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RESUMO

A sintese de novos eletrolitos solidos e a otimizacdo da sua condutividade
ibnica é de relevancia cientifica porque desses componentes depende a
densidade de corrente e a vida Util das baterias de sodio. Os materiais NASICON
(Na super-ionic conductor) sdo bons candidatos a eletrolitos sélidos devido a sua
estrutura cristalina com tuneis que favorece a migracdo de ions. A sintese
desses compostos pela rota vitroceramica permite sintetizar materiais com baixa
porosidade e microestrutura controlada, fatores relevantes na otimizacdo da
condutividade ibnica. Portanto, nesta tese de doutorado foram sintetizadas
vitroceramicas NASICON das séries NaixAlkGezx(POas)s (NAGP),
Nai+xGe2(SiO4)x(PO4)3x (NGSP) e NassAlkSc2xSio4P2,6012 (NASCSP). Na série
NAGP foi avaliado o efeito de tratamentos isotérmicos de cristalizacdo na
microestrutura e nas propriedades estruturais e elétricas das vitroceramicas.
Observou-se uma extensiva perda de aluminio da fase NASICON com o
aumento do tempo de tratamento que ndo afeta as propriedades elétricas do
material. De fato, a condutividade idnica das vitroceramicas aumenta devido a
uma maior area de contato entre os grdos promovida pela formacéo de fase
vitrea e também pela formacdo de uma nova fase Na7(AlP207)sPO4
possivelmente condutora. Na série NGSP investigou-se o efeito da substituicdo
Si**/P%*, na formabilidade de vidro, na microestrutura e nas propriedades
estruturais e elétricas das vitroceramicas. Conformou-se um aumento da
formabilidade de vidro conforme foi adicionado silicio e um aprimoramento da
condutividade ibnica do grdo e do contorno grao devido a expansao da célula
unitaria NASICON e também pelo aumento da concentracdo de ions Na*. Na
série NAScSP foi comprovado que a adicdo de Al2O3 favorece a formacao de
vidro e promove a diminuicdo do tamanho da célula unitaria da estrutura
NASICON nas vitroceramicas. Essas variacdes estruturais afetaram o transporte
ibnico no material sendo confirmada uma diminuicdo da condutividade total com

0 aumento de Al3".

Palavras-chave: Vitrocerdmicas; estrutura NASICON; bottleneck; ion sédio;
condutividade idnica; espectroscopia de impedancia;
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ABSTRACT

A SISTEMATIC STUDY OF IONIC CONDUCTIVITY ON NASICON GLASS-
CERAMICS: ISOTHERMAL TREATMENTS AND NOVEL IONIC
SUBSTITUTIONS

The synthesis of solid electrolytes and the optimization of their ionic
conductivity are topics of scientific interest since these components are essential
for the current density and the half-life of the sodium batteries. The NASICON
(Na super-ionic conductor) materials belong to the most promising candidates to
solid electrolytes because their 3D structural framework favors the migration of
ions. The glass-ceramic route allows the synthesis of NASICON compounds with
the advantages of reducing porosity and controlling the microstructure, which are
relevant factors in the optimization of ionic conductivity. Thus, in this doctoral
thesis NASICON glass-ceramics of the NaixAkkGe2x(POs)s (NAGP),
Na1+xGe2(SiO4)x(PO4)3x (NGSP) and Nas.sAlkSc2xSio.4P26012 (NAScSP) series
have been synthetized. Isothermal heat-treatments of crystallization were
performed on NAGP precursor glasses to analyze their effect on structural and
electrical properties of the crystallized samples. It was noted that the extensive
dealumination of the NASICON phase with the increase of the treatment time
does not affect the electrical properties of the material due to the formation of a
conductive Naz(AlP207)4sPO4 phase and a greater contact area between the
grains of the glass-ceramics. In the NGSP NASICON series, it was evaluated the
effect of Si#*/P>* substitution on structural and electrical properties of the glass-
ceramics. It was confirmed the increment in the ionic conductivity due to the
expansion of the unit cell of the NASICON structure and the increase of Na* ions.
In the NASCSP series, it was proven that the addition of Al2Os favors the glass-
forming ability and affects the ionic transport in the material due to a decrease in
the bottleneck of NASICON structure.

Keywords: Glass-ceramics; NASICON structure; bottleneck; sodium ion; ionic
conductivity; impedance spectroscopy.
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1 INTRODUCAO

O atendimento da crescente demanda energética para dispositivos
eletrbnicos modveis e estacionarios € um dos principais desafios para garantir a
sustentabilidade da sociedade atual. Nesse sentido, as baterias de ion litio s&o
uma alternativa eficaz e bem aceita no mercado de armazenamento de energia.
Embora a tecnologia dessas baterias tenha melhorado nos ultimos anos, o
aumento do custo do litio, devido a sua alta demanda combinada com a restricéo
da extracdo desse elemento em reservas haturais protegidas, gera uma
necessidade de procurar novas alternativas em baterias que trabalhem com ions
diferentes do litio, sobretudo em aplicagcbes de armazenamento de energia
estacionario, em que baterias de tamanhos reduzidos ndo sdo imperativas.
Portanto, as baterias de sédio representam uma alternativa atraente na procura
de novas fontes de energia, j& que o sédio € um elemento de grande abundancia
na natureza e de facil de extracdo [1-4]. Mais precisamente, o sodio é o quarto
elemento mais abundante na crosta terrestre e seu custo € muito mais baixo que
o custo do litio (Na2CO3 U$135-165/ton vs Li2CO3 U$5000/ton, no ano de 2010
nos Estados Unidos) [3].

Baterias de estado solido, baseadas no elemento sédio, que trabalham
com eletrélitos sélidos em vez de liquidos, sédo de particular interesse desde o
ponto de vista de seguranca, e otimizacdo da densidade de energia [5-7]. De
fato, na atualidade grandes esforgos estdo sendo focados no desenvolvimento
de novos eletrélitos soélidos que permitam diminuir as temperaturas de operacao
das baterias e aumentar a densidade de corrente e o tempo de vida util [4].
Portanto, para melhorar a densidade de corrente das baterias os eletrélitos
soOlidos devem exibir uma elevada condutividade i6nica e no caso de eletrdlitos
sélidos inorganicos cristalinos, € importante que possuam estruturas especiais
com espacos intersticiais interconectados (canais ou tuneis) pelos quais os ions
possam mover-se, preferivelmente devem ser canais tridimensionais [8]. Entre o
grupo de eletrélitos solidos inorganicos aqueles que apresentam estrutura
cristalina NASICON (Na super-ionic conductor) com canais tridimensionais (3D)
exibem altas condutividades iénicas [9,10]. Uma particularidade dos materiais

NASICON é que podem ser sintetizados numa ampla faixa composicional ja que



sua estrutura aceita diferentes substituicdes idnicas [11-13], em uma ampla
gama de solugdes solidas. Dessa maneira a partir de substituicbes aliovalentes
pode ser aumentada a concentracdo de portadores de carga favorecendo
aumentos da condutividade ibnica [14—16]. Vale a pena mencionar que as séries
NASICON condutoras por ion sédio que se destacam por exibir uma alta
condutividade i6nica sdo aquelas em que o ion fosforo foi substituido pelo ion
silicio. Entre elas se encontra a primeira série a ser sintetizada e caracterizada
eletricamente Nai+xZr2P3xSixO12 [14] (condutividade idnica = 2.0 x 10! S.cm™
em 300° C) e também as séries analogas contendo Hf**, Na1+xHf2P3xSixO12 [9]
(1,7 x 10 S.cm* em 250°) e Sc®*, Naz+ScsSixP3x012[17] (6,9 x 10* S.cm™ em
25 °C).

O método de sintese mais utilizado para obter materiais NASICON
condutores por ions sédio e litio € a reacdo por estado solido e sinterizacdo
[14,17-22]. No entanto, nos ultimos anos o numero de compostos NASICON
sintetizados pela rota vitroceramica que consiste na cristalizagéo controlada de
um vidro precursor, tem aumentado devido as vantagens que tem essa rota em
comparacao com 0s métodos convencionais [10,15,23-27]. Temperaturas de
cristalizacdo moderadas, diminuigéo da porosidade e fabricacdo de amostras em
formatos desejados séo algumas vantagens da rota vitroceramica [28,29]. Além
disso, o controle microestrutural a partir de diferentes tratamentos térmicos de
cristalizacdo permite otimizar as propriedades elétricas dos materiais [30-32].

Um sistema muito interessante para sintetizar vitroceramicas NASICON é
o sistema NaGe2(POa4)3 (NGP), ja que seu vidro precursor (Na2O-GeO2-P20s)
contém dois 6xidos formadores de rede vitrea na sua composicéo (GeO:2 e P20s).
Recentemente, tem sido reportada a substituicido do fon Ge** pelo ion Al**
formando a série Nai+AlxGe2«x(PO4)s (NAGP) [29,33,34]. Essa substituicdo
aumentou em duas ordens de magnitude a condutividade total das
vitroceramicas (de 10®a 104 S.cm™, em 300 °C) [29,34]. Adicionalmente, outras
substituicGes aliovalentes do ion Ge** por ions Ga3* e Y%, e a substituicdo
isovalente do germanio por estanho, também foram reportadas recentemente,
dando lugar a vitroceramicas NASICON das séries Nai+xYyGaxyGe2x(POa4)3 [35]
e Nai1+xSnxGe2x(POa4)3 [36] .



Conforme mencionado anteriormente, levando em conta a importancia que
tem a rota vitroceramica no controle microestrutural e na obtencéo de materiais
NASICON com baixa porosidade, os quais sao fatores relevantes no
desempenho do eletrdlito solido, optou-se por investigar o sistema NaGe2(POa)s3
(NGP) devido a seu potencial para obtencéo de vitroceramicas. Nesse sistema,
foi adicionado aluminio na posicédo do germéanio dando lugar a série Nai+AlxGez-
x(PO4)3 (NAGP). Investigou-se pela primeira vez o efeito de tratamentos térmicos
de cristalizacao prolongados em suas composi¢cées mais condutoras, i.e., X =0.8
e 1.0 [29,34]. Cabe ressaltar, que o efeito desse tipo de tratamentos na
composicdo e nas propriedades estruturais, microestruturais e elétricas de
vitroceramicas NASICON é muito escasso na literatura. Portanto, com essa
investigagao é possivel correlacionar as variagdes estruturais e microestruturais
para explicar a evolucao da condutividade das amostras cristalizadas. Observou-
se, como resultado importante e inédito, que as vitroceramicas NAGP sofrem
uma mudanca de composi¢cao importante em tempos prolongados, ou elevadas
temperaturas, pois a célula unitaria da estrutura NASICON perde aluminio.

Por outro lado, embora diferentes substituicdes do ion Ge** tenham sido
realizadas no sistema NaGe2(PO4)s [32-34], e apesar das melhores
condutividades em séries NASICON terem sido atingidas quando o ion fésoforo
€ substituido pelo silicio [9,14,17,37], vale a pena destacar que até 0 momento
nao foram encontrados trabalhos relacionados com a substituicdo aliovante
Si**/P>* no sistema NaGe2(POa4)3 (NGP), i.e., ainda ndo foi investigada a série
Na1+xGe2(SiO4)x(PO4)3x (NGSP). Portanto, na segunda parte dessa tese de
doutorado, foram sintetizadas vitroceramicas da série NGSP para investigar o
efeito do ion silicio na formabilidade de vidro, na estrutura cristalina, na
microestrutura e na condutividade ibnica dessa nova série de vitroceramicas.

Na parte final dessa tese de doutorado, € discutido o efeito da adicéo de
diferentes porcentagens de Al203 em um dos melhores compostos NASICON
condutores por ions sédio reportado até o momento: Nasz+xSc2SixP3xO12 (X = 0,4;
Nas4Sc2SiosP2,6012[17]). As adigbes de Al2Osz na mistura inicial foram realizadas
inicialmente para permitir a vitrificacdo da composicéo precursora original, e

subsequente obtencéo de vitroceramicas. Dessa maneira foi sintetizada pela



primeira vez a série NASICON NassAlxSc2xSio,4P2,6012. Deve ser mencionado
que na maioria de séries NASICON reportadas na literatura, foram realizadas
diferentes substituicbes aliovalentes para aumentar a concentracdo de
portadores de carga e melhorar a condutividade do material [9,10,14,15,17,38—
40]. No entanto, a substituicdo isovalente AP*/Sc® no composto
Nas 4Sc2Sio4P2,6012, permite fixar a concentracao de portadores de carga e assim
€ possivel realizar uma analise original sobre a evoluc¢édo da condutividade idnica
baseada somente em variagOes estruturais do material.

