescimento de grão da fase ferrita, de aproximadamente 6 vezes maior do que 

o observado para os compósitos com 0,9PZN-0,1PT (que foi apenas 2 vezes 

aproximadamente). Isso ocorreu devido aos menores tamanhos de partícula 

dos pós de partida no compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO; para a fase 

PMN-0,325PT, os tamanhos de grão permaneceram submicrometricos, indo de 

0,40 ± 0,2 μm para 0,76 ± 0,1 μm com o aumento da concentração de ferrita. 

 Nesses compósitos, foram observadas também fraturas do tipo 

intergranular, como era de se esperar pela relativa alta energia de ativação que 

possui o compósito (Tabela 4.15), que acarreta a redução da mobilidade dos 

contornos de grão. 

 Por outro lado, avaliando-se a percolação das amostras tal como 

apresentadas no Apêndice D (processo de segmentação das imagens de 

MEV), pode-se assumir que, na composição x=0,4 mol, é atingido o limite de 

percolação da fase ferrita, pela aparição de clusters unindo-se a outros. Diante 

desses resultados, pode-se inferir que o compósito (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO, quando comparado com o (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, apresentou 

uma distribuição da fase ferrita mais homogênea nas composições de alto teor 

de ferrita.  

 Em resumo, de acordo com os resultados apresentados anteriormente, 

o método de síntese in situ implementado nesta Tese indicou uma alta 

efetividade quanto à estabilidade química das fases constituintes após a etapa 

de sinterização pelo método convencional, tal como foi verificado através das 

análises dos padrões de difração de raios X, nos quais não se observaram 
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alterações estruturais significativas em relação às amostras particuladas de 

partida, além de permitir obter compósitos particulados com alta 

homogeneidade na distribuição da fase ferrita, atingindo o limite de percolação 

somente nas composições de alto conteúdo de ferrita, como era de se esperar. 

 Todas as amostras analisadas na etapa de sinterização convencional 

apresentaram melhor distribuição da fase ferrita, quando comparadas com 

compósitos particulados cerâmicos obtidos pela mistura das duas fases 

sintetizadas separadamente e processados pelo método convencional 

reportados na literatura tais como PZT/Mn0,4 Zn0,6 Fe2O4 [165], PZT/Fe2CoO4 

[166], BaTiO3/Fe2CoO4 [167], BaTiO3/ Fe2NiZnO4 [72,168], PMN-PT/Fe2CoO4 

[169], afirmando a eficiência do método de síntese desenvolvido neste trabalho.

 Por outro lado, as energias de ativação para densificação estimadas 

para todas as composições mostraram-se de valor alto, o que torna necessário 

o aumento de energia térmica no sistema para reduzir o grau de porosidade. 

Porém, pelo fato desses sistemas serem do tipo nanoestruturados, isso os 

torna propensos à volatilização de PbO e à precipitação de fases secundárias, 

mesmo com o controle de perda de PbO implementado na sinterização 

convencional, que limita o uso de altas temperaturas para atingir maiores 

densidades. Tendo isso em conta, foi proposto o uso de métodos não 

convencionais de sinterização com o intuito de melhorar a densificação de 

todas as composições estudadas nesta Tese. 

 

 

4.2.2. Sinterização assistida por micro-ondas dos sistemas 0,9PZN-

0,1/FCO e PMN-0,325PT/FCO em função da concentração de ferrita 

 

 O método de processamento assistido por micro-ondas é uma técnica 

de sinterização ultrarrápida não convencional, onde o aquecimento é gerado 

através da interação das moléculas e átomos com o campo eletromagnético, o 

que possibilita um aquecimento homogêneo e volumétrico da peça. Dessa 

forma, esse método se destaca principalmente pelas altas taxas de 

aquecimento utilizadas, tornando possível a passagem rápida por mecanismos 

de transportes superficiais não densificantes, tais como difusão superficial e 
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evaporação condensação, de modo que mecanismos de transporte volumétrico 

responsáveis pela retração e densificação, tais como difusão por contorno de 

grão e difusão volumétrica, passam a ser dominantes durante o aquecimento 

[85-87,170,171], além de contribuir para a diminuição da energia de ativação 

pelo aumento nos mecanismos de difusão do material, mesmo em sistemas 

bifásicos, tal como foi verificado em recentes estudos sobre o efeito da 

sinterização por micro-ondas em compósitos cerâmicos do sistema BaTiO3/ 

Fe2NiO4 [172]. 

 Diante dessas características em potencial, realizou-se o estudo da 

sinterização assistida por micro-ondas dos compósitos (1-x)0,9PZN-0,1/ 

(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, com 0,2<x<0,5 mol, sintetizados via in 

situ.  

 Levando-se em consideração a análise dos resultados dos ensaios 

dilatométricos em forno convencional apresentados na seção anterior, foi 

avaliada a densificação das amostras na faixa de temperatura 850 ᵒC e 1000 

ᵒC, utilizando-se como padrão a taxa de aquecimento100 °C/min durante 10 

min, ressaltando-se que, no caso da sinterização assistida por micro-ondas, 

não se teve nenhum controle de atmosfera de PbO, já que pelas altas taxas de 

aquecimento e os curtos tempos de patamar, espera-se uma mínima 

volatilização de PbO, tal como foi demonstrado em trabalhos preliminares 

durante esta pesquisa no estudo da sinterização assistida por micro-ondas de 

Pb(Zr0,53Ti0,47)O3 nanométrico.  . 

 Os resultados obtidos para os dois compósitos nas diferentes 

concentrações de ferrita são apresentados na Figura 4.41 e na Tabela 4.17. 

 Nas curvas de densidade em função da temperatura, (Figura 4.41), 

observa-se que todas as amostras atingem uma máxima densidade, a qual 

sofre uma queda com o aumento da temperatura de forma similar aos 

compósitos sinterizados em forno convencional. Isso acontece devido à 

volatilização e perda de PbO nas amostras durante a sinterização, como era 

esperado, já que não se contou com o controle da atmosfera de PbO, e 

advertindo-se que os sistemas não contêm excesso de PbO que reduza este 

efeito.  
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Figura 4.41- Curva de densificação em função da temperatura das 

composições 0,2<x<0,5 mol de ferrita dos sistemas (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  (b) sinterizadas 

por micro-ondas. 

 

Tabela 4.17 Temperatura onde foi atingida a máxima densidade aparente dos 

diferentes compósitos submetidos à sinterização assistida por micro-ondas e 

tamanho médio de grão das fases constituintes para cada uma das amostras 

trabalhadas. 

x 
Temperatura de 

sinterização 
(ᵒC) 

Densidade 
relativa 
(g/cm3) 

Densidade 
aparente 

(%)* 

Tamanho de 
grão FCO 

(μm)** 

Tamanho de 
grão perovskita 

(μm)** 

(1-x)0,9PZN-0,1PT/ (x) FCO 
0,2 950 7,4 94 0,5 ± 0,4 0,9 ± 0,2 
0,3 950 7,1 93 0,5 ± 0,3 1,1 ± 0,3 
0,4 950 6,8 94 0,7 ± 0,3 1,1 ± 0,2 
0,5 950 6,4 93 0,7 ± 0,4 1,8 ± 0,2 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 
0,2 950 7,4 97 0,3 ± 0,4 0,9 ± 0,2 
0,3 900 7,1 96 0,2 ± 0,4 0,4 ± 0,2 
0,4 950 6,6 94 0,3 ± 0,4 0,4 ± 0,2 
0,5 900 6,3 93 0,2 ± 0,3 0,3 ± 0,2 

*Estimada usando os valores de densidade calculada por DRX das Tabelas 4.4 e 4.12. 

** Valores obtidos mediante o ajuste do histograma usando-se a função Lognormal, mostrado 

no Apêndice B. 

 

 No caso do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, o valor da 

densidade não foi notoriamente afetado pela concentração de ferrita, atingindo 

valores máximos de densidade relativa em 950 ᵒC entre 93% e 94% em todas 
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as composições. Por outro lado, nos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, a 

densidade máxima atingida diminuiu com o aumento da concentração de 

ferrita, comportamento similar ao observado na sinterização convencional. Com 

valores de densidade relativa desde 97% para a composição x=0,2 mol até 

93% para à composição x=0,5 mol, tal como apresentado na Tabela 4.17. 

 De modo geral, baseado no valor da densidade atingida pelas 

amostras sinterizadas por micro-ondas e comparadas com as obtidas na 

sinterização convencional, podemos inferir que, pelas altas taxas de 

aquecimento utilizadas na sinterização assistida por micro-ondas, foi possível 

fornecer maior energia térmica aos sistemas, o que se observou refletido no 

aumento da densidade relativa, principalmente no caso dos compósitos (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas composições de alta concentração de ferrita, que 

foram as que apresentaram maior energia de ativação. No entanto, a 

densidade dos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO em todas as 

composições, quando sinterizados por micro-ondas, foi maior quando 

comparada com os sinterizados convencionalmente. 

 A Figura 4.42 apresenta os padrões de difração de raios X dos 

compósitos cerâmicos particulados correspondentes aos sistemas (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  submetidos a 

sinterização assistida por micro-ondas. 

 Nos difratogramas da Figura 4.42(a), correspondentes ao compósito 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, foram identificados traços de fase do tipo 

pirocloro Pb1.83Nb1.71Zn0,29O6.39 (JCPDS 34-374) em aproximadamente 5%, 

devido provavelmente à perda de PbO nas amostras durante o processo de 

sinterização. Além disso, não foram observados traços de outras fases 

secundárias decorrentes da interdifusão das fases constituintes, sendo 

identificadas somente a fase perovskita 0,9PZN-0,1PT (JCPDS 22-663), com 

simetria cúbica, grupo espacial Pm3m e a fase espinélio Fe2CoO4 (JCPDS 22-

1086), simetria cúbica, grupo espacial Pm3m. 
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Figura 4.42- Difratogramas de raios X dos compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO  (b) sinterizadas 

por micro-ondas.  
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 No caso do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, Figura 4.42(b), não 

foi observado nenhum indício de formação de fase pirocloro ou formação de 

fases secundárias por interdifusão entre as fases, sendo identificada somente a 

fase perovskita PMN-0,325PT (JCPDS 88-1855), com simetria tetragonal, e 

grupo espacial P4mm; e a fase espinélio Fe2CoO4 (JCPDS 22-1086), com 

simetria cúbica, e grupo espacial Pm3m.  

 Nas Figuras 4.43 e 4.44, são apresentadas as micrografias no modo 

BSE das superfícies fraturadas e polidas dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO nas diferentes composições, sinterizados a 950ºC por 10 minutos por 

micro-ondas sem controle de atmosfera de PbO. 

 A distribuição de tamanho médio de grão de cada uma das fases 

constituintes para todas as composições sinterizadas por micro-ondas 

encontrase apresentada na Tabela 4.17 e no Apêndice B (ajuste do histograma 

usando-se a função LogNormal). 

 Na análise das micrografias de MEV, é evidente a porosidade em todas 

as composições do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, tal como era de se 

esperar pelos valores de densidade obtidos e apresentados nas curvas da 

Figura 4.41 (a) e na Tabela 4.17; e ocorre de forma similar ao comportamento 

das amostras sinterizadas convencionalmente, fato associado à diminuição da 

área superficial com o aumento da concentração de fase ferrita no material 

sintetizado (pó de partida). 

 Observou-se que, no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, os 

tamanhos de grão das fases constituintes aumentaram com o incremento do 

teor de ferrita, como apresentado na Tabela 4.17, com tamanhos de grão da 

fase ferrita passando de 0,5 μm para 0,7 μm, conforme aumenta a 

concentração de ferrita (x=0,2 mol → 0,5 mol). Já no 0,9PZN-0,1PT, ocorreu 

um aumento dos tamanhos de grão passando de ~1 μm até 2 μm. 
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Figura 4.43- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO com x=0,2 mol (acima) e x=0,3 mol (abaixo), 

sinterizado a 950 ᵒC por 10 min em forno de micro-ondas. Região 

clara: 0,9PZN-0,1PT, região escura FCO.  

X=0,3 mol 

X=0,2 mol 
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Figura 4.44- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO com x=0,4 mol (acima) e x=0,5 mol (abaixo), 

sinterizado por micro-ondas a 950 ᵒC, por 10 min. Região clara: 

0,9PZN-0,1PT, região escura FCO. 

X=0,5 mol 

X=0,4 mol 
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 Embora as temperaturas de sinterização utilizando micro-ondas 

tenham sido superiores às usadas na sinterização convencional, observou-se 

uma redução no tamanho de grão em todas as amostras, fato associado à alta 

taxa de aquecimento e ao curto tempo de patamar usado nessa técnica. 

Entretanto, a redução do tamanho de grão da fase ferrita nas composições de 

maior conteúdo dela (x=0,4 mol e 0,5 mol) sugere que a presença de fase 

perovskita atua como limitador do crescimento de grão, ao considerar que 

dielétricos magnéticos são conhecidos como bons absorvedores de micro-

ondas devido à sua elevada perda magneto-dielétrica [172].  

 Alguns pesquisadores demonstraram que a taxa de aquecimento de 

materiais magnéticos por micro-ondas, tais como as ferritas, é muito mais 

elevada do que no aquecimento térmico convencional. Por exemplo, a 

magnetita pode ser aquecida por micro-ondas a 1000 ° C em 1 minuto 

[173,174-175]. Isso ocorre, pois, as perdas magnéticas durante a sinterização 

por micro-ondas podem ser de até quatro vezes superiores às perdas 

dielétricas (por exemplo, CuZnFe3O4), sugerindo que, durante o aquecimento, 

as perdas magnéticas são mais significativas do que as perdas dielétricas. E é 

por esse motivo que é notoriamente difícil restringir o crescimento de grão de 

materiais ferro/ferrimagnéticos de altas perdas magnéticas quando submetidos 

a sinterização por micro-ondas. 

 Por outro lado, avaliando-se a percolação das amostras tal como 

apresentado no Apêndice D (processo de segmentação das imagens de MEV), 

é evidente o aumento no grau de percolação da fase ferrita com o aumento da 

sua concentração, assumindo-se que, na composição x=0,3 mol, é atingido o 

limite de percolação da fase ferrita. 