Levando em conta os trés estudos propostos nesta tese de doutorado o
objetivo foi otimizar a condutividade de vitroceramicas NASICON através da
avaliacdo do efeito de tratamentos isotérmicos de cristalizacdo e do
desenvolvimento de novas composigdes.

Este documento de tese esta dividido em 7 capitulos. Na secédo 1, séo
apresentados e detalhados os aspectos relevantes que levaram a motivacéo e
justificava desse projeto de doutorado.

Na secao 2, sdo apresentados e discutidos os conceitos fundamentais
sobre condutividade elétrica e iGnica, baterias de sodio, eletrélitos solidos, rota
vitroceramica, estrutura NASICON e oOxidos formadores de vidro. Também é
apresentada a revisao bibliografica relativa as trés séries NASICON (NAGP,
NGSP, NAScSP) investigadas.

Na secdao 3, sdo sumarizados e descritos os diferentes materiais e métodos
experimentais que permitiram realizar a sintese e a posterior caracterizacdo dos
materiais vitreos e vitroceramicos.

Na secdo 4, sao apresentados e discutidos os resultados das
caracterizacdes térmica por calorimetria diferencial de varredura, estrutural por
difracdo de raios X, microestrutural por microscopia eletrénica de varredura e
elétrica por espectroscopia de impedancia complexa dos materiais das séries
investigadas.

Na secédo 5, sdo apresentadas as conclusdes e descobertas decorrentes

do trabalho cientifico.



Finalmente, na secdo 6, sdo apresentadas as sugestdes para trabalhos
futuros e na secdo 7, séo listadas as diferentes referéncias bibliogréaficas citadas
neste trabalho.






2 REVISAO DA LITERATURA

2.1 Conceitos Bésicos

2.1.1 Condutividade Elétrica

A condutividade elétrica é a capacidade que tem um corpo para permitir a
passagem de corrente quando se encontra submetido a um campo elétrico,
sendo a corrente elétrica a migracéo de cargas dentro do material. Essas cargas
podem ser ions ou elétrons. Os materiais que conduzem corrente devido ao
deslocamento de elétrons sdo conhecidos como condutores eletrdnicos, aqueles
em que a corrente € devida a migracédo de ions sdo chamados de condutores
ibnicos e os materiais que exibem conducao devida a migracdo tanto de ions
guanto de elétrons, sdo chamados de condutores mistos.

A condutividade elétrica (o) de um material esta definida conforme Equacao
2.1.

o =nzeu (2.1)

onde n é a densidade de portadores de carga por unidade de volume (m), ze a

carga dos portadores (e =1,6202189 x 10'1° C), e quando for o caso, a valéncia

do ion (z), e p é a mobilidade dos portadores de carga (m2.v1.s?)[8].
2.1.1.1 Condutividade I6nica

A condutividade idnica é um mecanismo termicamente ativado que ocorre
em condutores mistos, em materiais ceramicos, vitroceramicos e em vidros

abaixo da sua temperatura de transicdo vitrea. E expressa conforme Equacéo
2.2:

o =o,exp(—E, /kT) (2.2)



sendo E, a energia de ativacdo de condugao, k a constante de Boltzmann, T a

temperatura absoluta, e oo o fator pré-exponencial que é definido por:

oy ~ n(Ze)?A*v,/kT (2.3)

onde n é a concentragdo de portadores de carga, Ze a carga do ion, v, a

frequéncia de salto e A a distancia de salto [15,41].

2.1.2 Baterias de ion Sédio

Uma bateria € um dispositivo eletroquimico que transforma energia quimica
em energia elétrica e € constituida por eletrodos (anodo e o catodo), um
eletrdlito, separadores e uma cobertura externa ou caixa [42]. As principais
diferencas entre as baterias encontram-se nos materiais empregados como
eletrodos e eletrdlitos.

As baterias de soédio, tém ganhado muito interesse no mercado de
armazenamento de energia devido ao baixo custo do sédio, em consequéncia
da sua grande abundancia na crosta terrestre [3-5,7,43]. Entre as mais
conhecidas estéo as de sédio-enxofre e as baterias ZEBRA as quais apresentam
uma eficiéncia energética entre 80 até 90 % e trabalham em temperaturas ao
redor de 300 °C [4]. No entanto, cabe ressaltar que nos ultimos anos ja
comecaram a se desenvolver outro tipo de baterias de sédio a partir de materiais
NASICON, a quais podem operar em temperaturas menores (200 °C) e com uma

eficiéncia maior (> 90 %) [44].

2.1.3 Baterias de ion Sédio no estado soélido

Embora as baterias em estado liquido possuam um bom desempenho
eletroquimico, esses dispositivos apresentam muitos problemas de seguranca
devido a explosdes internas que podem acontecer como consequéncia de
reacoes entre eletrodos e eletrolitos [1,6,7]. De fato, nas baterias de sodio as

reacoes podem ser mais severas do que nas baterias de litio, ja que o ion Na*



pode reagir com maior facilidade na presenca de umidade e oxigénio [1,7].
Portanto, as baterias de sédio em estado solido sdo uma 6tima alternativa em
dispositivos de armazenamento de energia devido a sua maior seguranca,
densidade de energia, estabilidade eletroquimica e excelentes propriedades

mecanicas [1,7,45,46].

2.1.4 Eletrdlitos Sélidos

Os eletrolitos solidos sdo materiais que se caracterizam por exibir uma
condutividade i0nica elevada (>10“ S.cm™) [8,47]. Na atualidade, seu estudo é
de muita relevancia pelas importantes aplicacdes que estes materiais tém nas
células a combustivel e baterias [4,5,47]. O eletrdlito sélido € um componente
muito importante na bateria porque determina sua densidade de energia. Outra
caracteristica importante do eletrdlito soélido é que deve apresentar
condutividade eletrénica desprezivel para evitar curto-circuito interno na bateria
[47,48].

Entre as condi¢cdes que um eletrdlito solido deve satisfazer para apresentar
elevada condutividade idnica incluem-se [8]:

v" Ter uma alta concentracao de portadores de carga;

v' Os sitios vazios e ocupados dentro da estrutura do material devem ter
valores de energia potencial semelhantes e baixa energia de ativagao
para o salto. Ndo é muito Gtil ter sitios vazios se nao € possivel aceder a
eles;

v' A estrutura dos materiais deve ser rigida e com espacos intersticiais
interconectados ou canais pelos quais 0s ions possam mover-se,
preferivelmente em trés dimensoées.

Finalmente podem ser citadas as seguintes vantagens dos eletrolitos sélidos em

relacédo aos liquidos [25,48-50]:
v Os eletrélitos sélidos permitem a migragédo de um Unico tipo de ion,
engquanto em eletrélitos liquidos podem migrar outro tipo de espécies

como impurezas;
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v Os eletrdlitos liquidos podem gerar uma degradacao progressiva da
bateria devido a reacdes irreversiveis com os eletrodos. Esse
processo de degradacgdo dos eletrodos geralmente é exotérmico e
pode gerar gases que podem aumentar a pressao interna e
promover uma explosdo da bateria. Isso ndo acontece com o0s
eletrdlitos solidos.

v' Em dispositivos eletroquimicos os eletrolitos soélidos tém um maior
tempo de vida;

v" Sendo mais densos que os liquidos, eletrélitos sélidos proporcionam
dispositivos com uma maior densidade de energia quando
comparados com os eletrolitos liquidos;

v' Existe uma menor possibilidade de perdas por vazamento em

eletrélitos solidos.

2.1.4.1 Eletrolitos Sélidos Condutores por ion Sédio

Entre os eletrdlitos sélidos condutores por ions sédio a B-Alumina é
historicamente o primeiro material usado em baterias de sédio-enxofre e ZEBRA
devido a sua elevada condutividade em altas temperaturas. A condutividade do
ion sodio de um policristal de B-Alumina a 300 °C varia entre 2,2 x 10! e 3,5 x
10tS.cm[4].

Outros materiais que também podem ser aplicados como eletrélitos solidos
em baterias de ion sédio sdo os compostos NASICON (Na super-ionic conductor
[4,11,12,40,47,51]. Por exemplo, materiais de composi¢cao NasZr2Si2PO12 ja tém
sido implementados como eletrélitos em baterias de sodio devido a que exibem
uma alta condutividade em 200 °C (1.5 x 102 S.cm™) [7,44]. Materiais de
composicao similar (NasZr2SizO12) em que tem sido adicionado TiO2, também
foram patenteados como possiveis eletrolitos soélidos para baterias de sédio-
enxofre devido a sua alta condutividade idnica (4,9 x 10 S.cm™) na temperatura
ambiente, e condutividade similar a da B-Alumina em temperaturas acima de 200
°C [4].
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2.1.5 Estrutura cristalina tipo NASICON (Na super-ionic conductor)

A estrutura cristalina NASICON é encontrada em materiais que tém a
formula geral AM(POa)s, onde A é um céation monovalente (Na*, Li* e K*), M pode
ser um fon pentavalente, tetravalente ou trivalente (M = Nb>*, Ti**, Ge**, Sn**,
Hf4* Fe3*, Sc3*) e P> as vezes pode ser substituido por Si** [11,15,34]. Uma
caracteristica importante da estrutura NASICON € que aceita diversas
substituicdes isovalentes ou aliovalentes do ion M [15,30,36]. Dependendo da
composicao do material a estrutura cristalina pode ser romboédrica, monoclinica,
ou triclinica [11,12].

A estrutura NASICON nos sistemas NaGez(POs)s e NasScz2(PO4)s é
romboédrica e consiste de um arranjo tridimensional formado por tetraedros POa,
que compartilham os seus vértices com octaedros MOs (M = Ge, Sc) dando
origem a uma estrutura relativamente aberta com caminhos ou canais de
conducgdo para os ions sédio (Figura 2.1a). Dentro dos canais de conduc¢do
existem dois sitios intersticiais para os ions sédio (Nal e Na2) que estdo
coordenados por seis oxigénios dentro de um antiprisma trigonal (Figura 2.1b).

Vale a pena mencionar que os ions sodio para se deslocar dentro dos
canais da estrutura NASICON de um sitio Nal para um Na2, devem passar
através de um espacgo muito especial chamado de “bottleneck” que é o espaco
entre dois triangulos T1 e T2 formados por ions oxigénio 0s quais tém em comum
uma aresta de um octaedro MOs e por sua vez estdo separados por um tetraedro
PO4 (Figura 2.1c). Vale a pena mencionar que os ions sédio néo influenciam o
tamanho do bottleneck ja que este depende do tamanho dos tetraedros PO4 e

dos octaedros MOs.
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Figura 2.1- (a) Célula unitaria da estrutura tipo NASICON do sistema
NaGe2(POa)s3 (b) Coordenacéo octaédrica dos sitios intersticiais Nal e Na2 (c)

Representacao do “bottleneck” [38].
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2.1.6 Vitroceramicas

As vitrocerdmicas sdo materiais inorganicos ndo metalicos obtidos a partir
da cristalizacdo de vidros precursores por diferentes métodos de
processamento, como por exemplo, tratamentos térmicos ou sinterizacdo com
cristalizagcdo concorrente. Possuem pelo menos um tipo de fase cristalina
funcional e outra fase vitrea residual. A porcentagem de fase cristalina pode
variar entre partes por milhdo (ppm) até quase 100 % [52]. Suas propriedades
dependem das carateristicas das fases presentes e da microestrutura obtida
apos a cristalizacao do vidro [53]. Desde a descoberta das vitroceramicas, (no
ano 1950 por Stookey), esses materiais tém sido amplamente utilizados em
aplicac6es biomédicas, na construcdo civil e em processos industriais. Além
disso, pertencem ao grupo de materiais que podem ser aplicados como
eletrdlitos solidos em baterias [10,35,54,55].

Quando a composic¢éo do vidro precursor da vitroceramica apresenta uma
alta habilidade de formar vidro, podem ser sintetizadas amostras em tamanhos
e formatos desejados. Além-disso, diferentemente de alguns materiais obtidos
via reacao de estado sdlido, as vitroceramicas sdo materiais que apresentam
baixa porosidade quando a densidade do vidro € similar & densidade da amostra
cristalizada, e sua microestrutura pode ser controlada a partir de diferentes
tratamentos térmicos de cristalizacdo [16,30,34]. Dessa maneira, suas

propriedades podem ser otimizadas..

2.1.6.1 Vitroceramicas NASICON

Geralmente a condutividade elétrica de vitroceramicas é menor que a
condutividade dos seus vidros precursores, pois a natureza amorfa do vidro, com
sua estrutura mais aberta (menos densa) e oxigénios ndo ponteantes, facilita a
condugéo ibnica, em relagdo ao cristal isoquimico. Além-disso, os vidros ndo
possuem contornos de gréo os quais sdo um impedimento para a migragéo de
portadores de carga no material [56]. No entanto, as vitroceramicas que
cristalizam na estrutura NASICON (Na super-ionic conductor) sdo uma grande



14

excecao, pois a condutividade i6nica da amostra cristalina é maior do que a
exibida pelo vidro precursor [15,29,30,34,38]. Esse comportamento é devido a
presenca de canais tridimensionais nessa estrutura, os quais favorecem a
migracao de ions e portanto, a conducao ibnica do material.

O pioneiro em obter esse tipo de vitroceramicas foi Jie Fu, quem reportou
a sintese de vitroceramicas NASICON condutoras por ion litio das séries
LizxAlkM2x(PO4)3 (M = Ge, Ti) [16,28]. Na série com titanio foi observado que a
amostra cristalizada exibiu uma condutividade idnica total de duas ordens de
grandeza maior que aquela atingida pelo vidro precursor. Além disso, a
condutividade ibnica observada nas duas séries foi maior que aquela exibida por

amostras da mesma composicao obtidas pela rota de sinterizacao.

2.1.7 Sistema NASICON NaGez(POa)z (NGP)

O sistema NaGe2(POa4)3 (NGP), foi um dos primeiros compostos da familia
NASICON (NaM2z(POa)s; M = Ge, Ti, Zr) a ser sintetizado e caracterizado
estruturalmente a partir de difracdo de raios X (no ano 1968) por Hagman e
Kierkegaard [57]. Muitos anos depois (1991), Winand e colaboradores [58]
obtiveram via reacao de estado sélido e sinterizagcdo, ceramicas do sistema NGP.
A partir da caracterizacdo elétrica por espectroscopia de impedancia,
evidenciou-se uma condutividade i6nica de 1,1 x 10" S.cm™*em 300 °C com uma
energia de ativacao de 1,01 eV. Posteriormente, em 1996, Aono e Sugimoto [20],
sintetizaram materiais da mesma composicao e pela mesma rota de sintese. Foi
reportada uma condutividade ibnica total uma ordem de grandeza maior (2,6 x

10°S.cm) do que a reportada por Winand.

2.1.8 Materiais NASICON com silicio

Em 1976 Goodenough et al. [14], obtiveram via sinterizacdo materiais de
composicdo Nai+Zr2P3xSix0O12 (0 < x < 3) que correspondem a primeira série
NASICON caracterizada eletricamente, segundo os relatos da literatura. Para

um valor de x = 2, foi reportada a maior condutividade idnica com um valor de
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6,7 x 10 S.cm na temperatura ambiente, e uma energia de ativagdo de 0,29
eV. J4 em 300 °C, a condutividade i6nica é de 2 x 10! S.cm™. Os autores
observaram que conforme foi adicionado silicio (até atingir o valor de x = 2), foi
favorecido o aumento da condutividade iénica devido a adi¢cdo simultanea de
ions Na*, i.e., devido ao aumento na densidade de portadores de carga. A alta
condutividade i6bnica também é atribuida a um gargalo (bottleneck) largo dentro
estrutura NASICON, consequéncia do tamanho do fon Zr** (0,72 A) [59], e
também da adic&o de Si** (0,26 A) nas posicées do ion P5* (0,17 A), ja que o ion
silicio tem um raio i6bnico maior que o do fésforo. O aumento no bottleneck
favoreceu a migracdo dos portadores de carga no material. Vale mencionar
também que para cada ion P>* substituido por um ion Si**, ha o acréscimo de
um ion Na* extra, para compensac¢ao de carga, o que também contribui para o
aumento da condutividade idnica. Adicionalmente, embora a condutividade
ibnica observada na composicdo para x = 2,0 seja bastante alta, alguns
problemas como a volatilizacdo dos 6xidos de sodio e de fosforo na sintese dos
materiais, devido ao alto ponto de fuséo do ZrO2, dificultam a obtencdo desses
compostos [60].

Anos depois (1984), Vogel et al., obtiveram materiais da série
Na1+xHf2P3xSixO12 (1,4 < x < 2,8) [9]. Os autores fizeram a substituicdo do ion
fésforo pelo ion silicio com o intuito de aumentar o nimero de portadores de
carga. Foi reportado nesse trabalho que a inclusdo de silicio favoreceu o
aumento da condutividade idnica. A maior condutividade ibnica a 250°C foi
evidenciada em x = 2,2 com um valor de 1,7 x 10! S.cm? e uma energia de
ativacdo de 0,19 eV. Esse valor de condutividade ibnica € maior que aquele
reportado por Goodenough et al. [14] na série Na1+Zr2P3xSixO12.

Ja no ano 2016, Guin et al., sintetizaram ceramicas do sistema
NasScz2(PO4)s adicionando silicio e reportando pela primeira vez a série
Nas+Sc2SixP3x012 (0.05 < x < 0.8) [17]. Foi evidenciada a maior condutividade
idnica quando x = 0,4, com valores a 25 °C e 300 °C de 6,9 x 10“ S.cm™e 3,8 x
101 S.cm’?, respectivamente. A energia de ativagdo para a conducéo foi de 0,33
eV aproximadamente. Os autores reportaram um favorecimento da

condutividade i6nica conforme foi adicionado silicio devido ao aumento na
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concentracdo de portadores de carga promovida pelo carater trivalente do ion
Sc3*, que permite adicionar mais fon sédio na féormula Nas+Sc2SixP3xO12 para
garantir a electroneutralidade de carga. Guin et al., também mencionaram que
devido a similitude entre os raios iénicos do ion Sc3* (0,745 A) e do ion Zr*+ (0,72
A) [59], a estrutura cristalina do material mantém um bottleneck amplo e
adequado para o deslocamento dos ions Na* no material. Finalmente, também
foi reportada que a substituicdo P%*/Si4* também promoveu o aumento do
bottleneck favorecendo a condutividade ionica.

2.1.9 Séries NASICON investigadas no presente trabalho

Nesta secdo € apresentada a revisdo bibliografica sobre as séries
NASICON: Nai+xAkGezx(PO4)s (NAGP), Nai+xGe2(SiO4)x(PO4)sx (NGSP) e

Nas 4AlxSc2xSio.4P2,6012 (NASCSP), investigadas nesta tese de doutorado.

2.1.9.1 Série NaixAlxGe2x(POa)s (NAGP)

A série NASICON Nai+AlGe2x(PO4)s (NAGP), € formada a partir da
substituicdo de aluminio por germanio no sistema NaGez2(POs)3 NGP. Em
relacdo a sintese de materiais dessa série, 0s Unicos relatos que existem na
literatura, sdo os estudos realizados por Maldonado Manso et al., [61] Zhang et
al., [29] Zhu et al., [62] Bradtmduller et al. [33] e Ortiz-Mosquera et al. [34].
Maldonado Manso e colaboradores (2005), sintetizaram ceramicas de
composigdo Nai+AlxGe2x(POa4)s (x = 0,4) a partir de sinterizagdo. A
condutividade i6nica reportada foi de 6,98 x 10> S.cm'* a 300°C e uma energia
de ativacdo de 0.63 eV. O aumento da condutividade ibnica quando comparada
com aquela exibida por amostras de composicdo NaGe2(POa)3 (NGP), reportada
anos atras por Aono e Sugimoto [20], € atribuida a diminuicdo da energia de
ativagcdo para a conducao e ao aumento na concentracdo de portadores de carga
(lons Na') na formula Nai+AlkGe2«x(PO4)s, promovida pela substituicdo

aliovalente Ge**/Al3+.
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Zhang e colaboradores em um trabalho mais recente (2009), reportaram
pela primeira vez a sintese de materiais da série Nai1+~AlkGe2xP3012 (0,3 < x <
1,0), obtidos pela rota vitroceramica [29]. Os autores ndo conseguiram obter
vidro para valores de x < 0,2, e reportaram um aumento da condutividade idnica
conforme foi adicionado AI**. A maior condutividade i6nica foi evidenciada na
composicédo para x = 0,8, com um valor de 3,8 x 10* S.cm ! a 300 °C e uma
energia de ativacdo de 0,54 eV. Esse valor de condutividade é quase uma ordem
de grandeza maior que aquele reportado por Maldonado Manso [61].

No ano 2016, Zhu et al. [62], descreveram a sintese de vitroceramicas de
composicdo Nai+xAlxGe2xP3012 (x = 0,5), cristalizadas a partir de tratamentos
térmicos a 750 °C variando o tempo de cristalizacdo. A maior condutividade foi
evidenciada na amostra cristalizada durante 12 h, com um valor de 9,27 x 107
S.cm - a 140 °C e uma energia de ativacdo de 0,53 eV.

Ja no ano 2018, Bradtmuller et al. [33], sintetizaram vitroceramicas da série
Na1+xAlkGe2x(PO4)3 (0,0 < x < 1,0) e realizaram um estudo estrutural a partir de
ressonancia magnética nuclear (NMR), sobre a transicdo estrutural de vidro a
cristal em materiais dessa série. Um ano depois, Ortiz-Mosquera et al. [34],
reportaram um estudo sobre a evolucdo estrutural, microestrutural e da
condutividade idnica tanto dos vidros, quanto das vitroceramicas em funcao de
x na mesma seérie Nai+AlxGe2«x(PO4)3 (0,0 < x £ 1,0). Foi reportado que com a
adicdo de AI** aumentou o tamanho de grdo das vitroceramicas e melhorou a
condutividade i6nica dos vidros e das vitroceramicas. A maior condutividade
evidenciou-se na amostra com x = 0.8 cristalizada a 900 °C, com um valor de 4,3
x 10 S.cm -t em 300 °C e uma energia de ativagéo de 0,647 eV. Ja em relacédo
as amostras cristalizadas na temperatura de cristalizacdo do vidro precursor (Tx,
durante 3 horas), foram notadas as maiores condutividades nas composi¢oes X
= 0.8 e x =1,0, com valores de 2,3 x 104 e 1,9 x 10% S.cm ! S.cm %,
respectivamente. Essas condutividades s&o uma ordem de grandeza maiores
gue aquelas exibidas pelos respectivos vidros precursores.

Levando em conta os trabalhos publicados em relag&o a vitroceramicas da
série Nai1+AlxGe2x(PO4)3 (NAGP), vale a pena ressaltar que ndo existem estudos

relacionados com a investigacdo da influéncia de tratamentos térmicos de
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cristalizacdo de longa duracdo na obtencdo de vitroceramicas dessa série
NASICON. Portanto, nesta tese de doutorado foi investigado o efeito desse tipo
de tratamentos na composic¢do, estrutura e microestrutura das vitroceramicas e
sua influéncia na condutividade idnica. Esse estudo é importante para definir as
melhores condicGes de temperatura e tempo de tratamento (de cristalizacdo), a
fim de obter vitrocerdmicas com condutividade iGnica otimizada. Dessa maneira,
como mencionado na introducéo (secéo 1), foram escolhidas as composi¢cdes
mais condutoras dessa série (x = 0,8 e x = 1.0, [29,34]) para sintetizar vidros
precursores e posteriormente cristaliza-los a partir de tratamentos térmicos
realizados na sua temperatura de cristalizacdo variando o tempo e também

aumentando a temperatura.