 Nas Figuras 4.45 e 4.46, são apresentadas as micrografias no modo 

BSE dos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO nas diferentes composições 

de ferrita, sinterizados em forno de micro-ondas nas temperaturas de 950 ᵒC e 

900 ᵒC durante 10 min, sem controle de atmosfera de PbO.  
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Figura 4.45- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO com x=0,2 mol (acima) e x=0,3 mol (abaixo), 

sinterizadas por micro-ondas a 950 ᵒC e 900 ᵒC, respectivamente, 

por 10 min. Região clara: PMN-0,325PT, região escura FCO.  

X=0,3 mol 

X=0,2 mol 
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Figura 4.46- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO com x=0,4 mol (acima) e x=0,5 mol (abaixo), 

sinterizadas por micro-ondas a 950 ᵒC e 900 ᵒC, respectivamente, 

por 10 min. Região clara: PMN-0,325PT, região escura FCO.  

X=0,5 mol 

X=0,4 mol 
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 De forma distinta dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO 

sinterizados por micro-ondas, os compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 

apresentaram uma redução do tamanho de grão da fase perovskita com o 

aumento da fase ferrita, indo de 900 nm até 300 nm com o aumento da 

concentração de ferrita. Esse resultado está associado provavelmente à 

distribuição mais fina de tamanho de partícula em todas as composições desse 

sistema quando comparado com o sistema 0,9PZN-0,1PT, somado ao fato de 

que a fase ferrita, por ser um material que interage rapidamente com as micro-

ondas, torna-se uma espécie de ponto quente distribuído pela amostra. Esses 

pontos quentes aceleram os processos difusionais, que favorecem a 

densificação e, ao mesmo tempo também, a volatilização de PbO, que justifica 

a diminuição da máxima densidade atingida com o aumento da fase ferrita. 

 Por outro lado, foi observada uma diminuição do tamanho de grão da 

fase ferrita em todas as composições de (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO quando 

comparado com o mesmo compósito sinterizado convencionalmente, com 

valores de ~200 nm, o que indica o efeito limitador de crescimento de grão da 

fase perovskita que se encontra rodeando a fase ferrita.  

 Avaliando-se a percolação das amostras tal como apresentadas no 

Apêndice D (processo de segmentação das imagens de MEV), pode-se 

assumir que, na composição x=0,5 mol, é atingido o limite de percolação da 

fase ferrita. Assim, o compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, quando 

comparado com o (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizados por micro-ondas, 

apresentou uma distribuição mais homogênea da fase ferrita nas composições 

de alto conteúdo de fase ferrita, comportamento similar aos resultados obtidos 

em sinterização convencional. Esse resultado está relacionado à melhor 

distribuição das fases alcançada na etapa de síntese. 

 De acordo com os resultados apresentados anteriormente, a 

sinterização assistida por micro-ondas permitiu maior transferência global de 

energia térmica aos sistemas estudados, energia advinda da interação do 

campo eletromagnético com o material, o que levou ao aumento na 

densificação principalmente das composições de alto conteúdo de ferrita no 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO. Entretanto, o aumento da temperatura 
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de processamento provocou a formação de ~5% de fase pirocloro, por causa 

da volatização de PbO na peça, tal como foi verificado através das análises dos 

difratogramas da Figura 4.42. 

 De forma geral, verificou-se a restrição do crescimento de grão das 

fases constituintes, pelo uso de altas taxas de aquecimento no processo, e 

acredita-se que a presença da fase perovskita em volta da fase ferrita limite o 

crescimento de grão dessa fase. 

 O compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO não apresentou nenhuma 

evidência de formação de fases secundárias por interdifusão entre as fases ou 

formação de fase pirocloro por perda de PbO, sendo para este sistema, 

altamente efetiva a sinterização por micro-ondas. 

 Os dois compósitos cerâmicos particulados estudados nesta Tese e 

sinterizados por micro-ondas apresentaram alta homogeneidade na distribuição 

da fase ferrita, atingindo o limite de percolação somente nas composições de 

alto conteúdo de ferrita. 

 Levando-se em consideração que os únicos compósitos particulados 

cerâmicos processados por micro-ondas reportados na literatura correspondem 

aos sistemas (x)Ni0,53Cu0,12Zn0,35Fe1,88O4/(1-x)BaTiO3 [176] e (PMN-PT)/NiMn0,1 

Fe1,9O4 [177], os sistemas estudados neste trabalho e sinterizadas por micro-

ondas apresentaram uma melhor distribuição da fase ferrita, indicando o 

sucesso dos experimentos. 

 Até esse ponto, os compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, ainda 

apresentam porosidade aberta significativa, assim como as composições de 

alto teor de ferrita nos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO. Desse modo, 

deve ser fornecida energia adicional aos sistemas, para possibilitar o 

fechamento de poros durante o estágio intermediário de sinterização. Exemplos 

de processos de sinterização onde forças adicionais auxiliam no processo de 

densificação a menores temperaturas incluem a utilização de corrente elétrica 

ou o processo de sinterização assistida por pressão. 
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4.2.3. Sinterização por spark plasma dos sistemas 0,9PZN-0,1/FCO e PMN-

0,325PT/FCO, em função da concentração de ferrita 

 

 Devido à alta energia de ativação para densificação que apresentam os 

sistemas (1-x)0,9PZN-0,1/(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, tal como foi 

verificado na seção 4.2.1 e, diante da dificuldade de obtenção desses 

compósitos cerâmicos que apresentem altas densidades usando-se 

sinterização convencional e micro-ondas, principalmente nas composições de 

alto teor de ferrita (x=0,4 mol e 0,5 mol) em cada um dos compósitos, técnicas 

alternativas tornam-se necessárias na tentativa de ativar os mecanismos de 

densificação a menores temperaturas para garantir o fechamento da 

porosidade, evitando-se a desestabilização dos sistemas pela perda de PbO.   

 Um método alternativo comumente utilizado consiste na sinterização 

assistida por pressão. Em geral, a aplicação da pressão mecânica aumenta o 

grau de densificação a menores temperaturas, pois auxilia na remoção de 

poros, pelo aumento dos processos de difusão tal como reportado na literatura 

[94-97].  

 Além da pressão, outro meio de ativar o processo de sinterização 

envolve o uso de corrente elétrica. Dessa forma, a técnica de sinterização 

“spark plasma sintering” (SPS) se destaca perante as demais técnicas, visto 

que utiliza pulsos de corrente elétrica para um rápido aquecimento da peça, 

somado à aplicação simultânea de pressão, tal como foi descrito no capítulo de 

revisão bibliográfica (seção 2.4.2.2).   

 Diante dessas características em potencial, a técnica de sinterização 

SPS foi utilizada visando a obtenção de compósitos particulados densos. Foi 

fixada uma taxa de aquecimento de 100 ᵒC/min, tendo como referência a taxa 

utilizada na sinterização por micro-ondas para posterior comparação, além de 

identificar as regiões de temperatura correspondentes aos estágios de 

sinterização quando a amostra é submetida a altas taxas de aquecimento, 

tendo como base as curvas de retração linear medidas instantaneamente 

durante o aquecimento por SPS.  
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 Dessa forma, segundo as curvas de retração de cada composição, 

foram escolhidas as temperaturas de sinterização correspondentes ao estágio 

intermediário de sinterização, ou seja, após o valor da temperatura de máxima 

taxa de retração para cada composição, tal como apresentado nas Figuras 

4.47 e 4.48 e na Tabela 4.18. O tempo de patamar foi fixado em 5 minutos. 

 A alta taxa de aquecimento utilizada e a escolha de temperaturas 

correspondentes ao estágio intermediário de sinterização, com curtos tempos 

de patamar, têm como objetivo diminuir a perda de PbO para garantir a 

estabilidade do sistema, assim como inibir a atuação do mecanismo de difusão 

superficial, o qual apresenta maior cinética de transporte de massa com a 

diminuição do tamanho de partículas (material de partida) e/ou das altas 

temperaturas, prevalecendo a atuação de mecanismos densificantes, como a 

difusão por contorno de grão e difusão volumétrica. 

 Além disso, utilizou-se o procedimento de aplicar uma pressão de 25 

MPa no início do ciclo de SPS (temperatura ambiente), que, segundo a 

literatura [178], corresponde à pressão mínima que garante o contato elétrico 

entre as partículas e promove melhor empacotamento delas. Posteriormente, a 

pressão foi aumentada progressivamente dos iniciais 25 MPa para ~50 MPa a 

partir da temperatura onde se inicia o processo de retração linear do material a 

ser sinterizado, intensificando os processos de difusão e, consequentemente, 

melhorando a densificação do material, tal como apresentado nas curvas das 

Figuras 4.47 e 4.48. De acordo com Chaim et al. [179], se a pressão aplicada 

for superior à resistência de escoamento das nanopartículas durante o 

aquecimento, o mecanismo de deformação plástica intensifica o processo de 

densificação no estágio intermediário de sinterização, onde a taxa de 

densificação é muito maior que a taxa de crescimento de grão. 

 Nas figuras 4.47 e 4.48, estão apresentadas as curvas de retração 

linear e comportamento da temperatura em função do tempo para cada ciclo de 

sinterização, assim como as curvas de contração em função da pressão 

aplicada durante a sinterização por SPS dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, nas composições 0,2<x<0,5 mol de 

ferrita, respectivamente. 
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Figura 4.47- Curvas de retração e temperatura em função do tempo durante a 

sinterização por SPS dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO (esquerda), 

curva de retração em função da pressão aplicada durante a sinterização 

(direita). (inset) taxa de retração durante o aquecimento.  
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Figura 4.48- Curvas de retração e temperatura em função do tempo durante a 

sinterização por SPS dos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO (esquerda), 

curva de retração em função da pressão aplicada durante a sinterização 

(direita). (inset) taxa de retração durante o aquecimento.  
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 As temperaturas finais de sinterização escolhidas para a sinterização 

por SPS do compósito (1-x)0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO foram 820 ᵒC para as 

composições (0,2<x<0,4 mol) e 840 ᵒC para a composição x=0,5 mol. 

 Das curvas apresentadas na Figura 4.47, correspondentes aos valores 

de retração linear em função da temperatura, durante a sinterização por SPS 

dos compósitos (1-x)0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas diferentes concentrações de 

ferrita, observa-se que durante o aquecimento, as amostras sofrem uma forte 

retração, dando indícios de altas taxas de densificação, independentemente da 

concentração de ferrita. Porém, é evidente que o processo de retração não é 

completado quando é atingida a temperatura máxima de sinterização 

escolhida, tornando o processo contínuo durante o tempo de patamar (5 min). 

Esta diferença entre a taxa de retração e a taxa de aquecimento, que é maior 

nas composições de alto conteúdo de ferrita, Figura 4.47 (esquerda), 

provavelmente esteja associada ao rearranjo dos grãos de cada uma das fases 

constituintes, o qual requer maior tempo nas composições de maior conteúdo 

de ferrita, devido ao fato de as energias de ativação para densificação serem 

maiores para as composições com alto conteúdo de ferrita, tal como foi 

verificado usando-se os dados da dilatometria convencional reportados na 

seção 4.2.1, somado à diferença granulométrica de cada uma das 

composições do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO. 

 Dessa maneira, as condições usadas no SPS resultaram em 

compósitos particulados com densidades relativas de aproximadamente 97% e 

98%, mesmo as de alto conteúdo de ferrita, as quais apresentaram maiores 

problemas de densificação tanto na sinterização convencional como na 

sinterização por micro-ondas, comprovando, assim, a eficiência da técnica de 

sinterização por SPS com relação à densificação dos compósitos (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO, independentemente da concentração de ferrita e da diferença 

na granulometria de cada uma das composições.  

 Por outro lado, observou-se que, em todas as composições analisadas 

correspondentes ao compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, a temperatura, a 

partir da qual a pressão foi aumentada dos iniciais 25 MPa para 50 MPa, 

ocorreu entre 677 ᵒC e 700 ᵒC (temperatura marcada com a linha tracejada), 
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sendo maior para a composição com alto conteúdo de ferrita (x=0,5 mol), tal 

como registrado na Tabela 4.18, ponto logo depois do início do processo de 

retração linear na amostra, que corresponde também ao início da contribuição 

dos mecanismos de transporte volumétrico e densificantes na sinterização.  

 

Tabela 4.18 Principais dados obtidos das curvas de retração durante os 

experimentos por SPS.  

x= 

T. onde foi 
aumentada 
a pressão 

(oC) 

T. de taxa de 
retração 
Máxima 

(ºC) 

T.de 
sinterização 

(oC) 

Densidade 
relativa 

(%) 

Tamanho de 
grão FCO 

(μm) 

Tamanho de 
grão 

perovskita 
(μm) 

(1-x)0,9PZN-0,1PT/ (x) FCO 
0,2 680 750 820 98,5 0,23 ± 0,4 0,80 ± 0,2 
0,3 677 740 820 98 0,31 ± 0,4 0,73 ± 0,2 
0,4 681 750 820 97,5 0,30 ± 0,4 0,63 ± 0,2 
0,5 700 760 840 97,5 0,22 ± 0,5 0,41 ± 0,2 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 
0,2 681 700 820 98,5 0,14 ± 0,3 0,19 ± 0,2 
0,3 681 743 820 98,1 0,12 ± 0,4 0,20 ± 0,2 
0,4 670 743 830 98,2 0,11 ± 0,3 0,20 ± 0,2 
0,5 765 780 850 97,8 0,17 ± 0,3 0,23 ± 0,2 

 

 Estas temperaturas, a partir das quais se dá início ao processo de 

retração linear nas amostras, estão aproximadamente 100 °C abaixo das 

obtidas para os mesmos sistemas durante os ensaios de dilatometria 

convencional, tal como foi apresentado na Figura 4.32(a). Essa diferença de 

temperatura é influência direta de vários fatores tais como: pulso de corrente 

DC utilizada no spark plasma, o qual intensifica os processos de descarga 

entre partículas que provocam a formação dos pescoços e aceleram o fluxo de 

massa; as altas taxas de aquecimento, que favorecem a atuação dos 

mecanismos de transporte volumétrico responsáveis pela retração e 

densificação, tais como difusão por contorno de grão e difusão volumétrica, 

principalmente em sistemas de granulometria fina; a aplicação simultânea de 

pressão, a qual melhora a atuação dos processos fusionais. 

 De outro lado, os compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, sinterizados 

por SPS, Figura 4.48, apresentaram comportamento similar aos (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO, os quais sofreram uma forte retração durante o aquecimento, 

dando indícios de altas taxas de densificação, independentemente da 
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concentração de ferrita. No entanto, observou-se que o processo de retração 

dos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO foi praticamente completo quando 

atingida a temperatura máxima de sinterização, mantendo-se relativamente 

constante durante o patamar, comportamento bem diferente ao apresentado 

pelos compósitos com 0,9PZN-0,1PT. 

 Segundo alguns trabalhos reportados na literatura referentes ao papel 

da corrente durante a sinterização por SPS [180-182], esse comportamento 

pode ser atribuído à maior área superficial da amostra a partir do pó 

nanométrico, a qual resulta em uma distribuição mais uniforme de carga sobre 

a superfície das partículas durante o início do aquecimento, que antecipa o 

processo de descargas locais entre as partículas em contato e assegura uma 

rápida formação dos pescoços, os quais, posteriormente, auxiliam no 

transporte de massa e, consequentemente, na maior densificação.  

 Dessa forma, durante o aquecimento por SPS do compósito (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, foram atingidos valores de densidade relativa superiores a 

98 %, nas temperaturas de 820 ᵒC para as composições x=0,2 mol e 0,3 mol, 

830 ᵒC e 850 ᵒC para as composições x=0,4 mol e 0,5 mol, respectivamente. 

Os valores podem ser vistos na Tabela 4.18. 

 Da figura 4.48, observa-se também que, em todas as composições do 

compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, a temperatura em que a pressão foi 

aumentada de 25 MPa para 50 MPa, ocorreu entre 670 °C e 765 °C 

(temperatura logo depois de ter iniciado o processo de retração linear na 

amostra, marcada com a linha tracejada na figura 4.48), tal como listado na 

Tabela 4.18. De forma similar ao compósito com 0,9PZN-0,1PT, tais 

temperaturas, a partir das quais inicia o processo de retração linear nas 

amostras, estão aproximadamente 100 °C abaixo das obtidas para o compósito 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO durante os ensaios de dilatometria convencional, 

tal como foi apresentado na Figura 4.32(b). Esses resultados indicam a alta 

eficiência do método de processamento por SPS com relação à densificação 

dos compósitos com PMN-0,325PT, independentemente da concentração de 

ferrita.  
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 É importante destacar que nos ensaios de dilatometria convencional 

apresentados na Figura 4.32, as temperaturas entre 820 ᵒC e 850 ᵒC definidas 

como temperaturas de sinterização no SPS, correspondem aos estágios pré-

inicial e inicial de sinterização, com a atuação apenas de mecanismos de 

transporte superficiais, sem que ocorra relevante retração e densificação. Por 

outro lado, pela técnica de sinterização SPS, os pulsos de corrente 

antecipam/intensificam a formação dos pescoços com posterior atuação dos 

mecanismos de transporte volumétrico responsáveis pela retração e 

densificação a partir da temperatura de 677 °C, de acordo com as Figuras 4.47 

e 4.48.  

 Assim, durante a sinterização por SPS, as temperaturas de 820-850 °C 

correspondem ao estágio intermediário de sinterização com altas taxas de 

densificação. 

 Vale ressaltar que os resultados obtidos para ambos os sistemas 

compósitos estudados nesta Tese, independentemente da concentração da 

fase ferrita, são representativos diante de suas reprodutibilidades. 

 Todas as amostras obtidas por SPS foram submetidas a uma etapa de 

tratamento térmico em forno convencional a 700 ᵒC (120-150 ᵒC abaixo da 

temperatura de sinterização) durante 24 horas em uma atmosfera rica em PbO, 

com o objetivo de remover os resíduos de carbono provenientes do molde de 

grafite utilizado no processo de sinterização, assim como aumentar a 

resistividade das amostras, já que, devido às condições extremas de vácuo e 

pulsos de corrente elétrica utilizadas durante o processo, as amostras são 

reduzidas. 

 Após o processo de oxidação, realizaram-se análises de difração de 

raios X, dos sistemas compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, apresentados na Figura 4.49. 
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Figura 4.49- Difratogramas de raios X dos compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO (b) sinterizadas 

por SPS.  
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 Da análise de difração de raios X apresentados na figura 4.49, 

observa-se que, após a etapa de oxidação, as amostras não apresentaram 

formação de fases secundárias em ambos os sistemas estudados, com a 

presença somente de 0,9PZN-0,1PT fase perovskita (JCPDS 22-663, com 

simetria cúbica, grupo espacial Pm3m), (Figura 4.49(a)), PMN-0,325PT fase 

perovskita (JCPDS 88-1855, simetria tetragonal, grupo espacial P4mm), na 

Figura 4.49(b) e FCO fase espinelio (JCPDS 22-1086, simetria cúbica, grupo 

espacial Pm3m) nos dois sistemas. Também não foi observado nenhum 

deslocamento nos picos da cada uma das fases, o que sugere estabilidade 

química das fases constituintes após a etapa tanto de sinterização como de 

oxidação, mesmo utilizando-se longo período de tratamento (24 horas). 

 De forma distinta das amostras sinterizadas por micro-ondas, as 

sinterizadas por SPS não apresentaram formação de fase pirocloro por perda 

de PbO ou desestabilização termodinâmica da fase perovskita por aplicação de 

pulsos elétricos DC (após etapa de oxidação), resultados inéditos na literatura. 

Segundo o trabalho conduzido por Hungria et al. [183], nos únicos 

experimentos por SPS de 0,92PZN-0,08PT reportados na literatura, houve a 

desestabilização da fase perovskita em temperaturas acima de 550 ᵒC, 

provocando uma expansão incontrolável da amostra, o que leva à explosão do 

molde de grafite usado no experimento de SPS, fato relacionado com a 

transformação de fase perovskita para pirocloro, pela expansão de quase 13% 

da célula unitária. 

 Diante dos resultados obtidos nessa etapa do trabalho, além de se 

demonstrar a efetividade da técnica enquanto a densificação, também se 

reafirma a estabilidade química dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, sintetizados por Pechini via in situ. 

 Por outro lado, na análise de raios X dos compósitos (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, notou-se que a separação entre os picos localizados em 2θ= 

45º, relativos às famílias de planos {200} do sistema PMN-0,325PT, a qual foi 

evidente nas amostras sinterizadas convencionalmente e por micro-ondas 

(Figuras 4.36(b) e 4.42(b)), menos notória nas amostras obtidas por SPS, 

indicando que o tamanho de grão da fase PMN-0,325PT é reduzido em 
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comparação com as outras técnicas utilizadas, resultado esperado pelas altas 

taxas de aquecimento combinado com a relativa baixa temperatura de 

sinterização auxiliado por pressão utilizados no processamento por SPS. 

 As figuras 4.50 e 4.51 correspondem às micrografias por MEV no modo 

BSE dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, com 0,2<x<0,5 mol de 

ferrita, sinterizados por SPS.  

 Observa-se que, para o compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, os 

tamanhos da fase ferrita estão entre 0,22 ± 0,5 μm e 0,31 ± 0,4 μm e, no caso 

da fase 0,9PZN-0,1PT, os tamanhos médios de grão estão entre 0,41 ± 0,2 μm 

e 0,8 ± 0,2 μm, valores listados na Tabela 4.18 e no Apêndice B (ajuste do 

histograma utilizando a função LogNormal). Estes tamanhos são inferiores aos 

obtidos tanto na sinterização por convencional como por micro-ondas 

(registrados nas Tabelas 4.16 e 4.17, respectivamente).  

 Embora a taxa de aquecimento usada nos ensaios de SPS seja a 

mesma usada na sinterização por micro-ondas (100 ᵒC/min), o efeito da 

pressão claramente acelera os processos fusionais, permitindo reduzir a 

temperatura de sinterização. Dessa forma, a relativa baixa temperatura de 

sinterização, combinada com o rápido processamento, assegura um controle 

rigoroso sobre o crescimento de grão e a microestrutura dos materiais 

processados por SPS. 

 De modo geral, observou-se que os compósitos sinterizados por SPS 

apresentaram uma redução no tamanho de grão das fases constituintes com o 

acréscimo de ferrita na composição, sendo evidente no tamanho de grão da 

fase 0,9PZN-0,1PT, tal como registrado na Tabela 4.18, por causa de que, no 

sistema bifásico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, o particulado do pó sintetizado 

torna-se mais fino com o aumento de fase ferrita, tal como foi descrito na seção 

4.1.2.  
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Figura 4.50- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO com x=0,2 mol (acima) e x=0,3 mol (abaixo), 

sinterizadas por SPS a 820 ᵒC, por 5 min. Região clara: 0,9PZN-

0,1PT, região escura FCO.  

X=0,2 mol 

X=0,3 mol 
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Figura 4.51- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO com x=0,4 mol (acima) e x=0,5 mol (abaixo), 

sinterizadas por SPS a 820 ᵒC e 840 ᵒC, respectivamente, por 5 

min. Região clara: 0,9PZN-0,1PT, região escura FCO.  

X=0,4 mol 

X=0,5 mol 
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 Dessa forma, considerando-se que, quando o pulso de corrente atinge 

os pontos de contato entre as partículas do material, um estado de alta 

temperatura local é gerada momentaneamente, provocando a evaporação e 

fusão na superfície das partículas no processo de SPS, o que resulta na 

formação de pescoços em torno da área de contato entre as partículas (mesmo 

por fusão e a ressolidificação) [94], o que resulta em peças altamente densas, 

com mínimo crescimento de grão, tal como foi proposto por Diouf et al. [178]. 

 Seguindo com a análise microestrutural dos compósitos sinterizados 

por SPS, as figuras 4.52 e 4.53 apresentam as imagens de MEV no modo BSE 

do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO com 0,2<x<0,5 mol de ferrita, 

sinterizados por SPS. 

 Observou-se que os tamanhos de grão das fases constituintes ficaram 

quase 50% menores do que os obtidos na sinterização por micro-ondas em 

todas as composições (0,2<x<0,5 mol), com tamanhos de grão variando entre 

0,14 ± 0,3 μm e 0,17 ± 0,3 μm para a fase FCO, e entre 0,19 ± 0,2 μm e 0,23 ± 

0,2 μm para a fase PMN-0,325PT, tal como listado na Tabela 4.18 e nas 

micrografias das Figuras 4.52 e 4.53. Tamanhos de grão menores do que os 

obtidos no sistema compósito com 0,9PZN-0,1PT, provavelmente devido à 

maior área superficial do pó de partida (sintetizado) dos compósitos com PMN-

0,325PT, como apresentado na seção 4.1. 

 Analisando-se a variação da escala de cinza das micrografias de BSE 

apresentadas anteriormente, não foi observada a formação de fases 

secundárias em nenhuma amostra processada por SPS. 
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Figura 4.52- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO com x=0,2 mol (acima) e x=0,3 mol (abaixo), 

sinterizadas por SPS a 820 ᵒC, por 5 min. Região clara: 0,9PZN-

0,1PT, região escura FCO.  

X=0,2 mol 

X=0,3 mol 
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Figura 4.53- Micrografias BSE por MEV da superfície fraturada (superior) e 

superfície polida (inferior) do compósito cerâmico (1-x)PMN-

0,32PT/ (x)FCO com x=0,4 mol (acima) e x=0,5 mol (abaixo), 

sinterizadas por SPS a 830 ᵒC e 850 ᵒC, respectivamente, por 5 

min. Região clara: PMN-0,325PT, região escura FCO.  

X=0,4 mol 

X=0,5 mol 
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 Por outro lado, avaliando-se a percolação dos compósitos (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x)PMN-0,32PT/(x)FCO, sinterizados por SPS, tal 

como apresentado no Apêndice D (processo de segmentação das imagens de 

MEV), o compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO atingiu o limite de percolação 

na composição x=0,3 mol de forma similar ao da sinterização convencional e 

por micro-ondas. No caso do compósito (1-x) PMN-0,32PT/(x)FCO, ele atingiu 

o limite de percolação da fase ferrita em x=0,5 mol. Diante disso, é possível 

inferir que esse sistema apresentou uma distribuição da fase FCO mais 

homogênea nas composições de alto teor de ferrita, quando comparado com o 

sistema 0,9PZN-0,1PT/FCO. Este comportamento é similar aos resultados 

obtidos em sinterização por micro-ondas. 

 Os resultados de distribuição da fase ferrita obtidos neste trabalho são 

similares aos reportados sobre o sistema compósito particulado 

magnetoelétrico BaTiO3/Fe2CoO4 com alto conteúdo de fase ferrita processado 

recentemente por SPS [184-187], indicando o sucesso dos experimentos por 

essa técnica. 

Em resumo, todas as amostras processadas por SPS, após a etapa de 

oxidação atingiram alta densidade relativa com o mínimo de crescimento de 

grão das fases constituintes, devido à possibilidade de sinterização a 

temperaturas correspondentes ao estágio intermediário de sinterização. 

Nenhuma amostra evidenciou a formação de fases secundárias tal 

como foi verificado pelas análises de DRX e MEV. Os sistemas compósitos (1-

x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO desenvolvidos neste 

trabalho e sinterizados por SPS apresentaram alta homogeneidade na 

distribuição da fase ferrita, atingindo o limite de percolação somente nas 

composições de alto conteúdo de ferrita como é de se esperar, cumprindo 

satisfatoriamente com os objetivos propostos nesta etapa. 
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4.2.4. Conclusões parciais 

 

 Na sinterização convencional, observou-se uma diminuição gradual da 

temperatura de máxima taxa de retração, com o aumento da concentração de 

ferrita, principalmente no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO.  

Esse fato pode ser associado diretamente com o aumento da área superficial 

quando se incrementa o teor de ferrita, o que gera maior força motriz para que 

ocorra a densificação.  

 Pelos cálculos de energia de ativação segundo o modelo de Woolfrey e 

Bannister para o estágio inicial de sinterização, observou-se para ambos os 

compósitos estudados que a energia de ativação é alta e aumenta 

progressivamente com o aumento da concentração de ferrita, fato associado 

provavelmente às diferenças na cinética de densificação da cada uma das 

fases constituintes. Isso indica alta dificuldade de formação de pescoços e 

densificação do material, principalmente nas composições com alto conteúdo 

de ferrita.  