2.1.9.2 Série Na1xGe2(SiOa)x(POa)sx (NGSP)

Embora a alta condutividade i6nica de materiais NASICON tenha sido
descoberta pela substituicdo de fésforo por silicio na primeira série NASICON
Na1+xZr2P3-xSixO12 reportada na literatura [14], e outros trabalhos em séries de
diferente composicao confirmem esse comportamento [9,17], é de salientar que
até momento ndo foram encontrados artigos nem trabalhos relacionados com a
sintese e o estudo da seérie Nai+Ge2(SiO4)x(POa4)s-x (NGSP). Por essa razéo,
nesta tese de doutorado foram sintetizadas vitroceramicas dessa série inédita a
fim avaliar o efeito da substituicdo Si**/P°* na estutura, microestrutura e

condutividade ibnica das amostras.

2.1.9.3 Série Nas4AlxSc2xSio,4P2,6012 (NAScSP)

Dos materiais NASICON condutores por ion sodio destaca-se 0 composto
Nas.4Sc2Sio.4P2.6012 sintetizado pela rota de sinterizacéo ja que exibe uma das
maiores condutividades reportadas em condutores de ion Na* [17]. Cabe
ressaltar que ndo existem investigacoes sobre a obtencdo desse material pela
rota vitroceramica considerando que essa rota permite obter materiais NASICON

com baixa porosidade e condutividade ionica otimizada devido ao controle da
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microestrutura. Portanto, no presente projeto de doutorado foi realizada pela
primeira vez a substituicéo isovalente Al**/Sc3* no composto Nasz.4Sc2Sio.4P2.6012
para favorecer sua vitrificagdo ja que o Al203 pode auxiliar na formacéo de vidro
[15]. Dessa maneira, foi sintetizada pela primeira vez a série NASICON
Nas 4AlxSc2xSio,4P2,6012 para avaliar o efeito da substituicdo isovalente AI3*/Sc3*
sobre a formabilidade de vidro, estrutura cristalina, microestrutura e
propriedades elétricas das vitroceramicas. Cabe destacar também que
substituicdo isovalente do ion escandio pelo ion aluminio permite fixar a
concentracdo de portadores de carga (Na*) e assim pode se fazer uma analise
da evolucéo da condutividade ibnica baseada somente em variacdes estruturais

do material.

2.1.10 Oxido de Silicio, Oxido de Fésforo, Oxido de Germanio, Oxido de

Aluminio, Oxido de Sédio e Oxido de Escandio na formagcéo de vidro.

Para entender o efeito dos oxidos utilizados na sintese dos diferentes vidros
investigados no presente trabalho, em seguida sdo citadas algumas
caracteristicas importantes desses componentes.

Oxido de Silicio (SiO2): E um 6xido dos mais amplamente utilizados para
formar vidro [63]. Os vidros sintetizados a partir de silica contém redes formadas
por tetraedros [SiOs]* que podem compartilhar todos seus vértices [64]. O
aumento do teor de silica em um sistema vitreo aumenta a resisténcia mecanica,
a estabilidade quimica e a resisténcia ao choque térmico. No entanto, uma
desvantagem dos vidros formados com uma alta porcentagem de SiOz € seu alto
ponto de fusdo. Uma alternativa para diminuir a temperatura de fusdo é usar
oxidos modificadores de rede vitrea como 6xidos alcalinos [65].

Oxido de fésforo (P20s): E também, junto com a silica, um dos mais
importantes formadores de vidro. Os vidros de fosfato tém como unidade
estrutural tetraedros [POa4]*, porém esses tetraedros podem compartilhar
somente trés dos seus vértices porque a valéncia 5 do fésforo promove a
existéncia de uma dupla ligagdo com um dos oxigénios que o rodeiam [64,65].

Por essa razéo, cada tetraedro possui um oxigénio nao ponteante. Estudos em
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vidros de fosfato (em sistemas binarios) revelam que podem ser obtidos sistemas
estaveis, quando séo introduzidas consideraveis quantidades (superiores a 50%
mol) de oOxidos alcalinos apesar do seu carater modificador. Isso acontece
porque os tetraedros de fosforo introduzem uma assimetria na rede, originada
pela dupla ligacdo. Essa € uma vantagem que tem os vidros fosfatos quando
comparados com os vidros silicatos os quais cristalizam facilmente na presenga
de altas porcentagens de 6xidos alcalinos [64,65].

Oxido de Germanio (GeO3): Favorece a formac&o de redes vitreas porque
o germanio forma tetraedros [GeOa4]* que podem compartilhar todos os seus
vértices permitindo a geracéo de redes tridimensionais [64,65]. Entre os estudos
reportados sobre a estrutura vitrea de sistemas contendo germanio, se encontra
aguele realizado por Hoppe e colaboradores [66]. Os autores demostraram por
difracdo de néutrons que o germanio no sistema vitreo Na20-GeO2-P20s (NGP)
pode apresentar coordenacao octaédrica. Por outro lado, Henderson e Fleet
sintetizaram vidros de composi¢céo Na20-GeO2 com diferentes porcentagens de
oxido de sédio [67]. Os autores sugeriram uma estrutura vitrea conformada por
anéis de tetraedros [GeO4]*, os quais sofrem uma distor¢cdo conforme aumenta
a quantidade de Na20, e confirmaram a auséncia de octaedros de germanio.

Oxido de Aluminio (Al203): Esse composto é om Oxido intermediario na
formacao de vidro, ja que pode entrar em uma rede vitrea como formador ou
como modificador de vidro dependendo da sua coordenacdo e concentracao
[64]. Por exemplo, em vidros de silica o ion aluminio € modificador de rede

quando tem coordenacdo octaédrica e é formador de vidro para coordenacdes
tetraédricas. Em sistemas binarios de Al203-P20s a presenga do ion aluminio

melhora a formabilidade de vidro pois permite obter estruturas vitreas estaveis
semelhantes a aquelas de vidros contendo silica [65]. Finalmente, cabe ressaltar
que a adicdo de Al2Os em um vidro melhora a resisténcia mecanica e a
resisténcia ao choque térmico [64].

Oxido de Sodio (Na20): Esse 6xido é um modificador de redes vitreas
porque gera ruptura de ligacdes. Por exemplo, em vidros de silica o oxigénio do
Na20, gera um excesso de oxigénios e por cada molécula de 6xido modificador

que entra na rede vitrea, € gerada a quebra de uma ligacdo Si-O-Si para a
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incorporacado desse oxigénio adicional [64]. Dessa forma, dois silicios vizinhos
nao continuam unidos ao mesmo oxigénio gerando-se a aparicdo de dois
oxigénios nao-ponteantes que sao pontos de interrup¢do ou descontinuidade da
rede vitrea. Nesse caso, os ions Na* ficam posicionados nos intersticios da rede
vitrea contrabalancando a carga negativa do oxigénio nao-ponteante e se unindo
a ele por ligacao idnica [64,65].

Oxido de Escandio (Sc203): E um 0Oxido que atua como modificador de
redes vitreas [68]. Por exemplo, Makishima et al. [69] a partir de um estudo em
vidros de aluminossilicatos em que foram adicionadas 6xidos de terras raras
(Sc203,Y203, La203, CeOz2, PreO11, Nd203, Eu203, Gd203, ThsO7, Dy203, H0203,
Er203, Yb203), reportaram que nao foi possivel a obtencédo de vidro quando foi
adicionado Sc20s. Por outro lado, em outros sistemas vitreos de diferente
composicdo (PbO-Sb203[70] e Li2O- Sc203-Ge02-P20s [71]), foi possivel obter
vidro, no entanto, as quantidades desse 6xido na composicao do vidro foi baixa
(< 20%). Finalmente, € sabido que adi¢do de Sc203 em sistemas vitreos permite
otimizar as propriedades 6ticas. Por exemplo, em vidros de PbO-Sb20s3, favorece

a emissédo de ions Ert3 e Nd*3 no material [70,72].
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3 MATERIAIS E METODOS

Para se atingir os objetivos do presente trabalho de pesquisa, foram

realizadas as seguintes atividades experimentais, apresentadas no seguinte

fluxograma:
Etapa 1: Sintese e caracterizagdo Etapa 2: Sintese e caracterizagcéo
dos vidros precursores das vitroceramicas
Mistura e Cristalizacao dos
homogeneizacao vidros com
dos reagentes /2h tratamentos
v térmicos simples
Trat t v y
ratamentos T,/0,5h; 3h; 6h; 24h; 800 °C/3h || T,/3h
térmicos
calcinagéao v v
(700 °C/1h) Vitroceramicas Vitroceramicas
v NAGP NGSP

Fusédo dos vidros

1200 -1450 °C/0,5h |, ~Splat
coolin
\ "9 / l\A

DRX —* EIC < MEV

‘ NAScSP

|

Vidros precursores

*Nai+xAlxGe2-x(POa4)3 (NAGP) l
(x=0,8 e1,0) -
i Condutividad
*NarmGezx(SiOa)x(PO1)3x (NGSP) ondutividade
(0=x=0,8) T :
*Nas,4AlxSc2xSio,4P2,6012 (NAScSP) fDetermmag_?o das Microestrutura
(1,0<x<1,7) ases, quantificaco,

parametros de rede

m (refinamento Rietveld)

DSC | Recozimento DRX

¢ 12h ¢ ¢

Temperaturas Natureza
caracteristicas Aliviar amorfa
e parametros tensoes
de estabilidade residuais
térmica

Figura 3.1- Fluxograma do procedimento experimental mostrando as etapas de
sintese e caracterizacao tanto dos vidros precursores, quanto das vitroceramicas
das séries NAGP, NGSP e NAScSP.
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A primeira etapa experimental deste trabalho foi chamada de sintese e
caracterizacao dos vidros precursores. Consistiu em misturar os reagentes de
partida, em realizar os tratamentos térmicos de calcinagdo das matérias primas
e em fundir essas matérias primas para a obtencdo dos vidros precursores das
séries Na1+xAlxGe2x(POas)3 (x = 0,8 e x = 1.0), Na1+xGe2x(SiO4)x(PO4)3x (0 < x <
0,8) e Nas 4AlxSc2xSio,4P2,6012 (1,0 < x < 1,7). Apbs a sintese dos vidros também
foram realizados os tratamentos térmicos de recozimento (aliviar tensbes
residuais) e a caracterizacdo térmica das amostras vitreas por calorimetria
diferencial de varredura (DSC). Subsequentemente, foi conferida a natureza
amorfa das amostras a partir de difracdo de raios X (DRX).

Na segunda etapa nomeada de sintese e caracterizacdo das
vitroceramicas, foram cristalizados os vidros precursores a partir de tratamentos
térmicos simples. Foi realizada a caracterizacdo estrutural das vitroceramicas
por difracdo de raios X e foram refinados os difratogramas de raios X pelo
método de Rietveld. Posteriormente, foi avaliada a microestrutura das amostras
cristalizadas por microscopia eletronica de varredura (MEV) e foi realizada a
caracterizacao elétrica a partir de espectroscopia de impedancia complexa (EIC).

Todas essas etapas mencionadas serdo detalhadas a seguir.

3.1 Fuséao dos vidros precursores

Os reagentes de partida utilizados na fusdo dos vidros precursores das
séries NAGP, NGSP e NAScSP, sdo apresentados na Tabela 3.1. Inicialmente
as matérias primas foram pesadas e misturadas durante 2 horas usando bolinhas
de alumina em um moinho de jarro giratério para sua homogeneizacao.
Posteriormente, as misturas foram aquecidas até 700 °C (com uma taxa de 10
°C/min) durante uma hora, para permitir a liberacdo de CO2 e NHs decorrente da
decomposicdo dos reagentes de carbonato de sodio (Na2COs) e fosfato de
amonio (NH4)2HPOa.

Apdés os tratamentos de calcinacdo, as matérias primas foram fundidas
usando cadinho de platina no forno elétrico DELTECH INC 80216. A fuséo dos
reagentes das series NAGP e NGSP, foi realizada em temperaturas ao redor de
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1250 °C durante 30 minutos com uma taxa de aquecimento de 20 °C/min. Ja
para a série NAScSP, a fuséo foi realizada em 1450 °C e 1550 °C com um
patamar de 30 minutos. A Figura 3.2 ilustra as etapas térmicas de calcinacdo e

de fusao utilizadas na sintese dos vidros das séries NAGP e NGSP.

Tabela 3.1- Reagentes empregados nas fusdes dos vidros NAGP, NGSP e
NASCSP.