 Verificou-se que a fase perovskita no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO, em temperaturas acima de 1000 ᵒC sofre a transformação de fase 

perovskita para pirocloro, tal como apresentado no Apêndice C. Embora a fase 

perovskita tenha sido satisfatoriamente estabilizada com a presença de ferrita, 

qualquer mudança significativa de temperatura na etapa de processamento, 

afeta a estabilidade do sistema. 

 Após a etapa de sinterização por método convencional dos compósitos 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO em todas as 

composições de ferrita, não se teve indício de formação de fase pirocloro por 

evaporação de PbO ou presença de fases secundárias decorrentes da 

interdifusão das fases constituintes nos compósitos.   

 Com respeito aos tamanhos de grão obtidos tanto da fase ferrita como da 

fase 0,9PZN-0,1PT, eles aumentam de 0,58 ± 0,3 μm para 1,56 ±0,2 μm para a 

fase ferrita, e de 1,35 ±0,2 μm para 2,12 ±0,2 μm para a fase 0,9PZN-0,1PT. 

Isso ocorre quando se aumenta a concentração de ferrita (x=0,2 para 0,5 mol) 

e deve estar associado provavelmente à maior  probabilidade de 
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atuação/predominância de mecanismos de difusão superficial, resultando no 

maior fluxo de massa nos contornos de grão pela diminuição do tamanho de 

partícula com o aumento de ferrita.  

 Pela análise das micrografias de MEV, verificou-se, que no sistema (1-

x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizado convencionalmente, a composição x=0,3 

mol atinge o limite de percolação da fase ferrita, devido à grande diferença dos 

tamanhos de partícula da fase ferrita e da fase 0,9PZN-0,1PT, sendo maiores 

as partículas do 0,9PZN-0,1PT (majoritária). Assim, a razão dos raios das 

partículas das fases constituintes é >>1, acarretando o aumento natural da 

percolação. No caso do sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, o limite de 

percolação foi atingido na composição x=0,4 mol devido à melhor 

homogeneidade quanto à distribuição de tamanho de partículas das duas 

fases. 

 Todas as amostras analisadas na etapa de sinterização convencional 

apresentaram melhor distribuição da fase ferrita quando comparadas com 

compósitos particulados cerâmicos obtidos pela mistura das duas fases 

sintetizadas separadamente e processados pelo método convencional 

reportados na literatura. 

 As densidades das composições de maior conteúdo de ferrita no 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizadas por micro-ondas foram 

maiores quando comparadas com as sinterizadas em forno convencional. No 

caso do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO sinterizado por micro-ondas, 

todas as composições resultaram em maiores densidades comparadas às 

obtidas convencionalmente. 

 No caso dos sistemas sinterizados por micro-ondas, os compósitos 

cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO nas diferentes composições 

apresentaram a formação de fase pirocloro de aproximadamente 5% pela 

perda de PbO nas amostras durante o processo de sinterização. Isso ocorreu 

devido, a, nesse caso, não se contar com o controle de atmosfera de PbO. 

Mesmo assim, nenhuma amostra apresentou traços de fases secundárias 

decorrentes da interdifusão das fases constituintes. No caso do compósito (1-x) 

PMN-0,325PT/ (x)FCO sinterizado por micro-ondas, não se teve indício de 
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formação de fase pirocloro ou formação de fases secundárias por interdifusão 

entre as fases. 

 Embora as temperaturas de sinterização usando-se micro-ondas 

tenham sido superiores às utilizadas na sinterização convencional a 950 ᵒC, 

observou-se uma redução no tamanho de grão em todas as amostras, com 

tamanhos de grão da fase ferrita entre 0,5 μm e 0,7 μm, e entre 1 μm e 2 μm 

para a fase 0,9PZN-0,1PT no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO. Já no 

caso do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, foram obtidos tamanhos de 

grãos de 200 nm para a fase ferrita e entre 300 nm e 900 nm para a fase PMN-

0,325PT. 

 O limite de percolação no caso dos compósitos sinterizados por micro-

ondas foi atingido na composição x=0,3 mol para o sistema com 0,9PZN-0,1PT 

de forma similar aos sinterizados convencionalmente e na composição x=0,5 

mol para o sistema com PMN-0,325PT, sendo mais efetivo o controle 

microestrutural neste caso. Esse resultado indica uma elevada homogeneidade 

de distribuição da fase ferrita pela contribuição conjunta dos métodos de 

síntese e de processamento utilizados. 

 As temperaturas de sinterização por SPS dos compósitos (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO foram reduzidas em 

comparação com a sinterização convencional e micro-ondas, sendo 820 ᵒC 

para as composições de baixa concentração de ferrita (0,2 mol e 0,3 mol) e 

~850 ᵒC para as composições x=0,4 mol e 0,5 mol, resultando em valores de 

densidade relativa de 97% e 98% para todas as composições, mesmo para as 

de maior concentração de ferrita, que são as mais difíceis para densificar.  

 Das análises de DRX, verificou-se que todas as amostras sinterizadas 

por SPS não apresentaram formação de fases secundárias em ambos os 

sistemas estudados, indicando estabilidade química das fases constituintes e 

principalmente da fase 0,9PZN-0,1PT, após a etapa tanto de sinterização como 

de oxidação, mesmo usando um longo período de tratamento (24 horas), além 

de não apresentar formação de fase pirocloro por perda de PbO ou 

desestabilização termodinâmica da fase perovskita por aplicação de pulsos 

elétricos DC. 
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 Ficou evidente o efeito da pressão, que acelera os processos difusivos 

permitindo a diminuição da temperatura de sinterização, em combinação com 

as altas taxas de aquecimento, o que assegurou um controle rigoroso sobre o 

crescimento de grão e a microestrutura dos materiais processados por SPS, 

atingindo tamanhos de grão de 200-300nm para a fase ferrita e de 600-800nm 

para a fase 0,9PZN-0,1PT no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO. No caso 

do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, foram atingidos tamanhos de grão 

de 110-170 nm para a fase ferrita e 190-230 nm para a fase PMN-0,325PT. No 

caso das amostras sinterizadas por SPS, o compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO atingiu o limite de percolação na composição x=0,3 mol de forma 

similar à sinterização convencional e por micro-ondas. O compósito (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO atingiu o limite de percolação na composição x=0,5 mol, 

inferindo-se a alta homogeneidade de distribuição das fases constituintes 

somada ao adequado controle microestrutural da peça, mediante o uso da 

técnica de SPS. 

 

 

4.3. Propriedades 

 

A terceira e última etapa desta Tese compreendeu a análise das 

caracterizações elétricas, dielétricas e magnetoelétricas dos compósitos 

particulados cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO com 0,2<x<0,5 obtidos pelos métodos de sinterização convencional, 

micro-ondas e SPS. Essa etapa tem com objetivo analisar tanto a influência da 

concentração de fase ferrita quanto o efeito de cada um dos métodos de 

sinterização utilizados sobre as propriedades dos materiais desenvolvidos 

neste trabalho.  

Embora as cerâmicas com alto conteúdo de ferrita sinterizadas 

convencionalmente e por micro-ondas não tenham apresentado alta 

densificação, a nível exploratório considerou-se importante a caracterização 

das amostras processadas pelos três métodos de sinterização, por se tratar de 

uma técnica inédita de síntese dos compósitos 0,9PZN-0,1PT/FCO e PMN-
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0,325PT/FCO, assim como pelos poucos trabalhos relatados na literatura no 

uso da sinterização por micro-ondas e SPS no processamento de este tipo de 

materiais e principalmente pela inexistência de trabalhos sobre o sistema 

bifásico 0,9PZN-0,1PT/FCO. 

 

 

4.3.1 Caracterização elétrica dos compósitos cerâmicos 0,9PZN-0,1/FCO e 

PMN-0,325PT/FCO em função da concentração de ferrita 

 

Inicialmente, foram realizadas as medidas de resistividade elétrica em 

temperatura ambiente dos compósitos obtidos através das diferentes técnicas 

de sinterização utilizadas neste trabalho (convencional, micro-ondas e SPS), 

considerando-se que a análise da resistividade elétrica é uma ferramenta para 

a verificação de difusão e, consequentemente, do grau de integridade entre as 

fases constituintes dos compósitos [103]. 

Tendo em vista que a resistividade das fases ferroelétricas (0,9PZN-

0,1PT e PMN-0,325PT) é da ordem de 1011 Ω.m e da fase ferromagnética FCO 

é da ordem 106 Ω.m, espera-se um aumento da condutividade elétrica da fase 

ferroelétrica, quando é contaminada com íons de ferro, ou do compósito em 

geral, pelo aparecimento de possíveis fases secundárias (condutivas) formadas 

pela difusão entre as duas fases [56,188], ou pelo aumento no grau da 

percolação da fase condutiva [76]. 

Portanto, é de grande interesse a caracterização da dependência da 

resistividade elétrica, em função da concentração da fase ferrita e da 

temperatura de sinterização para cada método de processamento estudado. 

A Tabela 4.19 apresenta os valores de resistividade elétrica à 

temperatura ambiente em função da concentração de ferrita em cada um dos 

compósitos estudados, que estão agrupados segundo o método de 

sinterização utilizado. 
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Tabela 4.19 Valores de densidade relativa e resistividade elétrica em função da 

concentração de ferrita dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) 

PMN-0,325PT/ (x)FCO sinterizados por método convencional, por micro-ondas 

e por SPS. 

x (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 

 
T. 

Sinterização 
(ᵒC) 

Densidade 
relativa 

(%) 

Resistividade 
(Ω. m) 

T. 
Sinterização 

(ᵒC) 

Densidade 
relativa 

(%) 

Resistividade 
(Ω. m) 

Convencional 
0,2 850 94 9,60 x108 850 96 9,03 x108 
0,3 870 93 1,96 x108 870 93,5 3,10x108 
0,4 900 92 1,70 x107 870 92 1,46 x108 
0,5 900 91 1,14x107 870 92 1,30x108 

 Micro-ondas 
0,2 950 94 9,46 x108 950 97 8 x108 
0,3 950 93 2,23 x108 900 96 6,98 x108 
0,4 950 94 1,30 x107 950 94 2,54 x108 
0,5 950 93 1,20 x107 900 93 1,5x108 

 SPS 
0,2 820 98,5 5,12 x109 820 98,5 5,4 x1010 
0,3 820 98,0 3,05 x109 820 98,1 1,16 x1010 
0,4 820 97,5 1,57 x109 830 98,2 8,5 x109 
0,5 840 97,5 9,6 x108 850 97,8 9,2 x108 

 

A Figura 4.54 apresenta a distribuição de resistividade elétrica em 

função da densidade relativa dos compósitos cerâmicos sinterizados pelas três 

técnicas de processamento discutidas na seção anterior. 

Nos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, foram obtidos valores de 

resistividade elétrica na ordem entre 107 Ω.m e 108 Ω.m quando sinterizados 

convencionalmente e por micro-ondas, e valores na ordem entre 108 Ω.m e 109 

Ω.m quando sinterizados por SPS. 

Por outro lado, os compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO 

apresentaram valores de resistividade da ordem de 108 Ω.m quando 

sinterizados convencionalmente e por micro-ondas, e valores na ordem entre 

108 Ω.m e 1010 Ω.m nos sinterizados por SPS. Resultados que confirmam o 

controle da integridade entre as fases constituintes durante a sinterização 

usando-se as três técnicas de processamento e, consequentemente, o controle 

da conectividade 0-3 nestes materiais compósitos. 
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Figura 4.54- Distribuição de resistividade elétrica em função da densidade 

relativa dos compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO 

(a) e (1-x) PMN-0,325PT/(x)FCO (b) com 0,2≤x≤0,5 mol 

sinterizados por convencional, micro-ondas e SPS. 
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Desses resultados verificou-se que, nos dois compósitos desenvolvidos 

neste trabalho, a diminuição da resistividade elétrica está associada a dois 

fatos: 

1) devido à diminuição da densidade da amostra, resultado associado 

diretamente com a o incremento da fase ferrita na composição, tal como foi 

verificado na seção 4.2.  Tal fato é decorrente de que poros agem como 

centros de geração de elétrons livres que favorecem a quebra dielétrica com o 

aumento do campo elétrico 

2) em consequência do aumento no grau de percolação da fase ferrita 

com o acréscimo desta fase na composição, tal como foi apresentado 

anteriormente e verificado pelo processamento das imagens de MEV 

apestandas no Apêndice D.  

Tal como foi inferido da análise de percolação, os compósitos (1-x) 

PMN-0,325PT/ (x)FCO apresentaram melhor distribuição da fase ferrita, por 

causa de proximidade dos tamanhos de partícula das fases constituintes do pó 

de partida (sintetizado), resultado que refletiu nos maiores valores de 

resistividade elétrica das amostras correspondentes a esse sistema quando 

comparados ao compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizado pelas três 

técnicas utilizadas, tal como observado na figura 4.54.  

Observa-se que o valor da resistividade elétrica nas amostras 

sinterizadas por SPS foi maior em comparação aos obtidos por método 

convencional e micro-ondas. Isso ocorreu basicamente pelo aumento na 

densificação das peças cerâmicas, assim como pelo melhor controle na 

percolação da fase ferrita devido à redução do tamanho de grão das fases 

constituintes. 

Os resultados da análise de resistividade elétrica dos compósitos 

sinterizados por SPS também indicam que a etapa de oxidação após a 

sinterização foi efetiva, visto que o processo de oxidação tem como objetivo 

eliminar as vacâncias de oxigênio geradas pelo uso de uma atmosfera redutora 

durante a sinterização por SPS, e, consequentemente, reduzir a concentração 

de elétrons livres, que contribi para o aumento de condutividade nas peças 

processadas por esta técnica, 
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A redução das amostras sinterizadas por SPS ocorre devido à 

facilidade que alguns átomos têm de atrair elétrons (eletronegatividade), 

aumentando à medida que diminui o raio atômico. Portanto, podemos assumir 

que, nos sistemas compósitos estudados nesta Tese, a maior contribuição de 

elétrons livres aconteceria pela redução dos íons de Fe3+ para Fe2+, onde os 

elétrons gerados a partir dos íons de Fe2+ atuam como centros de doação, 

aumentando a condutividade da amostra. Por essa razão, as amostras 

preparadas a partir da técnica de sinterização SPS precisaram ser oxidadas 

com o intuito de eliminar as vacâncias de oxigênio e, consequentemente, 

reduzir a concentração de elétrons livres. 