Reagentes Marcas Pureza (%)
Oxido de Germanio (GeOy) Aldrich 99,9
Oxido de Aluminio (Al203) Aldrich 99,9
Oxido de Silicio (SiO2) Zetasil 2 99,0
Oxido de Escandio (Sc203) ABCR 99,9
Carbonato de s6dio (Na2COs3) Vetec 99,5
Fosfato de Amonio Dibasico (NH4)2HPO4 Aldrich 98,0
0,5 horas
1250 ............................................ e e
o
<
E Lh
[ ] - ors
2 :
o
f—
30t-= ®
0 67 127 155 185

Tempo /min

Figura 3.2- Etapas térmicas de calcinagdo e fuséo para obter os vidros das
séries NAGP e NGSP.
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Os vidros precursores de todas as séries, foram sintetizados a partir da
técnica de resfriamento rapido conhecida como “Splat Cooling”, que consiste em
verter o liquido fundido numa placa metalica e prensa-lo rapidamente com outra
placa metalica para aumentar a velocidade de resfriamento. Dessa maneira
foram obtidas amostras vitreas com espessuras entre 1 e 2 mm. Posteriormente,
todos os vidros foram recozidos para aliviar as tensdes térmicas residuais
geradas durante o resfriamento. Para isso, foram aquecidos numa temperatura
menor do que a temperatura de transicdo vitrea (Tg — 40 °C) durante 2 horas e

logo depois foram resfriados lentamente até a temperatura ambiente.

3.2 Analise térmica dos vidros precursores (DSC)

A caracterizacdo térmica dos vidros precursores foi realizada com
Calorimetria Diferencial de Varredura (Differential Scanning Calorimetry-DSC) no
equipamento DSC 404 NETZCH. Essa técnica permitiu determinar as
temperaturas caracteristicas dos vidros precursores: temperatura de transicédo
vitrea (Tg), temperatura de cristalizacéo (Tx) e temperatura de fusdo (Tm) da fase
cristalizada. As medidas foram realizadas na atmosfera de ar e usando cadinho
de platina. A medida foi realizada na faixa de temperatura de 30 °C até 1250 °C
com uma taxa de aquecimento de 10 °C/min.

A partir das temperaturas caracteristicas foram determinados o0s
parametros de Hruby (Kg, Equacédo 3.1 [73]), a temperatura de transicao vitrea
reduzida (Tr, Equacédo 3.2 [74]) e o parametro Tx - Ty para analisar o

comportamento térmico dos vidros frente a cristalizagao

Tx—-Tg
Kgl T Tm-Tx (3'1)
_ I
rg Tm (32)

Nas equacodes 3.1 e 3.2 as temperaturas devem estar em unidades de Kelvin.
O parametro de Hruby é considerado uma medida da habilidade de

formacao de vidro [73], e a temperatura de transicao vitrea reduzida (Trg) € um
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parametro empirico que indica a tendéncia de um vidro a nuclear
homogeneamente no volume. Quando T < 0,6, 0s vidros apresentam tendéncia
a nuclear homogeneamente no volume [31,34,74].

Por outro lado, o parAmetro Tx - Tg, indica a estabilidade térmica de um
vidro frente a cristalizacdo durante o aquecimento [15,34]. Além-disso, tem sido
demonstrado que existe uma relagéo entre Tx- Tq e a taxa critica de resfriamento
para diferentes vidros [75]. Nesse sentido, quanto maior é Tx - Tg, menor € a
velocidade critica de resfriamento do liquido fundido, i.e., maior é a formabilidade

de vidro, “glass forming ability” (GFA).

3.3Tratamentos térmicos de cristalizacdo dos vidros

As vitroceramicas da série NAGP foram sintetizadas a partir de tratamentos
térmicos de cristalizacdo dos vidros precursores na temperatura cristalizacao
(Tx), com tempos de 0,5 h, 3 h, 6 h e 24 h. Também foram obtidas amostras com
tratamentos em 800 °C durante 3 h. Por outro lado, as vitroceramicas das séries
NGPS e NAScP, foram obtidas por tratamento térmico do vidro precursor em Tx
durante 3 h.

Os tratamentos térmicos foram realizados num forno elétrico tubular com
estabilidade de £ 1°C e com temperatura controlada por termopar calibrado.
Esses tratamentos permitiram crescer os ndcleos chamados de atérmicos, ou
seja, aqueles formados durante o resfriamento do liquido fundido na sintese do

vidro.

3.4 Difracédo de raios X (DRX)

A fim de conferir a natureza amorfa dos vidros precursores das séries
NAGP, NGSP e NAScSP, e para identificar as fases cristalinas formadas apés
as cristalizacao dos vidros, foi empregada a técnica de difracdo de raios X. As
medidas foram realizadas em amostras em p6 (com tamanho de particula de ~
63 um) usando o equipamento XRD Rigaku Ultima IV, trabalhando na
temperatura ambiente e com radiacdo CuKa gerada em 20 mA e 40 kV. A coleta
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dos difratogramas foi realizada na faixa entre 10° < 26 < 80° com passo angular
de 0,02 e tempos de contagem de 0,60 e 0,25 segundos por passo. Os
difratogramas foram indexados usando o software Crystallographica Search-
Match [76]

3.4.1 Refinamento Rietveld

O método de Rietveld é um procedimento que permite refinar a estrutura
cristalina de um material visando reduzir a diferenca entre um padréo de difracéo
de po6 observado (difratograma experimental) e um padrdo calculado
(difratograma simulado) [77]. No refinamento € minimizada pelo método de
minimos quadrados a funcdo S, que corresponde ao residuo do resultado da

comparacao entre o difratograma experimental e o difratograma simulado:
2
S = Z wi (Vifobs] — Yifcar]) (3.3)
l

onde wi = 1/Yipobs); Yi[obs] € @ intensidade observada experimentalmente e Yifca €
a intensidade calculada no i-ésimo passo angular da medida.

Para se refinar um difratograma é necessério ter um modelo estrutural que
contenha informacdes como tipo de célula unitaria, grupo espacial e posicoes
atbmicas. Essas informacdes podem ser obtidas a partir dos arquivos CIF
(Cristallographic Information File) que sdo promulgados pela Unido Internacional
de Cristalografia (International Union of Cristallography-lUCr). O método de
Rietveld faz um ajuste do padréo de difragcéo refinando os parametros estruturais
(parametros de rede, posi¢cdes atbmicas deslocamentos atdbmicos, ocupacdo
atdbmica), os instrumentais (fendas, fator de polarizacdo, radiacdo de fundo,
comprimento de onda) e os relacionados com caracteristicas fisicas da amostra
analisada (tamanho de cristalito e microdeformagao) [77].

O software utilizado para refinar os difratogramas das vitroceramicas

sintetizadas nesse trabalho foi o TOPAS-Academic (Version 6) [78]. J& para
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procurar e acessar aos arquivos CIF foi usada a base de dados Inorganic Crystal
Structure Database (ICSD) [79].

3.5 Espectroscopia de Ressonancia Magenética Nuclear (RMN)

As vitroceramicas Nai+~AlkGe2x(PO4)s NAGP foram analisadas por
espectroscopia de ressonancia magnética nuclear usando um espectrometro
BRUKER DSX-400 a fim de complementar a caracterizagdo estrutural por
difracdo de raios X. Os espectros 3P foram obtidos aplicando um campo
magnético de 9,4 T a uma frequéncia de 98,12 MHz com pulsos 1/2 de 4,0 us
de comprimento e atrasos de reciclagem de 1200 a 1400 s. Os espectros foram
deconvoluidos por gaussianas. Os experimentos de RMN foram realizados em
colaboracdo com o Prof. H. Eckert, do Instituto de Fisica de Sdo Carlos USP
(IFSC-USP)

3.6 Anélise Microestrutural (MEV)

A microestrutura das vitroceramicas das séries NAGP, NGSP e NAScSP
foi avaliada por microscopia eletronica de varredura (MEV) usando um
microscopio Phillips XL30 FEG. As amostras foram previamente fraturadas e
metalizadas com ouro (Sputtering, QUORUM Q150R ES), aplicando uma
corrente de 20 mA com um tempo de deposicdo de 15 segundos. Nas
vitroceramicas NGSP também foi necessério realizar espectroscopia de raios X
por dispersao de energia (EDS) a fim de obter mapeamentos das amostras.

3.7 Caracterizacao Elétrica (EIC)

A caracterizacdo elétrica dos vidros precursores e das vitroceramicas, foi
realizada a partir de espectroscopia de impedancia complexa (EIC), no
equipamento NOVOCONTROL, Alpha-A High-Performance Frequency
Analyzer. Foi aplicada uma voltagem de 300 mV com uma variagdo de
frequéncia entre 1 MHz até 100 mHz. As medidas foram realizadas entre 50 °C
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e 300 °C usando um porta amostra dentro de um forno acoplado ao analisador
de impedancia (NOVOTHERM furnace) que permite regulagem da temperatura
com preciséo de + 0,1 °C. Previamente as medidas de impedéancia, as amostras
foram limpas no ultrasom durante 5 minutos usando alcool isopropilico.
Posteriormente, as duas superficies das amostras foram incialmente lixadas (lixa
de granulacao 500) para regularizar as superficies e obter espessuras préximas
de 2 mm. O processo de lixamento facilita também uma 6tima ades&o do ouro
nas superficies das amostras. Posteriormente ambas as superficies das
amostras foram metalizadas com ouro como eletrodos de contato por Sputtering
(QUORUM Q150R ES).

A Espectroscopia de Impedancia complexa é uma técnica muito
interessante que permite estudar sistemas e processos eletroquimicos e tem a
vantagem de ser ndo destrutiva quando comparada com outras técnicas. O
principio da espectroscopia de impedancia consiste em aplicar uma voltagem
V(w,t), dependente do tempo (t) e da frequéncia (w) angular variavel (Equacéao
3.4) que gera uma corrente alternada I(w,t) com diferenca de fase ¢, em relacéo

a voltagem aplicada conforme Equacéao 3.5 [49,80]:
V(wt) =V,Sen(wt) (3.4)
I(w,t) = V,Sen(awt + @) (3.5)

A impedancia (Z) fisicamente é a oposicdo de um material a passagem de
corrente elétrica alternada e de acordo com a lei de ohm pode ser determinada

conforme:

_ VpSen(wt)
Z(w) T IpSen(wt+ 6) (3'6)

aplicando a transformada de Fourier [80]:

Voe iowt
Ipe i(wt+6)

Z(w) = =|Zle7®=Z7"—iz" 3.7)
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Portanto, a impedancia € um namero complexo onde Z'é a parte real, e
Z'"a parte imaginaria.

Os resultados de espectroscopia de impedancia podem ser apresentados
em diversos formalismos (impedancia, admitancia, modulo elétrico, constante
dielétrica). No caso de condutores ibnicos e quando se deseja obter a resisténcia
do material, o formalismo mais empregado é a impedancia e os dados sdo
apresentados no plano complexo da impedancia, chamado de diagrama de

“y 9

Nyquist. Nesses graficos, o eixo “y” ou ordenada representa a parte imaginaria

da impedéancia (reatédncia capacitiva), enquanto o eixo “X” representa sua parte
real. Na Figura 3.3 é apresentado um diagrama de Nyquist onde cada ponto é
obtido em determinada frequéncia. A seta indica o sentido em que a frequéncia
(w= 2af), aumenta. S&o também indicadas a resisténcia da amostra (R) e a
frequéncia de relaxacdo caracteristica do material (or= 1/RC, em que C é

capacitancia associada com a resposta elétrica total da amostra).

R
CPE — ]
| ol Fit
N ®, = 1/RC

o A
G

Z *

R
Figura 3.3- Representacédo de um diagrama de Nyquist ou plano complexo de
impedancia indicando o sentido em que a frequéncia aumenta, a frequéncia de

relaxacdo do material («r) e a resisténcia elétrica do material (R). Os pontos
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pretos seriam os dados experimentais, obtidos em frequéncias diferentes, e a
linha continua de cor verde representa o ajuste dos dados experimentais a partir
do circuito R // CPE (CPE = constant phase element), ver texto).

Os espectros de impedéancia podem ser simulados a partir de circuitos
elétricos compostos por capacitancias e resistores que descrevem o0
comportamento elétrico do material. No entanto, como a capacitancia do material
ndo é ideal, séo utilizados elementos de fase constante (CPE) os quais tem uma

impedancia associada de acordo com [80]:
Zepe = [Y (iw)™] ™! (3.8)

em que w € a frequéncia angular e Y e n sdo valores gerados pelo ajuste dos
dados experimentais. Os valores de capacitancia (C) associados com a resposta
elétrica do material podem ser calculados a partir de Y e n conforme Equacéao 3.9
[80]:

C= (R )(Yn) (3.9)

onde R é a resisténcia elétrica do material e o termo n que varia entre 1 e 0 indica
o grau de desvio da capacitancia real em relacdo a ideal. Quando n — 1, o
elemento de fase constante representa um processo capacitivo ideal e portanto
Y — C. Por outro lado, quando n < 1, existe um desvio do comportamento ideal,
ou seja, processos de difusdo reduzem a capacitancia. Na Figura 3.3 é mostrado
0 circuito classico que permite simular o espectro de impedancia também
apresentado na Figura 3.3. Esse circuito consiste de uma resisténcia (R) em
paralelo com um elemento de fase constante (CPE). O software usado para
construir o circuito e fazer o ajuste de dados experimentais € o Zview Impedance
Analisys [81].

Para determinar a condutividade elétrica de um material a partir dos

diagramas de Nyquist pode se aplicar a Equacéao 3.10:
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(3.10)

x|
|~

em que R é a resisténcia da amostra, L sua espessura e A a area da amostra
em contato com o eletrodo. O quociente L /A é chamado de fator geométrico da
amostra.

O emprego de frequéncia variavel na espectroscopia de impedancia
permite, muitas vezes, separar as diferentes contribuicbes da resisténcia, e,
consequentemente da condutividade, em um material policristalino, como
contribui¢des do gréo, do contorno de gréo e fendmenos devido ao eletrodo, pois

estes acontecem em frequéncias caracteristicas, dependendo do produto RC
(conforme indicado na Figura 3.3, @WRC = 1). Nesses casos, sao visualizados

dois semicirculos nos diagramas de Nyquist, cada um deles associado a
resposta elétrica do gréo (altas frequéncias) e do contorno de gréo (baixas
frequéncias). Além-disso, podem ser atribuidos valores de capacitancia a
diferentes fenbmenos que possam estar presentes em um material, conforme
indica a Tabela 3.2. Vale a pena mencionar que no caso de vidros homogéneos,
em que ndo ha graos e contornos de grao, o plano complexo da impedancia &

representado por apenas um semicirculo.

Tabela 3.2- Valores de capacitancia medidos por espectroscopia de impedancia

e sua possivel interpretacédo [82].

Capacitancia (F) Fendbmeno responsavel
1012 Gréo
101! Fase secundaria
1011-10% Contorno de gréo
1019-10° Amostra ferroelétrica
10°- 107 Camada superficial
107-10° Interface amostra-eletrodo
104 Reacdes eletroquimicas
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3.7.1 Brick Layer Model (BLM)

O Brick Layer Model € um modelo proposto por Bekkmans e Heine para
descrever as propriedades elétricas de materiais policristalinos [80]. A partir de
um circuito simples e de facil interpretacdo é simulada a resposta elétrica
associada ao grao e ao contorno de grdo. Dessa maneira pode se conhecer a
resposta elétrica dessas duas contribuices separadamente [80,83]. No modelo
é assumido o seguinte:

v" A microestrutura do material € composta de graos cubicos (tamanho
D) que se encontram separados por contornos de grao com
espessura d (d << D).
v O fluxo de corrente é unidimensional portanto a conducao pode ser
através dos graos ou dos contornos de grao.
Na Figura 3.4 é ilustrada a possivel microestrutura do material contendo gréos

cubicos de tamanho D, separados por contornos de gréo de espessura d.

grao ./
/A

/

o
D t )
contorno de grao

Figura 3.4- Arranjo microestrutural em 3D de um material policristalino contendo
graos cubicos de tamanho D, separados por contornos de grao de espessura d,

de acordo com o BLM.

Condutividade pelos grdos 1 (og >> ocg): Nesse caso o diagrama de

Nyquist apresenta dois semicirculos. A condutividade através dos contornos de
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grao é desprezivel, portanto, a condutividade do grédo sera dominante. No circuito
equivalente utilizado para simular esse comportamento (ilustrado na Figura 3.5)
Rg e Rgb representam as resisténcias do gréo e do contorno de gréo, enquanto
Cg e Cgp s@0 as capacitancias associadas ao grdo e ao contorno de grao

respectivamente.

grao contorno de gréao
Rg Rgb
‘ ] | ‘ ] |
LI | LI |
Cg Cgb

Figura 3.5- Circuito equivalente do BLM (quando oy >> ocg) consistindo das
resisténcias do grao (Rg) e do contorno de grdo (Rgvw), cada uma delas em

paralelo com as capacitancias Cy e Cgp.

A condutividade do gréo (o0g), a condutividade macroscopica do contorno

de grao (Oma-cg), € a condutividade total (orota)) € calculada conforme:

0, = — (3.11)

RiA

onde i = g, ma-cg, Total. Na Equacao 3.11, | é a espessura da amostra, A sua
area e Rg, Rcg € Rrotal S80 as resisténcias do gréo, do contorno de grao e a total.
O valor de Rrotal € calculado a partir da soma de Rg € Rcg.

Considerando-se que a fracao volumétrica dos contornos de grdo € muito
menor do que a fracdo volumétrica dos graos, o BLM permite calcular a
condutividade real do contorno de grédo chamada de condutividade especifica de
contorno de grao (Oescg). Dessa maneira a condutividade macroscopica do
contorno de gréo € corrigida pela adicdo da espessura do contorno de gréao (d)
e do tamanho meio de grédo (D) na Equacao 3.11 conforme Equacao 3.12
[80,84,85]:
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Oes—cg = G- () (3.12)

A partir da combinacgéo das Equactes 3.11 e 3.12 é possivel estabelecer
uma relacao entre as condutividades macroscoépica e especifica do contorno de

grao de acordo com:

Oma—-cg = (O-es—cg)(g) (3.13)

Por outro lado, é sabido pela definicdo de capacitancia que:

A Ac
Cy = sgg‘g ; Cog = schg (3.14)

onde Age g, s80 a area e a constante dielétrica do grdo, enquanto Agb € g,
representam a area do contorno de grao e a constante dielétrica nessa regiao.
Considerando para um material com tamanho de grdo moderado que a area do
do grédo e do contorno de grao é aproximadamente igual a area da amostra (A),
ou seja, Ag ~ Agh ~ A [86], e também que a constante dielétrica na regido
intragranular (dentro do gréo) e na regido intergranular (contorno de grao) é igual
(g4 = &¢4) [80,85,87]:

d — i
o= (3.15)
Portanto de acordo com as Equacotes 3.12 e 3.15:
l C
Ogs—cg = (Rg?)(é (3.16)

Nesse sentido, a condutividade especifica de contorno de grédo pode ser
estimada a partir das capacitancias associadas ao gréo e ao contorno de gréo
conforme Equacao 3.16, ou a partir da espessura do contorno de grdo e do
tamanho médio de gréo conforme Equacéao 3.12.
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De acordo com o BLM é possivel calcular também a fracdo volumétrica de

contornos de gréo (xcg) a partir da Equacéao 3.17 [80]:

Xeg = 3% = 3— (3.17)

Condutividade pelos contornos de grao (og << ocg): Nesse caso, ndo €
possivel visualizar dois semicirculos no digrama de Nyquist o que dificulta
analisar separadamente as contribuicdes elétricas do grdo e do contorno de
gréo. A condugéo elétrica sera predominante atraves dos contornos de gréo. O
circuito equivalente (ilustrado na Figura 3.6), consiste de uma resisténcia (Rcg) €
de uma capacitancia (Cg) associadas ao grdo, conectadas em paralelo. Esse
circuito RgCg por sua vez esta conectado a outro circuito RegCeg que representa

a resposta elétrica do contorno de gréo.

&y grao

contorno de gréao

Figura 3.6- Circuito equivalente do BLM (quando oy << ocg) consistindo de dois

circuitos RC (RgCy Il RegCeg) conectados em paralelo.

A condutividade total da amostra é expressa conforme [80]:

2
Orotal = 0g + 3 ¥cgOcg (3.18)
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1Evolucéo isotérmica da série Nai+AlxGe2x(PO4)3 (x =0,8 e 1,0)

A influencia da substituicdo de AlF*/Ge** na série Nai+AlkGe2x(PO4)3 ja
havia sido investigada previamente [34]. Escolheu-se, portanto, as composi¢cdes
mais condutoras desta série (i.e., x = 0,8 e x = 1,0) para analisar o efeito de
tratamentos isotérmicos de cristalizacdo de longa duragcdo na composicao,
estrutura, microestrutura e condutividade idnica das vitroceramicas resultantes.
Este estudo se justifica pois h4 muito poucos dados na literatura sobre o efeito
de tratamentos térmicos prolongados nas propriedades de vitroceramicas com
estrutura NASICON.

Na Tabela 4.1 sdo apresentadas as composices nominais dos vidros NAGP
para este estudo. O vidro das duas composi¢des (x =0,8 e 1,0) possui alta
porcentagem de 6xido formador, superior a 62 %, e portanto, sua sintese ndo

traz dificuldades.

Tabela 4.1- Composi¢cao nominal dos vidros precursores Nai+AlxGe2x(POa4)s.

Vidro Na2O Al203 GeO2 P20s
X (% molar)
0,8 22,5 10,0 30,0 37,5
1,0 25,0 12,5 25,0 37,5

As amostras Vvitreas resultantes foram transparentes, incolores e com

espessuras ao redor de 2,5 mm (Figura 4.1).
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NAGP 0.8 NAGP 1.0

abe abc

)

STT STT

Figura 4.1- Imagens dos vidros precursores Nai+AlxGezx(PO4)z com x =0,8 e
1,0.

4.1.1 Anélise térmica dos vidros

Nos termogramas DSC dos vidros precursores NAGP apresentados na
Figura 4.2 sdo observados 4 eventos térmicos 0s quais correspondem as
temperaturas de transi¢céo vitrea (Tg, evento endotérmico), de cristalizacao (Tx,
inicio do pico exotérmico), de fusdo da fase cristalina (Tm, inicio do pico
endotérmico) e a temperatura solidus (Ts) do diagrama de fases, i.e., ao inicio da
fusdo quando aparece o primeiro liquido oriundo da fase cristalina. A Ts €
aproximadamente 740 °C e 750 °C nas amostras x = 0,8 e 1,0, respectivamente.

Nas curvas DSC € evidenciado um pico de cristalizagdo intenso e fino em
ambas as composi¢Bes o qual indica uma alta tendéncia a facil cristalizacéo dos
vidros. Esse comportamento tem sido evidenciado também em vidros NASICON
de composicdo analoga contendo litio (LAGP) [31] e também em vidros da série
Li1+xAlxTi2-x(POa4)s (LATP) [30].
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Figura 4.2- Termogramas DSC dos vidros NAGP indicando a Temperatura

solidus (Ts) e as temperaturas caracteristicas Tg, Tx, € Tm. A taxa de aquecimento

foi de 10 °C/min.

As temperaturas caracteristicas dos vidros precursores Nai+AlxGe2x(POa4)3
junto com os parametros de estabilidade térmica (calculados usando Equacoes
3.1 e 3.2) séo apresentados na Tabela 4.2. Cabe ressaltar que um aumento de
x na formula NASICON indica um aumento simultaneo na concentragdo de Al®*
e de Na*. Levando em conta esse comportamento, a diminuicdo de Tgpode ser
atribuida ao aumento na concentracéo de oxigénios ndo ponteantes na estrutura
vitrea, promovida pela adigdo de cations Na* conforme aumenta x. Em relagéo a
Tx (determinada no inicio do pico de cristalizacdo do DSC) é observado um
comportamento constante dentro do erro experimental. Por outro lado, o
aumento do parametro Tx- Tgindica um aumento da estabilidade térmica do vidro
frente a cristalizacdo com a adicdo de aluminio. Na Tabela 4.2 é observada

também a diminuicdo da temperatura de fusdo da fase cristalina conforme é
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adicionado x, indicando que a adi¢cdo de sodio gera um enfraquecimento das

ligagBes quimicas na solugéo sdlida.