Os valores de resistividade elétrica obtidos nos compósitos (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, são superiores aos reportados na literatura (os quais 

apresentam valores de resistividade elétrica da ordem de entre 106 Ω.m e 107 

Ω.m) [189,190] 

De forma geral, foram obtidos valores de resistividade elétrica 

relativamente altos, mesmo nas composições de alto conteúdo de ferrita, 

resultado que indica uma alta integridade das fases constituintes em todas as 

amostras sinterizadas pelos três métodos de sinterização (convencional, micro-

ondas e SPS), além de reafirmar a estabilidade química do material sintetizado 

em uma etapa (in situ) e a alta homogeneidade de distribuição das fases 

constituintes. 

 

 

4.3.2 Caracterização dielétrica dos compósitos cerâmicos 0,9PZN-0,1/ 

FCO e PMN-0,325PT/ FCO em função da concentração de ferrita 

 

As Figuras 4.55 e 4.56 ilustram o comportamento da permissividade 

elétrica relativa real (ε’) (constante dielétrica) e do fator de perda (tan δ) em 

função da frequência, à temperatura ambiente, dos compósitos (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO com 0,2<x<0,5 mol, sinterizados 

convencionalmente, por micro-ondas e SPS. 
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Figura 4.55- Constante dielétrica (ε’) em função da frequência à temperatura 

ambiente dos compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO com 

0,2<x<0.5 mol, sinterizados convencionalmente (a), por micro-

ondas (b) e por SPS (c). (inset) tan δ em função da frequência. 

 

Observa-se que a constante dielétrica (ε’) e o fator de perda (tan δ) 

(inset nas Figuras 4.55 e 4.56), em ambos compósitos, diminuem com o 

aumento da frequência à temperatura ambiente, desde um valor máximo a 1 

KHz, que diminui acentuadamente em frequências baixas (1 KHz - 10 KHz) e 

se torna constante em altas frequências (10 KHz - 1 MHz), indicando dispersão 

dielétrica por processos de relaxamento dipolar em todas as amostras 

analisadas independentemente da concentração de ferrita e do tipo de 

sinterização usada.  
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Figura 4.56- Constante dielétrica (ε’) em função da frequência à temperatura 

ambiente dos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO com 

0,2<x<0,5 mol, sinterizados convencionalmente (a), por micro-

ondas (b) e por SPS (c). (inset) tan δ em função da frequência. 

 

Assim, o alto valor da constante dielétrica a baixas frequências é 

atribuído a: 1) portadores de carga (elétrons e ions) que se acumulam na 

interface das fases constituintes da amostra fato denominado como polarização 

interfacial, também conhecido como o efeito de Maxwell-Wagner [191,192], de 

acordo com a teoria fenomenológica de Koop [193], devido às diferenças entre 

as magnitudes dielétricas e de resistividade das fases constituintes, 2) 

polarização por carga espacial nas interfaces entre a amostra e os eletrodos. 

Porém, no caso dos compósitos onde uma das fases é altamente condutiva 

10
2

10
3

10
4

10
5

10
6

10
7

0,2

0,4

0,6

0,8

1,0

1,2

1,4

10
2

10
3

10
4

10
5

10
6

10
7

0.0

0.3

0.6

0.9

1.2

1.5

1.8

2.1

2.4

 

 

x=

 0,2

 0,3

 0,4

 0,5

ta
n

 

Log Frequencia (Hz)

 

 

'
(x

1
0

3
)

Log Frequência (Hz)

(b)

10
2

10
3

10
4

10
5

10
6

10
7

0,0

0,5

1,0

1,5

2,0

10
2

10
3

10
4

10
5

10
6

10
7

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

1.4

1.6

 

 

x=

 0,2

 0,3

 0,4

 0,5

ta
n

 

Log Frequencia (Hz)

 

 

'
 (

x
1

0
3
)

Log Frequência (Hz)

(a)

10
2

10
3

10
4

10
5

10
6

10
7

0,2

0,4

0,6

0,8

1,0

1,2

1,4

1,6

1,8

10
2

10
3

10
4

10
5

10
6

10
7

0.0

0.2

0.4

0.6

0.8

1.0

1.2

1.4

 

 

x=

 0,2

 0,3

 0,4

 0,5

ta
n

 

Log Frequencia (Hz)  

 

'
 (

x
1

0
3
)

Log Frequência (Hz)

(c)



197 
 

 
 

(ferrita) em comparação à outra (ferroelétrica), a polarização interfacial é o 

efeito predominante. Já em altas frequências, a constante dielétrica torna-se 

independente da frequência o que indica que a resposta de frequência da fase 

ferroelétrica (0,9PZN-0,1PT, PMN-0,325PT) torna-se dominante. 

 Quando um campo elétrico é aplicado nos materiais compósitos 

particulados, cargas espaciais fornecidas pela fase ferrita são acumuladas na 

interface dos grãos ferroelétrico/ferrita. A constante dielétrica elevada 

observada na região de baixa frequência não é um comportamento intrínseco, 

é devido ao fato de que os grãos das fases ferroelétricas (0,9PZN-0,1PT; PMN-

0,325PT) encontram-se rodeados de regiões não ferroelétricas (grãos de 

ferrita), de forma que a constante dielétrica depende diretamente das 

concentrações das fases individuais, similar ao verificado nos estudos de 

Sheikh et al. [189,190] sobre o comportamento dielétrico dos compósitos 

magnetoelétricos (x)Ni0,6Co0,4Fe2O4+ (1 x)Pb(Mg1/3Nb2/3)0,67Ti0,33O3. Dessa 

forma, à medida que a concentração da fase ferroelétrica (0,9PZN-0,1PT; 

PMN-0,325PT) diminui, a magnitude da constante dielétrica a baixas 

frequências (1 KHz) também diminui, devido à diminuição da contribuição de 

polarização da fase ferroelétrica e ao aumento da fase ferrita (condutiva) nos 

materiais compósitos. 

A diminuição do valor de constante dielétrica com o aumento na 

concentração de fase FCO em altas frequências é esperada, devido ao fato de 

as propriedades dielétricas dos compósitos serem uma propriedade combinada 

das fases constituintes, e geralmente é governada pela regra da mistura, tal 

como apresentado na equação 2.2.  

Por outro lado, o valor da tan δ em todas as amostras foi <0,1 na faixa 

de alta frequência (1 MHz), indicando que todos os compósitos estudados 

apresentam baixas perdas dielétricas à temperatura ambiente. É evidente 

também que o valor da tan δ à temperatura ambiente é dependente da fração 

molar das fases constituintes. Observou-se que, com o aumento da 

concentração de ferrita, as perdas dielétricas dos compósitos também 

aumentaram; este aumento na perda dielétrica é devido ao aumento de fase 
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condutora (em comparação com a fase ferroelétrica), o que incrementa os 

caminhos de fuga para os portadores de carga armazenados. 

Nas curvas da tanδ em função da frequência, a temperatura ambiente 

do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, Figura 4.56 (inset), observou-se 

que, nas composições x=0,4 mol e x=0,5 mol, existe uma anomalia a baixas 

frequências, que poderia estar associada a uma contribuição condutiva. De 

acordo com a literatura, essa contribuição é devida a processos de condução 

via “hopping” pela formação de Fe2+, juntamente com Fe3+, presentes na fase 

ferrita, para os valores de permissividade elétrica em frequências de até 10KHz 

[189,190].  

 Na Figura 4.57, estão apresentados os valores de constante dielétrica 

(ε’) e tan δ (inset) em função da concentração de ferrita em 10 KHz. Tal como 

foi discutido anteriormente, o valor de ε’ e da tan δ estão diretamente 

relacionados com a concentração das fases constituintes, resultando na 

diminuição da constante dielétrica junto com o aumento das perdas dielétricas 

pelo aumento da concentração de fase FCO.  

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.57- Constante dielétrica (ε’) em função da concentração de ferrita a 

temperatura ambiente em 10 KHz, dos compósitos (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO (a) e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO (b) com 

0,2<x<0,5 mol, sinterizados por método convencional, por micro-

ondas e por SPS. (inset) tan δ em função da concentração de 

ferrita em 10 KHz. 
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Na Figura 4.57, observou-se comportamento similar nos dois 

compósitos estudados, (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO, sinterizados convencionalmente, por micro-ondas e SPS, os quais 

apresentaram valores de permissividade elétrica maiores nas amostras 

sinterizadas por SPS, provavelmente devido ao aumento da densidade atingida 

por SPS. Nota-se que a composição x=0,2 mol do compósito (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO sinterizado por SPS foi a que apresentou menores perdas 

dielétricas (tan δ=0,08) em comparação às suas análogas sinterizadas 

convencionalmente e por micro-ondas, fato associado possivelmente à 

diminuição no grau de percolação da fase ferrita pela redução no tamanho de 

grão das fases constituintes após a sinterização por SPS. 

Entretanto, a composição de maior conteúdo de ferrita x=0,5 mol 

apresentou baixos valores relativos de perda dielétrica, indicando que a 

integridade das fases foi mantida satisfatória nos três métodos de sinterização. 

 Por outro lado, todas as composições do compósito (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO sinterizadas por SPS apresentaram maiores valores de 

constante dielétrica em comparação com suas análogas sinterizadas 

convencionalmente e por micro-ondas, devido às maiores densidades atingidas 

por esta técnica.  

 Dessa forma, levando-se em consideração esses resultados, foram 

escolhidos os compósitos sinterizados por SPS para analisar o comportamento 

da parte real, (ε’), e imaginária (ε’’) da permissividade elétrica, em função da 

temperatura, na faixa de frequências de 1 KHz - 1 MHz. 

 A Figura 4.58 apresenta as curvas da parte real e imaginária da 

permissividade elétrica (ε’) e (ε’’), em função da temperatura e da frequência, 

para os compósitos de (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, sinterizados por SPS.  

 Dessas análises observou-se, de forma geral, que, em todas as amostras 

analisadas, a permissividade dielétrica aumentou com o incremento da 

temperatura, apresentando um pico em uma determinada temperatura, 

indicando que todas as amostras caracterizadas apresentam comportamento 

ferroelétrico. 
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Figura 4.58- Partes real e imaginária da permissividade elétrica, ε’ e ε’’, em 

função da temperatura e da frequência, para os compósitos de (1-

x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, x=0,2 (a), x=0,3 (b), x=0,4 (c) e x=0,5 

(d) sinterizados por SPS. As setas indicam o sentido de aumento 

de frequência de 1 KHz a 1 MHz. 
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 Observa-se que os valores de ε’ e ε’’ diminuem progressivamente com 

o aumento da frequência para ambos os compósitos em todas as composições 

estudadas. Esse comportamento está relacionado à contribuição de 

polarização interfacial gerada pela diferença dos valores de permissividade e 

condutividade elétrica entre a fase ferroelétrica e a ferrita, comportamento 

geralmente observado em materiais compósitos [189-199].  

 Focando-se no compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, nota-se que as 

composições x=0,2 mol e 0,3 mol exibem anomalias dielétricas a alta 

temperatura e baixas frequências, as quais provavelmente estão associadas 

com as transições de fase da solução sólida PZN-PT, reportadas no diagrama 

de fase de Kuwata et al. [200]. Desse modo, para as composições de baixo 

conteúdo de ferrita, a anomalia aparece como uma banda ampla com 

dispersão tanto da frequência como da temperatura, característica de uma 

transição de fase difusa tipo relaxor, pela forte dependência com a frequência, 

de modo que os picos nas partes real e imaginária da permissividade 

deslocam-se para mais altas temperaturas à medida que se aumenta a 

frequência, enquanto que o máximo da permissividade diminui com o aumento 

da frequência. 

 De acordo com o diagrama de fases de Kuwata et al. [200] para o 

sistema PZN-PT, duas transições de fase são observadas acima da 

temperatura ambiente nesse sistema. Assim, na composição x=0,2 mol do 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, podem ser identificadas duas 

temperaturas de transição (indicadas por linhas tracejadas na Figura 4.58), 

uma correspondente à transição romboédrica - tetragonal em ~90 ᵒC, e outra 

correspondente à transição tetragonal - cúbica em ~151 ᵒC. 

 Isso indica uma boa correlação dos resultados de permissividade 

elétrica, já que as temperaturas de transição que o sistema apresentou são 

temperaturas análogas às temperaturas de transição do sistema PZN-PT 

monocristalino em composições próximas ao contorno morfotrópico, tal como 

apresentado para comparação na Tabela 4.20, lembrando que são inexistentes 

os trabalhos reportados na literatura sobre PZN-PT policristalino nas 

composições próximas ao contorno morfotrópico. 
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Tabela 4.20 Temperaturas de transição para monocristais de PZN-PT em 

composições próximas ao contorno de fase morfotrópico.  

 

Material  
(Forma 

monocristalina) 

Temperatura 
Transição 

romboédrica-
tetragonal (ᵒC) 

Temperatura 
transição 

Tetragonal-cúbica 
(ᵒC) 

Ref. 

0,93PZN-0,07PT 107 164 Rajan et al. [201] 
0,91PZN-0,09PT 80-90 170-172 Santailler et al. [202] 
0,91PZN-0,09PT ------- 176 Srimathy et al. [203] 
0,92PZN-0,08PT ------- 170 Srimathy et al. [203] 

0,955PZN-0,045PT 107 157 
Lima-Silva et al. 

[204] 
0,92PZN-0,08PT 110 170 Priya et al. [116] 

Cerâmica 
0,8PZN-0,2PT  230 Lee et al. [205] 

0,88PZN-0,12PT  222 
Takenaka et al. 

[206] 

  

 Observa-se, que com o aumento da fase ferrita, a temperatura de 

transição de tetragonal para cúbica (ferro/para) se desloca para maiores 

temperaturas em baixas frequências (1 KHz), tal como apresentado na Figura 

4.58 e na Tabela 4.21. Por outro lado, em altas frequências (1 MHz) somente é 

evidente a transição de fase romboédrico-tetragonal na faixa de temperatura 

avaliada (25 ᵒC - 400 ᵒC), o que indica o deslocamento da temperatura de 

transição de fase tetragonal-cúbica para maiores temperaturas com o aumento 

da fase ferrita. O deslocamento das temperaturas de transição para maiores 

temperaturas está associado possivelmente às tensões internas entre os grãos 

geradas durante a transição de fase, tal como foi reportado e verificado por 

Bammannavar et al. [207]. De forma geral, as tensões entre os grãos 

aumentam com o aumento da fase ferrita pela crescente heterogeneidade 

microestrutural do sistema compósito. 

 Com a incorporação progressiva de fase ferrita (não ferroelétrico) no 

sistema compósito, notou-se uma diluição das propriedades ferroelétricas do 

sistema, resultando na redução da permissividade dielétrica. Este 

comportamento está de acordo com o geralmente observado nos compósitos 

particulados reportados na literatura [189-199].  
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 Por outro lado, a diminuição da permissividade elétrica também pode 

estar associada à diminuição do tamanho de grão da fase ferroelétrica com o 

aumento da fase ferrita, tal como apresentado na Tabela 4.21, em resposta 

decorrente do aumento no número de contornos de grão da fase ferroelétrica. 

 

Tabela 4.21 Temperaturas de transição e permissividade elétrica em 1 KHz e 1 

MHz em função da concentração de ferrita para o compósito (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO. 

X= 
T. 

transição 
R-T (ᵒC) 

ε’ 
T. 

transição 
T-C (ᵒC) 

ε’ 
T. 

transição 
R-T (ᵒC) 

ε’ 
T. 

transição 
T-C (ᵒC) 

ε’ 

 1KHz 1MHz 
0,2 90 5293 151 6720 110 3641 ---- ---- 
0,3 87 2592 183 4340 106 1864 ---- ---- 
0,4 --- ---- 175 4035 94 811 ---- ---- 
0,5 --- ---- 176 5310 90 486 ---- ---- 

 

 Por outro lado, analisando-se o comportamento da permissividade 

elétrica dos compósitos com PMN-0,325PT, são apresentadas na Figura 4.59 

as curvas da permissividade elétrica real (ε’) e imaginária (ε’’), em função da 

temperatura e da frequência, para os compósitos de (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO, sinterizados por SPS. Observou-se que o valor de máxima constante 

dielétrica apresenta dispersão com frequência, de forma similar aos compósitos 

0,9PZN-0,1PT/FCO. Este comportamento está relacionado com a diferença 

entre os valores de constante dielétrica e condutividade elétrica das fases 

constituintes, que foi mais evidente nas composições com maior conteúdo de 

ferrita x=0,4 mol e 0,5 mol, tal como pode ser observado nas Figuras 4.59 (c) e 

4.59 (d) em altas frequências (1 MHz). A partir das curvas de permissividade 

elétrica, figura 4.59, observou-se um alargamento do pico de transição com o 

incremento da fase ferrita no sistema, indicando que a transição de fase se 

torna difusa. Esse resultado é evidente principalmente para as altas 

concentrações de ferrita (x=0,4 mol e 0,5 mol), comportamento devido ao 

aumento na heterogeneidade microestrutural do sistema decorrente da 

incorporação de uma fase não ferroelétrica dentro de uma fase ferroelétrica 

pura, o que leva também a uma diminuição nos valores máximo de constante 
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Figura 4.59- Partes real e imaginária da permissividade elétrica, ε’ e ε’’, em 

função da temperatura e da frequência, para os compósitos de 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, x=0,2 (a), x=0,3 (b), x=0,4 (c) e 

x=0,5 (d) sinterizados por SPS. As setas indicam o sentido de 

aumento de frequência de 1 KHz a 1 MHz. 
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dielétrica com o incremento de fase ferrita no sistema, tal como apresentado na 

Tabela 4.22.  

A diminuição do valo-r máximo de constante dielétrica com o aumento 

de fase ferrita no sistema também está associada à diluição das propriedades 

ferroelétricas, resultado esperado, pois as propriedades dielétricas dos 

sistemas bifásicos são o resultado da combinação das propriedades de cada 

uma das fases constituintes, regida pela regra de mistura tal como proposto 

pela equação 2.2 [76]. Esse comportamento é similar ao aprestado pelo 

compósito 0,9PZN-0,1PT/FCO discutido anteriormente e, em alguns trabalhos 

sobre compósitos magnetoelétricos cerâmicos reportados na literatura [10, 

169,189,190]. 

 

Tabela 4.22 Temperaturas de transição e permissividade elétrica em 1KHz em 

função da concentração de ferrita para o compósito (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO, 0,2<x<0,5 mol. 

X= 
Temperatura de. 
Transição (ᵒC) 

ε’ 

0,2 203 15863 
0,3 195 19716 
0,4 193 12075 
0,5 185 10695 

 

 Segundo a literatura, a temperatura de transição do PMN-0,325PT puro 

ocorre em aproximadamente150 ᵒC [208,209]. Porém, os resultados mostraram 

que a temperatura de transição da fase ferroelétrica no compósito (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO foi deslocada para maiores temperaturas com a adição de 

fase ferrita. Tal como foi explicado anteriormente, esse deslocamento das 

temperaturas de transição para maiores temperaturas provavelmente esteja 

associado com possíveis tensões internas entre os grãos geradas durante a 

transição de fase.  No entanto, observou-se que a temperatura de transição no 

compósito tende a diminuir com o aumento da fase ferrita, Tabela 4.22, 

possivelmente pelo fato de o tamanho de grão da fase ferroelétrica ser menor 

para as composições de baixa concentração de ferrita, como aprestado na 

seção de processamento por SPS (4.2.3). 
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4.3.3 Caracterização magnetoelétrica a baixas frequências dos 

compósitos cerâmicos 0,9PZN-0,1/FCO e PMN-0,325PT/FCO em função da 

concentração de ferrita 

 

 Por último, são apresentados e discutidos os resultados sobre o 

comportamento de acoplamento magnetoelétrico a baixas frequências dos 

compósitos cerâmicos desenvolvidos neste trabalho. 

 A figura 4.60 (a-c) apresenta o comportamento dos valores do 

coeficiente de voltagem magnetoelétrico, α33
ME, em função do campo 

magnético DC na faixa de -10 kOe e 10 kOe, dos compósitos cerâmicos (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO com 0,2≤x≤0,5 mol, sinterizados, convencionalmente, 

por micro-ondas e por SPS.  

 Dessas curvas, pode ser observado que, para as concentrações x=0,2 

mol e 0,3 mol sinterizadas convencionalmente e por micro-ondas, o coeficiente 

magnetoelétrico (ME) não apresentou o comportamento típico associado aos 

compósitos magnetoelétricos, ou seja, o valor do coeficiente ME não passa por 

um valor máximo em um determinado valor de campo magnético (HMAX), 

valores que dependem diretamente das características das fases constituintes 

escolhidas (par ferroelétrico/ ferromagnético) [210]. 

 Dessa forma, as alterações do coeficiente ME com o campo magnético 

nos compósitos ME geralmente são atribuídas a: 1) em baixos campos, à forte 

mobilidade das paredes de domínio e ao alinhamento dos domínios da sub-

rede magnética, o que leva ao aumento progressivo do coeficiente ME e, 2) em 

campos mais elevados, acontece a diminuição do coeficiente ME devido à 

saturação do coeficiente de magnetostrição da fase magnética. 

 Nas composições x=0,2 mol e 0,3 mol, o valor do coeficiente ME 

aumenta até certo valor com tendência a ser constante para altos valores de 

campo magnético, tal como pode ser observado nos inset da Figura 4.60(a) e 

4.60(b). Em contraste, observa-se que, com o aumento da concentração da 

fase ferrita, x=0,4 mol e 0,5 mol, torna-se evidente o comportamento típico 

antes mencionado, com o coeficiente magnetoelétrico passando por um valor 

máximo em um determinado valor de campo magnético. 
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Figura 4.60- Coeficiente de voltagem magnetoelétrica em função do campo 

magnético para os compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, 

sinterizados convencionalmente (a), por micro-ondas (b) e SPS 

(c).  
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 Por outro lado, todas as composições do compósito de (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO, sinterizadas por SPS apresentaram o comportamento típico de 

coeficiente ME em função do campo, tal como apresentado na Figura 4.60(c). 

 Notou-se, no caso dos compósitos sinterizados por SPS, que o valor 

máximo de α33
ME aumentou com o incremento da concentração de ferrita 

atingindo um valor máximo para a concentração x=0,3 mol, e nas altas 

concentrações de ferrita o valor máximo de α33
ME decresceu, tal como 

apresentado na Figura 4.60 e 4.61. Esses resultados reafirmam a forte 

dependência do coeficiente ME com a concentração de fase ferrita, tal como 

apresentado nos últimos relatos experimentais [10,169,211-213 ], os quais 

indicam uma contínua diminuição do sinal magnetoelétrico com o incremento 

da concentração de fase ferrita devido ao aumento na condutividade elétrica do 

material, o que limita a polarização elétrica do compósito resultando na baixa 

magnitude do coeficiente ME [211-213].  Por outro lado, os valores 

máximos de α33
ME foram menores para o caso dos compósitos sinterizados por 

SPS, tal como apresentado na figura 4.61 e listados na Tabela 4.23. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.61- Valor máximo de coeficiente ME em função da composição de 

ferrita para os compósitos do sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO, sinterizados por convencionalmente, por micro-ondas e 

por SPS.  
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Tabela 4.23 Valores máximos de α33
ME, do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO, 0,2≤x≤0,5 mol, processado por três técnicas de sinterização. 

α33
ME (mV/cm Oe) 

X= Convencional Micro-ondas SPS 
0,2 0,2 0,4 0,3 
0,3 0,8 0,4 0,5 
0,4 1,4 1,5 0,2 
0,5 7,5 6,7 0,1 

 

 Esse resultado é associado à diminuição do tamanho de grão da fase 

ferroelétrica, devido à diminuição das propriedades piezelétricas da fase 

ferroelétrica, tal como foi demostrado por Huan et al. [214]. Os autores 

determinaram que, para tamanhos médios de grão >1 μm, a largura dos 

domínios de 90 ᵒ diminui, o que significa menores áreas de paredes de 

domínio, resultando em paredes de domínio que giram com facilidade, 

respondendo mais efetivamente ao campo elétrico externo. Isso contribui com 

o aparecimento de excelentes propriedades piezelétricas. No caso de 

tamanhos médios de grão <1 μm, a densidade de domínios diminui devido ao 

incremento da proporção volumétrica de paredes de domínio e contornos de 

grão, além da formação de monodomínios, que resulta na diminuição do 

coeficiente piezelétrico. 

 Embora as composições de baixo conteúdo de ferrita sinterizadas 

convencionalmente e por micro-ondas tenham apresentado um comportamento 

atípico, a composição x= 0,5 mol sinterizada convencionalmente e por micro-

ondas foi a que apresentou maior valor de coeficiente ME, sendo 7,5 mv/cm.Oe 

e 6,7 mV/cm.Oe, respectivamente, em comparação com a sua análoga 

sinterizada por SPS. Esse resultado indica uma alta eficiência das 

propriedades piezoeléctricas da fase 0,9PZN-0,1PT, que compensariam o fato 

de a composição x=0,5 mol apresentar maior porosidade (~10%) quando 

sinterizada convencionalmente e por micro-ondas (da análise microestrutural 

apresentada nas seções 4.2.1 e 4.2.2); e seria de esperar uma redução notável 

no comportamento magnetoelétrico.  

 O comportamento atípico do coeficiente ME apresentado apenas pelas 

composições x=0,2 mol e 0,3 mol sinterizadas convencionalmente e por micro-
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ondas indica uma provável diminuição das propriedades magnéticas da fase 

FCO na presença de 0,9PZN-0,1PT. Diante desse comportamento, foram 

propostas as seguintes hipóteses: 

1) Tensões na interfase 0,9PZN-0,1PT/FCO geradas na etapa de 

processamento, devido possivelmente à alta instabilidade da fase perovskita 

do 0,9PZN-0,1PT com a temperatura. Em outras palavras, é associada à fácil 

transição de fase perovskita para fase pirocloro que apresenta o 0,9PZN-

0,1PT, onde esta transição perovskita→pirocloro implica uma expansão 

volumétrica da célula cristalina, como foi demonstrado por Hungria et al. [183]. 

Isso gera certas tensões nos grãos da fase ferrita, ao mesmo tempo em que 

os grãos da fase ferrita exercem também certa tensão sobre a fase 0,9PZN-

0,1PT pela diferença nos coeficientes de expansão térmica das duas fases 

(8x10-6 ᵒC-1 para a FCO [216] e 2.4x10-6 ᵒC-1 para a fase PMN-PT [217]) que 

inibe essa transição e favorece a estabilidade da fase perovskita durante a 

etapa de sinterização, como foi discutido anteriormente.  

 Dessa forma, essas possíveis tensões criadas na interface das duas 

fases afetam o comportamento magnético da FCO, tal como foi demonstrado 

por Hajalilou et al. [211], onde tensões na interface dos grãos da fase 

magnética diminuem a magnetização. Isso ocorre, provavelmente, devido ao 

incremento da desordem de spins na superfície do grão, similar ao efeito que 

acontece nas nanopartículas magnéticas, resultando em uma camada na 

superfície de spins desordenados e um núcleo de spins ordenados que 

contribuem para a magnetização do material [218].  

 No caso das composições x=0,4 mol e x=0,5 mol, provavelmente, este 

efeito é reduzido pelo aumento da concentração de fase magnética, 

lembrando-se que no processamento por SPS as amostras passaram por uma 

etapa de oxidação durante 24 horas, e acredita-se que provavelmente nessa 

etapa foram eliminadas as tensões geradas na interface, já que os compósitos 

processados por essa técnica apresentaram um comportamento típico de 

coeficiente magnetoelétrico.  
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2) O campo magnético AC usado para modular a voltagem ME induzida 

provavelmente não tenha sido suficiente para que o coeficiente magnetoelétrico 

atingisse a saturação, sabendo-se que o coeficiente ME aumenta com o 

aumento do campo AC utilizado [219]. 