Tabela 4.2- Temperatura de transicao vitrea (Tg), de cristalizacdo (Tx), de fuséo
(Tm), Temperatura solidus (Ts) e parametros de estabilidade térmica: Hruby (Kq),
temperatura de transicao vitrea reduzida (Tgr) € Tx - Tg dos vidros Nai+~AlkGez-
x(POa4)s.

T Tx Trm Tx- Tg Ko Tor
X £2K  [£2K] [ 2 K] K]

0,8 813 919 1366 106 024 0,59
1,0 794 919 1336 125 030 0,59

Com relacdo ao parametro de Hruby € evidenciado um aumento com a
adicdo de aluminio, sugerindo que a formacdo de vidro é favorecida pelo
aumento gradual de aluminio. Além disso, os valores de Kg dos vidros NAGP
sdo comparaveis com aqueles reportados por Cruz et al. [31] em vidros LAGP.

Vale a pena ressaltar que para controlar a microestrutura de vitroceramicas
€ importante que os vidros precursores apresentem nucleacdo homogénea no
volume. Conforme mencionado na sec¢éo 3.2, a temperatura de transi¢ao vitrea
reduzida Tgr= Tg/ Tm (temperaturas em Kelvin) é um parametro que indica a
tendéncia de um vidro a nuclear homogeneamente no volume quando Tgr < 0,6
[31,74]. Nesse sentido a Tabela 4.2 revela que Tgr < 0,6 nos vidros NAGP,
sugerindo que essas composicdes vitreas podem potencialmente nuclear no
volume. Para confirmar esse indicio foi realizada anélise DSC em amostras em
po e bulk (monolito). A partir dos termogramas DSC dessas amostras (Figura
4.3) é notado que os picos de cristalizacdo de ambas as amostras aparecem na
mesma temperatura. Esse resultado € um segundo indicativo de nucleacao
homogénea no volume na amostra com x = 0,8. De fato, se a cristalizagcéo
superficial fosse predominante, seria esperado que devido a um aumento da
area superficial na amostra em p6, o pico de cristalizagdo no DSC seria mais fino
e estaria deslocado para temperaturas menores quando comparado com o DSC

da amostra em bulk. Esse comportamento, i.e., a coincidéncia do pico de



43

cristalizacdo das amostras em p6 e bulk foi também evidenciado na amostra com
x=1,0.

Temperatura |K]
400 600 800 1000 1200 1400
i 1 i 1 L 1 A 1 M

=

] [ -

— Na, (Al (Ge, ,(PO,);
=

—

-]
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(=]

-~
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Po

[~~1
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=

T
pr_

= —
=

: ——
=

200 400 600 800 1000 1200
Temperatura [°C|
Figura 4.3- Curvas DSC de amostras em bulk (monolito) e p6é do vidro NAGP

com x =0,8.
4.1.2 Difragéo de raios X

A partir dos difratogramas de raios X dos vidros precursores NAGP
apresentados na Figura 4.4, é confirmada sua natureza néo cristalina devido a
auséncia de picos associados a formacdo de fase cristalina. Além disso, é
evidenciada a presenca de um halo amorfo na faixa entre 15° < 26 < 40°
caracteristico de vidros fosfato tipo NASICON [15,30].
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Na, Al Ge, (PO,),

x=1,0

Intensidade [u.a.)

20 30 40 50 60
20 [°]
Figura 4.4- Difratogramas de raios X dos vidros precursores Nai+xAlxGez2x(POa4)3
(x=0,8 e 1,0).

Na Figura 4.5 sdo apresentados os difratogramas de raios X das
vitroceramicas Nai sAlo,sGe1,2(POa4)3 (X = 0,8) e NazAIGe(POa4)3 (x = 1,0) obtidas
apos tratamentos térmicos de cristalizacao dos vidros precursores em Tx durante
0,5h,3h,6h,24 heem800 °C por 3 h. Nas amostras com x = 0.8 (Figura 4.5a),
¢ observada a formacdo da fase tipo NASICON (grupo espacial R3, ISCD
164019) como fase majoritaria, no entanto, também é evidenciada a formacéo
da fase secundaria AIPO4 (ICSD: 280307), exceto na amostra tratada em Tx por
0,5 h. Além disso, na amostra Nai,sAlo,sGe1,2(POa4)s cristalizada em Tx durante 6
h sdo evidenciados alguns picos associadas a fase Na7(AlP207)4PO4 (ICSD:
261924) os quais estao ausentes nas outras amostras. Nesse sentido, é possivel
sugerir que a fase Nar7(AIP207)sPOs4 é metastavel jA que somente aparece
nessas condi¢des particulares de tratamento térmico.

No caso das vitroceramicas com x = 1,0 (Figura 4.5b), é evidenciada a fase
NASICON como fase majoritaria, porém, é confirmada também a formacéo de
AIPOsem todas as amostras que € de tipo triclinico (ICSD: 280307) e hexagonal
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(ICSD: 9641). Além disso, é observada a presenca da fase Naz7(AlP207)4PO4nas
amostras cristalizadas em Tx durante 6 h e 24 h. Adicionalmente, na amostra
obtida em Tx durante 24 h foram detectados alguns picos da fase GeO2 (ICSD:
59624).

Por outro lado, no difratograma de raios X da amostra x = 1,0 tratada
termicamente em 800 °C (Figura 4.5b) € evidenciada a presenca de um pequeno

halo amorfo ao redor de 20 = 22° que indica a presenca de fase vitrea.
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187081203 g A1,
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R
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Figura 4.5- Difratogramas de raios X de vitroceramicas (a) Naxi,sAlo,sGe1,2(POa4)3
e (b) NazAlGe(POa4)3 obtidas a partir de tratamentos térmicos de cristaliza¢do dos
vidros precursores em Tx (646 °C) durante 0,5 h, 3 h, 6 h, 24 h e em 800 °C
durante 3 h.

Na Tabela 4.3 e na Figura 4.6 sao ilustradas as porcentagens das fases
cristalinas, obtidas por refinamento Rietveld, formadas nas vitroceramicas
Naz,sAlo,sGe12(PO4)s e Na2AlGe(POa4)s. E notado um aumento na quantidade de
fases secundarias ndo-NASICON, sugerindo que a fase NASICON se decompde
conforme aumenta o tempo de tratamento em Tx. No entanto, a decomposicéo
€ mais evidente na amostra com maior teor de aluminio (x = 1,0). Por exemplo,
na amostra com x = 0,8, 96 % do material continua sendo NASICON apds 24
horas de tratamento em Tx, enquanto na amostra com x = 1,0 tratada por 24 h,
apenas 59 % do material € formado pela fase NASICON. Ja em relacdo as

amostras cristalizadas em 800 °C, em ambas as composi¢cdes € observado
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também uma decomposicdo da fase NASICON que, no entanto, permanece

como majoritaria.

Tabela 4.3- Porcentagem em peso das fases cristalinas (NASICON, AIPOa4,

Naz(AIP207)4P0O4 e GeOy2), fator de ocupacado das posi¢des octaédricas do ion

Ge** e APR* e fator de concordancia Rwp derivado da andlise de Rietveld em

vitroceramicas Nai+AlxGe2x(POa4)s.

Trat. NASI2  AIPO4T AIPO4H Na7° GeO2 F.O.c Rwp!
Termico g [%] [%] [%] [%] Ge* /AR [%]
NaisAlo, sGe1,2(PO4)3
Tx/0.5h  [100,0(0) 0 0 0 0 1,18(1)/0,82(1) 8,826
Tx/3h 98,9(1)  1,1(1) 0 0 0  1,20(1)/0,80(1) 7,597
Tx/6h 90,02) 1,1(2) 0 8,9(1) 0  1,21(1)/0,79(1) 10,922
Tx/24h 96,3(2) 3,7(2) 0 0 0 1,21(1)/0,79(1) 10,511
800°C /3h | 87,7(3) 12,3(3) 0 0 0  1,71(1)/0,29(1) 11,056

Na2AlGe(POa4)3
Tx/05h [957(2) 4,2(2 0 0 0  1,10(2)/0,90(2) 9,462
Tx/3h 93,6(1) 4,8(1) 1,6() 0 0 1,11(3)/0,89(3) 10,794
Tx/6h 82,8(5) 7,1(2) 55(4) 4,6(3) 0  1,27(1)/0,73(1) 9,862
Tx/24h 58,8(4) 0 11,1(3) 24,9(3) 5,2(1) 1,30(2)/0,70(2) 9,379
800°C /3h | 88,9(5) 11,1(5) 0 0 0 1,72(2)/0,28(2) 9,878

2 NASI = NASICON; P Naz = Na7(AlP207)4PQg; ¢ F.O. = Fator de ocupacéo das
posicdes octaédricas dos ions Ge** e AP+
4 Rwp= Z [W(Yo — Yc)%/Z wyo?]*? yo = Intensidade do padréo de difracdo de raios X

observado, y. = Intensidade do padréo de difragcéo de raios X calculado, w = 1/yo.
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Figura 4.6- Porcentagens das fases cristalinas (quantificadas a partir de
refinamento Rietveld) em fung&o do tempo de tratamento térmico em Tx (646 °C)
e em 800 °C para vitroceramicas (a) Na1,sAlosGe1,2(POa4)s e (b) Na2AlGe(POa)s.
Os simbolos vazados em (a) e em (b) representam os valores das amostras

cristalizadas em 800 °C (3 h). As linhas sao guias para os olhos.
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Por outro lado, a Tabela 4.4 e a Figura 4.7 ilustram uma diminuicao
sucessiva do volume da célula unitdria NASICON com o aumento do tempo de
tratamento térmico em Tx em ambas as composi¢des. A diminuicdo do volume
pode estar relacionada diretamente com a diminui¢ao do parametro de rede “a”.
Vale a pena mencionar que essa mudanca € muito mais significativa na amostra
x = 1.0. Em relagdo as amostras cristalizadas em 800 °C, em ambas as
composicdes € evidenciado um volume de célula unitaria significativamente
reduzido quando comparado com o volume das amostras tratadas termicamente

em Tx.

Tabela 4.4- Parametros de rede (a = b, c) e volume da célula unitaria da estrutura
NASICON (determinados a partir de refinamento Rietveld) das vitroceramicas
Nai,sAlo,sGe12(PO4)s e Na2AlGe(PO4)s. Os numeros entre parénteses indicam o
erro dado pelo refinamento.

Trat. Térmico. a ¢ v
[Al [Al [A]
Nai,sAlosGe1,2(POa)s3
Tx/0,5 h 8,2820(2) 21,3903(5) 1270,64(6)
Tx/3h 8,2860(2) 21,3882(5) 1271,73(6)
Tx/6h 8,2733(2) 21,3929(6) 1268,12(7)
Tx/24h 8,2752(3) 21,3879(6) 1268,42(7)
800°C /3h 8,1700(2) 21,4426(8) 1239,52(9)
Na2AlGe(POa4)s
Tx/0,5h 8,2965(2) 21,3758(7) 1274,23(8)
Tx/3h 8,2948(3) 21,3844(8) 1275,30(9)
Tx/6h 8,2850(2) 21,3727(8) 1270,50(9)
Tx/24h 8,2622(3) 21,3769(9) 1263,70(9)
800°C /3h 8,1710(3) 21,4290(9) 1239,05(9)

A diminuigcdo do volume da célula unitdria NASICON evidenciado nas
vitroceramicas NAGP (x = 0,8 e 1,0) com o aumento do tempo de tratamento

térmico em Tx e com 0 aumento da temperatura de tratamento, pode ser atribuido
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a uma diminuicdo do contetdo de AlI** e de Na* que entram a participar na

formacao das fases secundarias AIPO4 e Na7(AIP207)4POa.
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Figura 4.7- Variacdo dos parametros de rede (a = b, c) e do volume da célula

unitaria da estrutura NASICON em funcao do tempo de tratamento térmico em
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Tx (646 °C) e em 800 °C para vitroceramicas (a) NaisAlo,gGe12(PO4)s3 e (b)
Na2AlGe(POa4)s. Os simbolos vazados em (a) e em (b) representam os valores
da amostra cristalizada em 800 °C (3 h). As linhas s&o guias para os olhos.