3) Possível coexistência de uma fase multiferroica, por exemplo, o 

PbFe1/2Nb1/2O3 (PFN), que, mesmo não detectada nos DRX em rotina 

convencional, pode estar presente como uma fase ternária no sistema por 

formação de solução sólida com o 0,9PZN-0,1PT, devido ao uso de 

temperaturas acima de 850 ᵒC na sinterização convencional e por micro-ondas, 

o que, provavelmente, favoreceu a formação da solução sólida com PFN, 

considerando-se que a fase perovskita do 0,9PZN-0,1PT é 

termodinamicamente instável. Lembrando-se que, no caso das amostras 

sinterizadas por SPS, as temperaturas usadas foram abaixo de 850 ᵒC, o que 

garantiu a estabilidade química do sistema. 

 É conhecido que a fase multiferroica PFN apresenta comportamento 

magnetoelétrico intrínseco abaixo da temperatura ambiente como todos os 

multiferroicos monofásicos conhecidos. Porém, trabalhos sobre a solução 

sólida BiFeO3–BaTiO3 indicaram que, com o aumento da concentração de 

BaTiO3, notou-se um incremento na magnetização espontânea do material, 

aumentando o comportamento paramagnético [220]. Levando-se em 

consideração esses resultados, é possível considerar que a existência de um 

sistema ternário PZN-PT/PFN/FCO, onde a solução sólida PZN-PT/PFN 

favoreça o comportamento paramagnético do PFN, comportamento antagônico 

ao ferromagnético da fase FCO, reduzindo as propriedades magnéticas da 

ferrita de forma geral. Assim, o comportamento magnetoelétrico de modo 

intrínseco compete com o efeito de acoplamento mecânico do compósito.  

 Já no caso das composições x=0,4 mol e x=0,5 mol, provavelmente o 

efeito de acoplamento mecânico seja mais notório pelo aumento da 

concentração de fase magnética, apresentando um comportamento típico no 

coeficiente magnetoelétrico.  
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 Com o objetivo de analisar o comportamento diferenciado do 

coeficiente ME que as composições x=0,2 mol e x=0,3 mol sinterizadas 

convencionalmente e por micro-ondas apresentram, foram realizadas as 

medidas de magnetização em função do campo magnético, apresentadas na 

Figura 4.62. 

 Das curvas de magnetização em função do campo magnético (MxH) do 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, observou-se uma redução evidente do 

comportamento magnético nas composições x=0,2 mol e x=0,3 mol, 

sinterizadas convencionalmente e por micro-ondas, sendo evidente a diluição 

das propriedades ferromagnéticas desses compósitos, com uma tendência a 

um comportamento paramagnético.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.62- Curvas de magnetização em função do campo magnético aplicado 

para os compósitos magnetoelétricos do sistema (1-x) 0,9PZN-

0,1PT/ (x)FCO , sinterizados convencionalmente (a), por micro-

ondas (b) e por SPS (c). 
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 Nos inset das curvas das Figuras 4.62(a) e 4.62(b), é possível observar 

um aumento linear da magnetização com o campo magnético, além de também 

apresentar campos coercitivos extremamente reduzidos em comparação com a 

concentração x=0,5 mol sinterizada também convencionalmente e por micro-

ondas. Esses resultados sustentam as hipóteses propostas acima. 

 Segundo as curvas de MxH do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, 

(Figura 4.62), em todas as amostras foi evidente o incremento na 

magnetização de saturação e magnetização remanescente com o aumento do 

conteúdo de fase ferrita. Isso ocorre pelo fato de as ferrita serem magnéticas 

por natureza e o número de domínios que contribuem para a magnetização 

aumentar à medida que existem mais contatos entre os grãos com o 

incremento da fase ferrita. Essa relação do aumento da magnetização foi 

observada também em vários trabalhos de sistemas compósitos 

magnetoelétricos reportados na literatura [10, 213-216,221, 222].  

 Na Figura 4.63, são apresentadas as curvas de MxH da amostra sem 

polarizar e polarizada eletricamente correspondente à composição x=0,2 mol 

do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, sinterizada por SPS, convencional, 

e por micro-ondas. Da figura 4.63 (a), observou-se que a amostra sinterizada 

por SPS e polarizada eletricamente, apresentou um aumento significativo tanto 

na magnetização de saturação como na remanência, resultado que evidencia o 

acoplamento magnetoelétrico entre as fases constituintes. Tal aumento na 

magnetização nas amostras polarizadas eletricamente pode ser atribuído ao 

movimento das paredes de domínio elétrico que altera a tensão na interface, 

resultando na mudança de anisotropia magnética e, portanto, aumento de 

magnetização, tal como foi apresentado por Gualdi et al. [223] e Pahuja et al. 

[224]. 
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Figura 4.63- Curvas de magnetização em função do campo magnético aplicado 

para o compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, na composição 

x=0,2 mol, da amostra sem polarizar e polarizada eletricamente. 

 

 Na Figura 4.64(a-c), são apresentados os valores do coeficiente de 

voltagem magnetoelétrico, α33
ME, em função do campo magnético DC na faixa 

de -10 kOe e 10 kOe para os compósitos cerâmicos (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO, 0,2≤x≤0,5 mol, sinterizados convencionalmente, por micro-ondas e por 

SPS. 

 Diferentemente do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, no 

compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO todas as composições de ferrita 

(0,2≤x≤0,5 mol) estudadas e processadas pelas três técnicas de sinterização 

apresentaram comportamento típico associado aos compósitos 

magnetoelétricos, isto é, em todas as amostras o valor do coeficiente ME passa 

por um valor máximo em um determinado valor de campo magnético. 
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 Segundo esses resultados, foi evidente nos compósitos (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, independentemente da técnica de sinterização, que o valor 

máximo de α33
ME aumentou com o incremento da concentração de ferrita, 

atingindo valores máximos na composição x=0,3 mol das amostras 

sinterizadas, tanto convencionalmente quanto por micro-ondas, e na 

composição x=0,4 mol para as sinterizadas por SPS, tal como apresentado nas 

Figuras 4.64 e 4.65, valores listados na Tabela 4.24. Esses resultados estão de 

acordo com a análise microestrutural da seção 4.2 (processamento digital das 

imagens de MEV apresentadas no Apêndice D), onde foi estabelecido que as 

composições em que é atingido o limite de percolação foram x=0,3 mol para as 

sinterizadas convencionalmente e por micro-ondas e x=0,4 mol para as 

sinterizadas por SPS. Tais resultados indicaram que a sinterização por SPS 

permitiu uma melhor manutenção da conectividade 0-3 nos compósitos em 

comparação com as outras técnicas. 
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Figura 4.64- Coeficiente de voltagem magnetoelétrica em função do campo 

magnético dos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, 

sinterizados convencionalmente (a), por micro-ondas (b) e SPS 

(c).  
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Figura 4.65- Valor máximo de coeficiente ME em função da composição de 

ferrita para os compósitos do sistema (1-x) PMN-0,325PT/ 

(x)FCO, sinterizados convencionalmente, por micro-ondas e por 

SPS.  

 

 Assim, esses resultados reafirmam a forte dependência do coeficiente 

ME com a concentração de fase ferrita e que estão diretamente relacionados 

com o limite de percolação da fase ferrita.  

 

Tabela 4.24 Valores de coeficiente magnetoelétrico (ME) α33
ME, do sistema 

compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, 0,2<x<0,5 mol, sinterizados 

convencionalmente, por micro-ondas e SPS.  

 

 Convencional Micro-ondas SPS 

X= 
α33

ME 
(mV/cm Oe) 

HMax 
(Oe) 

α33
ME 

(mV/cm Oe) 
HMax 
(Oe) 

α33
ME 

(mV/cm Oe) 
HMax 
(Oe) 

0,2 4,5 121 5,1 104 3,9 220 
0,3 9,7 75,3 8,2 85 6,6 190 
0,4 8,1 44,2 7,01 49 7,3 121 
0,5 9,6 29,5 5,6 45 6,3 92 

 

 Tal como foi ressaltado anteriormente, o limite de percolação 

corresponde ao limite composicional onde a conectividade 0-3 da fase 
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minoritária é mantida. Dessa forma, valores máximos de coeficiente ME são 

esperados para composições x=0,5 mol (ideal), tal como foi proposto 

teoricamente por Nan et al. [7], embora a maioria dos resultados reportados até 

a atualidade só tenha mostrado a diminuição do sinal ME com o aumento da 

concentração de fase ferrita devido ao incremento na condutividade elétrica 

atrelada à fase ferrita. Isso, com exceção de poucos autores que reportaram 

um aumento do valor máximo de coeficiente ME com o incremento da fase 

ferrita, em razão da manutenção na conectividade 0-3, mesmo nas 

concentrações x=0,5 mol [33,225], razão pela qual a obtenção de materiais 

compósitos cerâmicos particulados, garantindo a conectividade 0-3 com altas 

concentrações de fase ferrita (x≈0,5 mol ideal), é até hoje uns dos principais 

interesses nas pesquisas dessa área.  

 Dos resultados do coeficiente ME, verificou-se que os máximos valores 

de α33
ME atingido por cada grupo composicional de amostras decresceram de 

acordo com o tipo de técnica de sinterização usada, com o máximo valor de 

α33
ME= 9,7 mV/cm.Oe (x=0,3 mol), para amostra sinterizada 

convencionalmente, seguida do máximo valor de α33
ME= 8,2 mV/cm.Oe (x=0,3 

mol) para a sinterizada por micro-ondas e, por último, o máximo valor de α33
ME= 

7,3 mV/cm.Oe (x=0,4 mol) para amostra sinterizada por SPS, tal como 

apresentado na Figura 4.65 e Tabela 4.24. Esses resultados estão associados 

diretamente com a diminuição do tamanho de grão da fase ferroelétrica, tal 

como explicado anteriormente. 

 Nos inset das curvas da Figura 4.64, pode-se observar um aumento no 

comportamento histerético do coeficiente ME com a diminuição da fase ferrita, 

ou seja, um aumento do valor de campo magnético DC onde é atingido o valor 

máximo de coeficiente ME (Hmax), tal como listado na Tabela 4.24. É conhecido 

que este comportamento histerético está associado com a natureza do 

comportamento da magnetização da fase magnetoestrictiva [226]. 

 No caso da FCO, ela é considerada como um material magnético duro 

bem conhecido, com alta coercibilidade e magnetização moderada [227], razão 

pela qual compósitos magnetoelétricos com FCO, como a fase 

magnetoestrictiva apresentam certo comportamento histerético. Dessa forma, o 
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aumento de Hmax com a diminuição da fase ferrita é devido a menor quantidade 

de domínios magnéticos que contribuem para a magnetização, além da maior 

dispersão da ferrita na fase PMN-PT, o que exige maior energia para a 

magnetização. 

 

 

4.3.4 Conclusões parciais 

 

Das medidas de resistividade elétrica, verificou-se que tanto o compósito 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO como o (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO em todas as 

composições de ferrita e sinterizados pelas três técnicas de sinterização, 

apresentaram valores de resistividade elétrica relativamente altos, mesmo nas 

composições de alto teor de ferrita, resultado que indica adequada manutenção 

da integridade das fases constituintes em todas as amostras após a etapa de 

sinterização, ratificando a alta homogeneidade de distribuição das fases 

constituintes.  

Contudo, os valores de resistividade elétrica de todas as amostras 

sinterizadas por SPS foram maiores em comparação às obtidas 

convencionalmente e por micro-ondas, basicamente pelo aumento na 

densificação dos compósitos, assim como pelo melhor controle na percolação 

da fase ferrita devido à redução do tamanho de grão das fases constituintes, 

somada à etapa de oxidação adicional de 24 horas, que favorece a eliminação 

de vacâncias de oxigênio e, consequentemente, reduz a concentração de 

elétrons livres, que contribuem para a condutividade da amostra.  

 Das medidas de permissividade elétrica à temperatura ambiente, 

verificou-se que todas as amostras sinterizadas por SPS apresentaram maiores 

valores de permissividade elétrica, fato associado ao aumento da densidade, 

comparadas às suas análogas sinterizadas convencionalmente e por micro-

ondas. O compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO em todas as composições de 

ferrita apresentou baixos valores relativos de perda dielétrica, indicando que a 

integridade das fases foi mantida satisfatória nos três métodos de sinterização. 

No caso do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO nas composições de maior 
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conteúdo de ferrita, os valores de perda dielétrica são altos, resultado 

provavelmente associado a excessos de Fe+2 na amostra. 

  Observou-se que, nos dois sistemas compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ 

(x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO sinterizados por SPS, a temperatura de 

transição, foi deslocada para maiores temperaturas com a adição de fase 

ferrita, fato possivelmente associado às tensões internas entre os grãos 

geradas durante a transição de fase. No entanto, no sistema com PMN-

0,325PT, a temperatura de transição teve a tendência a diminuir com o 

aumento da concentração de fase ferrita, fato associado à diminuição do 

tamanho de grão da fase ferroelétrica com o acréscimo de ferrita no sistema. 

 Para o compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, verificou-se que os 

máximos valores de coeficiente ME atingidos por cada grupo composicional de 

amostras foram decrescentes com relação ao tipo de técnica de 

processamento utilizada, com o máximo valor de α33
ME= 7,53 mV/cm.Oe (x=0,5 

mol) para amostra sinterizada convencionalmente, seguida do máximo valor de 

α33
ME= 6,7 mV/cm.Oe (x=0,5 mol) para a sinterizada por micro-ondas e, por 

último, o máximo valor de α33
ME= 0,5 mV/cm Oe (x=0,3mol) para amostra 

sinterizada por SPS, resultados associados diretamente com a diminuição do 

tamanho de grão da fase ferroelétrica. 

 Das curvas de magnetização em função do campo magnético (MxH) do 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, verificou-se uma redução evidente do 

comportamento magnético nas composições x=0,2 mol e 0,3 mol sinterizadas 

por método convencional e por micro-ondas, em comparação com as da 

concentração x=0,5 mol, sinterizada também pelas mesmas técnicas. Isso 

justifica as hipóteses 1 e 3 propostas para a explicação do comportamento 

atípico do coeficiente magnetoelétrico que apresentaram as amostras com 

composição x=0,2 mol e 0,3 mol, sinterizadas por convencionalmente e por 

micro-ondas. 

Das curvas de magnetização em função do campo magnético (MxH) do 

compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, comprovou-se que a amostra 

sinterizada por SPS apresenta fortes indícios de acoplamento magnetoelétrico 
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entre as fases constituintes, pelo aumento significativo tanto na magnetização 

de saturação, como na remanência quando polarizada eletricamente. 

 Para o sistema compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, verificou-se 

que os máximos valores de coeficiente ME atingido por cada grupo 

composicional de amostras foram decrescentes, de acordo com o tipo de 

técnica de processamento, com o máximo valor de α33
ME= 9,7 mV/cm.Oe 

(x=0,3 mol) para amostra sinterizada convencionalmente, seguida do máximo 

valor de α33
ME= 8,2 mV/cm.Oe (x=0,3 mol) para a sinterizada por micro-ondas 

e, por último, o máximo valor de α33
ME= 7,3 mV/cm.Oe (x=0,4 mol) para 

amostra sinterizada por SPS, resultados associados diretamente com a 

diminuição do tamanho de grão da fase ferroelétrica. 

 Verificou-se um aumento no comportamento histerético do coeficiente 

ME com a diminuição da fase ferrita no sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, 

devido à menor quantidade de domínios magnéticos que aportam para a 

magnetização, além da maior dispersão da ferrita na fase PMN-0,325PT, o que 

exige maior energia para a magnetização. 
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5 CONCLUSÕES 

 

A grande diferença nas entalpias de formação entre a fase ferrita 

(30<ΔH<50 kJ/mol) e as fases 0,9PZN-0,1PT e PMN-0,325PT  (4<ΔH<1 

kJ/mol), justifica o fato de a cristalização das duas fases ocorrer eficientemente 

em uma única etapa de calcinação, partindo de um sólido quase amorfo 

contendo todos os cátions de interesse, garantindo a insolubilidade das fases 

constituintes nos dois sistemas bifásicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) 

PMN-0,325PT/ (x)FCO em todas as composições de ferrita propostas e 

estudadas nesta Tese, validando a eficácia do método in situ para a obtenção 

de sistemas bifásicos, assim como a efetividade do método desenvolvido na 

estabilização em 100% da fase perovskita do 0,9PZN-0,1PT policristalino em 

presença de ferrita de cobalto, nas concentrações acima de 0,2 mol. Embora, 

para as composições de 0,05 mol e 0,1 mol, a estabilidade da fase perovskita 

tenha sido reduzida em 88% e 96% respectivamente, esses resultados são ao 

mesmo tempo motivadores e inovadores, considerando-se que, na literatura, o 

máximo valor de fase perovskita no PZN-PT reportado é de 77% em estado 

policristalino. No caso do sistema bifásico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, foram 

garantidos 100% de fase perovskita em todas as composições estudadas nesta 

Tese. 

A cristalização do sistema 0,9PZN-0,1PT na presença de FCO, 

partindo de um sistema quase amorfo com excessos de íons de Fe+3  relativo à 

formula estequiométrica, favoreceu a possível substituição de alguns lugares 

B’, criando uma considerável deficiência de oxigênio devido à não 

estequiometria das espécies, que torna a fase pirocloro metaestável, 

beneficiando a estabilização da fase perovskita no sistema 0,9PZN-0,1PT 

policristalino. Além disso, a cristalização acontece durante a decomposição 

térmica de compostos nitrogenados, que criam uma atmosfera pobre de 

oxigênio durante o tratamento térmico, ao mesmo tempo contribui para uma 

deficiência de oxigênio na estrutura do 0,9PZN-0,1PT e permite a estabilização 

da fase perovskita.  
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O método de síntese implementado neste trabalho permitiu a obtenção 

bem sucedida dos compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) 

PMN-0,325PT/ (x)FCO, com 0,2<x<0,5 mol, com as fases ferroelétricas 

contendo 100% de perovskita, sem adição de excessos de PbO e MgO, em 

atmosfera de ar.  

De forma geral, a distribuição das fases constituintes em cada um dos 

sistemas estudados foi altamente homogênea quando comparada com a 

mistura convencional das duas fases já prontas reportada na literatura, 

indicando uma grande vantagem do método in situ, implementado e 

aperfeiçoado nesta Tese, frente ao método convencional de obtenção de 

compósitos magnetoelétricos cerâmicos.  

Os compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, com 0,2<x<0,5 mol apresentaram altos valores de energia de 

ativação para densificação, a qual aumenta com o incremento progressivo da 

concentração de ferrita nos dois sistemas. Isso dificultou sua completa 

densificação pelo método convencional de sinterização, principalmente nas 

composições com alto teor de ferrita, devido provavelmente às diferenças na 

cinética de densificação da cada uma das fases constituintes. As densidades 

relativas atingidas foram de 91%-94% nos compósitos com 0,9PZN-0,1PT, e de 

92%-96% nos compósitos com PMN-0,325PT, com as menores densidades 

para as composições de maior conteúdo de ferrita (x=0,5 mol). Embora os 

valores de densidade não tenham sido muito altos, todas as amostras 

processadas pelo método convencional não apresentaram formação de fase 

pirocloro por evaporação de PbO ou presença de fases secundárias 

decorrentes da interdifusão das fases constituintes nos compósitos.   

 Os compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizados por 

micro-ondas apresentaram a formação de fase pirocloro em aproximadamente 

5%, pela perda de PbO durante o processo de sinterização, pois, nesse caso, 

não se contou com o controle de atmosfera de PbO usado na sinterização 

convencional, embora a estrutura perovskita tenha-se desestabilizado, ficando 

em 95%, valores muito acima da média reportada na literatura para PZN-PT 

policristalino.  
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 Nos compósitos (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, não se teve indicio de 

formação de fase pirocloro ou formação de fases secundárias por interdifusão 

entre as fases. Esses resultados indicaram mais uma grande vantagem da 

sinterização por micro-ondas quanto à minimização da perda de PbO durante a 

sinterização, além de permitir uma redução de quase 90% do tempo do ciclo de 

sinterização quando comparado com o método convencional, considerando-se 

uma das técnicas mais viáveis economicamente para o processamento de 

compósitos magnetoelétricos particulado. 

 Os compósitos cerâmicos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO, com 0,2<x<0,5 mol, sinterizados por SPS, apresentaram 

altos valores de densidade relativa entre 97% e 98% em todas as 

composições, mesmo nas de maior concentração de ferrita, as quais 

correspondiam às composições com maior dificuldade para densificação. Foi 

demonstrado que, após a etapa de oxidação, todas as amostras sinterizadas 

por SPS não apresentaram formação de fases secundárias em ambos os 

sistemas estudados, indicando estabilidade química das fases constituintes e, 

principalmente, da fase perovskita do 0,9PZN-0,1PT, mesmo usando um longo 

período de tratamento (24 horas).  

 As características microestruturais dos compósitos cerâmicos 

desenvolvidos neste trabalho foram significativamente melhoradas quanto a 

maior dispersão, garantindo uma distribuição altamente homogênea das fases 

constituintes, atingindo o limite de percolação que garante a conectividade 0-3 

na composição x=0,3 mol no caso do compósito (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e 

na composição x=0,5 mol do compósito (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO. 

Todos os compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO processados pelas três técnicas de sinterização estudadas 

neste trabalho, apresentaram valores de resistividade elétrica relativamente 

altos, mesmo as composições de alto conteúdo de ferrita, indicando a 

adequada manutenção da integridade das fases constituintes em todas as 

amostras após a etapa de sinterização. Contudo, os valores de resistividade 

elétrica dos compósitos processados por SPS foram maiores, em comparação 

com as obtidas convencionalmente e por micro-ondas, devido ao aumento na 
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densificação das peças cerâmicas, bem como pelo melhor controle na 

percolação da fase ferrita pela redução do tamanho de grão, somado ao fato de 

que as amostras sinterizadas por SPS foram submetidas a uma etapa de 

oxidação adicional de 24 horas, que favoreceu a eliminação de vacâncias de 

oxigênio e, consequentemente, reduziu a concentração de elétrons livres que 

aportam para a condução. 

Foi constatada a diminuição do valor máximo de constante dielétrica, 

nos dois sistemas estudados, com o aumento de fase ferrita, devido à diluição 

das propriedades ferroelétricas do sistema em geral, comportamento típico de 

materiais compósitos magnetoelétricos.  

Todas as composições desenvolvidas neste trabalho, (1-x) PMN-

0,325PT/ (x)FCO e (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, sinterizados por método 

convencional, por micro-ondas e por SPS, apresentaram comportamento 

magnetoelétrico, mesmo as de alto conteúdo de ferrita, as quais correspondem 

às composições que apresentam maior dificuldade para controlar a percolação 

(manter a conectividade 0-3), resultados que validam, em sua totalidade, a 

efetividade do método de síntese in situ implementado nesta Tese.  

 Verificou-se que os máximos valores de coeficiente ME atingido por 

cada grupo composicional de amostras, referentes aos dois sistemas 

compósitos estudados, foram decrescentes com relação ao tipo de técnica de 

processamento, atingindo máximos valores de α33
ME para os sinterizados por 

método convencional, seguidos pelas sinterizadas por micro-ondas e, por 

último pela sinterizadas por SPS, resultados associados diretamente com a 

diminuição do tamanho de grão da fase ferroelétrica. 
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6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 

 

Estudo da incorporação de Ferrita e/ou FeO no sistema 0,9PZN-0,1PT 

usando-se o método in situ por Pechini, na estabilização da fase perovskita do 

0,9PZN-0,1PT policristalino. 

 

Estudo do efeito da atmosfera de nitrogênio sobre a estabilização de 

fase perovskita do 0,9PZN-0,1PT com baixas concentrações de Fe2CoO4.  

 

Estudo do processo de relaxação de possíveis tensões geradas nos 

compósitos (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO durante a sinterização convencional e 

por micro-ondas, mediante a implementação de uma etapa de tratamento 

térmico abaixo da temperatura de sinterização, similar à utilizada na oxidação 

das amostras sinterizadas por SPS.  

 

Estudo das propriedades magnetoestrictivas dos compósitos (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizados convencionalmente e por micro-ondas, 

principalmente as composições de baixo teor de ferrita (x=0,2 mol e 0,3 mol). 

 

Estudo do aumento do campo de polarização dos compósitos (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO e (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO para determinar a 

condição máxima de polarização. 

 

Estudo do aumento no tamanho de grão das fases ferroelétricas, pelo 

aumento da temperatura e tempo de sinterização nas diferentes técnicas de 

sinterização usadas nesta Tese, ou pelo uso de métodos tais como prensagem 

a quente, com o intuito de aumentar o comportamento piezelétrico dessas 

fases e, assim mesmo, aumentar o comportamento magnetoelétrico do 

compósito. 
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APÊNDICE A 

 Modelo de Woolfrey e Bannister, adaptado do modelo de Coble, para o 

estágio inicial de sinterização não-isotérmica. 

 

com T2 dY/dT que representa a taxa de retração linear em função da 

temperatura T, Q é a energia de ativação, R a constante universal dos gases. 

Nos gráficos de T2dY/dT em função de Y% para cada composição usando a 

equação 4.3. Nestes gráficos, os pontos que se ajustaram a uma reta foram 

identificados e usados para o cálculo da energia de ativação, através de: 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

Figura 1- Gráficos de T2dY/dT em função de Y% para as diferentes 

composições do sistema (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO. Considerando 

Y=Δd/Lo. 

0 5 10 15 20
0,0

2,0x10
4

4,0x10
4

6,0x10
4

8,0x10
4

1,0x10
5

1,2x10
5

 

 

 x=0,3

 Fit linear

T
2
d

Y
/d

T

Y(%)

774 
o
C

849 
o
C

Estagio Inicial

Estagio Pre-Inicial

0 5 10 15 20
0,0

2,0x10
4

4,0x10
4

6,0x10
4

8,0x10
4

1,0x10
5

1,2x10
5

1,4x10
5

1,6x10
5

 

 

 

x=0,4

 Fit linear

T
2
d

Y
/d

T

Y(%)

851 
o
C

806 
o
C

Estagio Inicial

Estagio Pre-Inicial

0 5 10 15 20
0,0

2,0x10
4

4,0x10
4

6,0x10
4

8,0x10
4

1,0x10
5

1,2x10
5

1,4x10
5

1,6x10
5

1,8x10
5

 
 

 x=0,5

 Fit linear

Y (%)

 
T

2
d

Y
/d

T

841 
o
C

801 
o
C

Estagio Inicial

Estagio Pre-Inicial



250 
 

  

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2- Gráficos de T2dY/dT em função de Y% para as diferentes 

composições do sistema (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO. Considerando 

Y=Δd/Lo. 
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APÊNDICE B 

Histogramas de distribuição de tamanho de grão das fases constituintes 

do compósito cerâmico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, sinterizado em forno 

convencional. 
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Histogramas de distribuição de tamanho de grão das fases constituintes 

do compósito cerâmico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, sinterizado em forno 

convencional. 
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Histogramas de distribuição de tamanho de grão das fases constituintes 

do compósito cerâmico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, sinterizado por micro-

ondas.  
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Histogramas de distribuição de tamanho de grão das fases constituintes 

do compósito cerâmico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, sinterizado por micro-

ondas.  
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Histogramas de distribuição de tamanho de grão das fases constituintes 

do compósito cerâmico (1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO, sinterizado por SPS. 
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Histogramas de distribuição de tamanho de grão das fases constituintes 

do compósito cerâmico (1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO, sinterizado por SPS. 
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APÊNDICE C 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Difratograma de raios X da composição x=0,2 mol do sistema (1-x) 

0,9PZN-0,1PT/(x)FCO sinterizado em forno convencional a 1000 ᵒC por 3 

horas com controle de atmosfera de PbO. Pyro: pirocloro, Perov: perovskita e 

FC Ferrita. 

Demostra a total desestabilização da fase perovskita em fase pirocloro 

com o aumento da temperatura a 1000 ᵒC, a fase pirocloro corresponde a 

Pb1,83Nb1,71Zn0,29O6,39 JCPDS # 34-374.   

Foram estimadas as porcentagens de cada uma das fases em 4,3% de 

fase perovskita e 95.6% de fase pirocloro. 
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APÊNDICE D 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizado em forno convencional 

 

 

 

 

 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizado por micro-ondas 

 

 

 

 

 

(1-x) 0,9PZN-0,1PT/ (x)FCO sinterizado por spark plasma (SPS) 
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(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO sinterizado em forno convencional 

 

  

 

 

 

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO sinterizado em micro-ondas 

 

 

 

 

  

(1-x) PMN-0,325PT/ (x)FCO sinterizado por spark plasma (SPS) 
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