O resultado do refinamento de raios X das amostras Nai,sAlo,sGe1,2(PO4)3
cristalizadas em Tx durante 0,5 h e 3 h (ver Tabela 4.3) confirmou um fator de
ocupacéo do ion AI** na posicéo do ion Ge** de 0,8. Vale a pena mencionar que
o volume da célula unitaria dessas vitroceramicas Nai,sAlo,sGe1,2(POa4)3, esta em
bom acordo com o valor reportado por Bradtmiller et al. [33] para uma
vitroceramica da mesma composicao (x = 0,8) cristalizada em Tx por 3 h. Em
relagdo as amostras cristalizadas em Txdurante 6 h e 24 h, observou-se a partir
do fator de ocupacdo do AI** que essas amostras sdo composicional e
estruturalmente equivalentes a uma amostra com x = 0,79. Nesse sentido, pode-
se sugerir que a composicdo da fase NASICON em vitroceramicas
Nai,sAlosGe12(PO4)s ndo sofreu alteragcdes significativas no valor de x
independentemente do tempo de tratamento em Tx. De fato, a variagdo no
volume da célula unitaria nessas amostras é pouca.

Por outro lado, o fator de ocupacdo Ge*'/AIP* em vitroceramicas
Na2AlGe(PO4)s (Tabela 4.3) indica que as amostras cristalizadas em Tx por 0,5
h e 3 h correspondem a uma amostra de composi¢céo com x = 0,9, enquanto as
amostras tratadas durante 6 h e 24 h correspondem a uma amostra com x = 0,7.

Em relagdo as vitroceramicas NaisAlosGe1,2(POs)s e Na2AlGe(POa4)
tratadas termicamente em 800 °C, o fator de ocupacao determinado por Rietveld
sugere que essas amostras correspondem a amostras com x = 0,3. Esse
resultado indica uma extensiva perda de aluminio da fase NASICON. A
diminuicdo do teor de AI** nas amostras tratadas em 800 °C, levanta uma
questdo sobre o destino final de certa parte de Na* e Ge**, pois as fases
Naz(AIP207)4P0O4 e GeOz2, ndo sdo evidenciadas nessas amostras. ISso permite
sugerir entdo que possivelmente certa quantidade desses elementos pode estar
segregada numa fase vitrea residual. Essa hip6tese é confirmada pelo
aparecimento de um pequeno halo amorfo ao redor de 26 = 22° no difratograma
de raios X da amostra Na2AlGe(POa4)s tratada em 800 °C por 3h (ver Figura 4.5b).
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4.1.3 Espectroscopia de RMN

Na Figura 4.8 séo ilustrados os espectros RMN (com sua respectiva
deconvolucdo entre 10 a -60 ppm) das vitroceramicas NaisAlo,sGe1,2(PO4)s3 e
NazAlGe(POa4)s cristalizadas em Tx (0,5 h, 3 h, 6 h, 24 h) e em 800 °C (3 h). Na
regido entre 5 ppm a -25 ppm é observada uma banda que aumenta de tamanho
com o aumento do tempo tratamento térmico (em Tx) em ambas as composicdes.
Esse banda é ainda maior nas amostras cristalizadas em 800 °C por 3 h. A
formacdo dessa banda sugere a presenca de fase vitrea. Nesse sentido, é
notado um aumento da fase vitrea com o aumento do tempo de tratamento (em
Tx) e de temperatura (800 °C). Embora a presenca de fase vitrea seja mais
evidente nas amostras com x = 1.0 (Na2AlGe(POa4)3), cabe destacar que nos
resultados de difracdo de raios X foi evidenciada a presenca de fase vitrea

apenas na amostra obtida com tratamento térmico em 800 °C (ver Figura 4.5b).

—Exp — Exp.
Na, Al ;Ge,,(PO), .. Fit sum NaAlGe(PO,); ... Fit sum
A Wanger Fit comp. 3h 800°C  — Fit comp.
3h800°C ¢ S AIPO,

10 0 -10 -20 -30 40 -50 -60 10 0 -10 -20 -30 -40 -50 -B0
5('P) / ppm 5('P) / ppm

Figura 4.8- Espectros RMN de vitroceramicas NaisAlosGe12(PO4)s e
Na2AlGe(POa4)s cristalizadas em Tx (0,5 h, 3 h, 6 h, 24 h) e em 800 °C (3 h).
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4.1.4 Microestrutura das vitroceramicas

A partir das micrografias das superficies fraturadas das vitroceramicas
Nai+xAlkGe2x(PO4)s3 (x = 0,8 e x = 1,0) apresentadas na Figura 4.9, é confirmada
a cristalizacédo dos vidros precursores. Em ambas as composicdes, observa-se
o arredondamento dos graos com o aumento do tempo de tratamento térmico
(em Tx) e de temperatura, sendo este comportamento ainda mais evidente nas
amostras tratadas em 800 °C. A formacédo de fase liquida seria a causa da
deformacéo dos gréos. De acordo com o termograma da Figura 4.2, a aparicao
de liquido em amostras tratadas em 800 °C é um resultado esperado ja que essa
temperatura € maior que a temperatura solidus Ts (~750 °C). Nas vitroceramicas
obtidas em Ty, pode-se sugerir que este efeito € promovido pelo aumento do
tempo de tatramento ja que a temperatura Tx € menor do que 750 °C.
Adicionalmente, pode se levantar a hipotese que o arredondamento dos gréaos
poderia estar favorecendo o contato entre eles.

Nas micrografias das vitroceramicas Nai+AlxGez«x(PO4)3 (x = 0,8 e x = 1,0)
sdo observadas regides lisas (indicadas com setas azuis) que podem ser um
indicio da presenca de fase vitrea. Esse comportamento esta em bom acordo
com os resultados de ressonancia magnética nuclear (secdo 4.1.3). Finalmente,
nas amostras com x = 1.0 tratadas em Tx durante 24 h e em 800 °C sé&o
observados microtrincas que se formaram durante a cristalizacdo do vidro devido
a diferenca entre os coeficientes de expansdo térmica da matriz vitrea e do

cristal.
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Figura 4.9- Micrografias das superficies fraturadas de vitroceramicas
Nai,sAlo,sGe1,2(POa4)s cristalizadas em Tx (646 °C) durante (a) 3 h (b) 6 h (c) 24 h
e em (d) 800 °C por 3 h, e de vitroceramicas Na2AIGe(POa) cristalizadas em Tx
(646 °C) durante (e) 3 h (f) 6 h (g) 24 h e em (h) 800 °C por 3 h. As setas de cor

azul sinalizam regides com fase vitrea.
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4.1.5 Espectroscopia de impedancia

Na Figura 4.10 sao apresentados os diagrama de Nyquist obtidos a 100 °C
das vitroceramicas Nai+~AlxGe2-«x(POa4)3 (x = 0,8 e x =1,0) cristalizadas em Tx por
24 h. Resultados similares foram evidenciados nas outras amostras de cada
composi¢cdo. A linha reta observada na regido de baixas frequéncias é
decorrente do bloqueio dos ions Na* na interface eletrodo/amostra e confirma
que o transporte de cargas é de origem iénico. Nos diagramas de Nyquist é
observado somente um semicirculo, portanto, ndo foi possivel separar as

respostas individuais do grao e do contorno de gréo.
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Figura 4.10- Diagrama de Nyquist em 100 °C de vitroceramicas Nai+xAlxGez-
x(PO4)s3 (x = 0,8 e x =1,0) obtidas por tratamento térmico dos vidros precursores
em Tx (646 °C) por 24 h.

As condutividades ibnicas das vitroceramicas NAGP foram calculadas

usando a Equacao 3.10, sendo R a resisténcia obtida pelo ajuste dos dados
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experimentais utilizando-se o software Z-View. Variando-se a temperatura, é

possivel obter a condutividade idnica a varias temperaturas. A regressao linear
dos dados apresentados no gréafico de Arrhenius (log o versus 103/T) permite o

calculo da energia de ativacdo de conducao. A Figura 4.11 ilustra os graficos de
Arrhenius e a Tabela 4.5 sumariza os resultados obtidos a partir da regressao
linear como também as condutividades ibnicas em 300 °C (g3o0°c). Todos esses
resultados junto com a evolucdo do volume da célula unitaria sao ilustrados na
Figura 4.12, em funcao das condi¢des de tratamento térmico de cristalizacdo das

vitroceramicas NAGP.
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Figura 4.11- Dependéncia da condutividade ibnica com o inverso da temperatura

das vitroceramicas Nai+xAlxGe2x(POa4)s com (a) x = 0,8 e (b) x =1,0, cristalizadas
em Tx (0,5 h, 3 h, 6 h, 24 h) e em 800 °C (3 h). As linhas representam a regressao

linear dos dados experimentais. As incertezas experimentais SAo menores que

o tamanho dos simbolos em cada ponto.

Tabela 4.5- Condutividades elétricas (0s00°c), energias de ativacdo (Ea), e

valores do logaritmo do fator pré-exponencial (log 0o) das vitroceramicas

Nai+AlxGe2x(POa4)s3 (x = 0,8 e x =1,0). Os nimeros entre parénteses denotam as

incertezas da regresséo linear dos dados. Os valores de condutividade (0300-c)

tém um erro menor que 1 %.

Ea log oo 0300°C
Tratamento térmico [eV] [0o0: S.cm™] [104S.cmY]
Nai,sAlo,sGe1,2(POa)3
Tx/30min 0,650(4) 2,03(4) 2,0
Tx/3h 0,647(5) 2,06(6) 2,3
Tx/6h 0,574(1) 1,53(2) 3,0
Tx/24h 0,551(2) 1,58(3) 5,4
800 °C/3h 0,623(3) 1,79(3) 2,0
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Na2AlGe(POa4)s3

Tx/30min 0,615(13) 1,68(4) 18
Tx/3h 0,652(4) 2,01(1) 1,9
Tx/6h 0,661(7) 2,31(8) 3,1
Tx/24h 0,437(7) 0,65(7) 6,4
800 °C/3h 0,653(8) 1,90(1) 1,5
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Figura 4.12- Condutividade idnica em 300 °C, (0s00°c), energias de ativagéo para
a conducao (Ea) e volume da célula unitaria da estrutura NASICON em funcédo
do tempo de tratamento térmico de cristalizacdo em Tx (646 °C) e em 800 °C (3
h) das vitroceramicas (a) Nai,sAlosGe1,2(PO4)s e (b) NazAlGe(POa4)s. As linhas
sao guias para os olhos. Os simbolos vazados referem-se a amostra tratada em
800°C, por 3 h.

A patrtir dos resultados ilustrados da Figura 4.12a, pode-se observar que o
aumento do tempo de tratamento térmico em Tx favoreceu a diminuicdo da
energia de ativacdo de vitroceramicas Nai sAlosGe1,2(POas)3. Consequentemente
é evidenciado um aumento da condutividade ibnica de até 2,7 vezes, quando
comparadas as condutividades das amostras tratadas por 0,5 h e 24 h.

Por outro lado, vale a pena lembrar que de acordo com os valores de fator
de ocupacdo Ge*¥/Al*? listados na Tabela 4.3, a composicdo quimica das
amostras NaisAlosGe1,2(POa4)s cristalizadas em Tx € similar (x = 0.79 e 0.8),
portanto, seriam experados valores de condutividade ibnica total similares
nessas amostras. No entanto, a Figura 4.12a ilustra um aumento da
condutividade. Nesse sentido, é possivel sugerir que a hipotese de um melhor
contato entre os grdos com o aumento do tempo de tratamento (proposta na
secao 4.1.4) seria responsavel por esse inesperado comportamento.

Em relacéo as vitroceramicas de composicado Na2AlGe(POa)s obtidas com
tratamento térmico em Tx € evidenciado um aumento da condutividade ibnica de
até 3,5 vezes quando comparadas as amostras tratadas por 0,5 h e 24 h (ver
Figura 4.12b e Tabela 4.5) . Esse resultado € esperado devido a diminui¢cao da
energia de ativacdo. Analisando a evolucdo da energia de ativacdo com o
aumento do tempo de tratamento em vitroceramicas com x = 1,0 (Figura 4.12b),
€ evidenciado um aumento de Ea quando comparadas as amostras obtidas com
tratamento entre 0.5 h e 6 h. De acordo com os estudos reportados por Zhang et
al. [29], e por Ortiz-Mosquera et al. [34], é esperada uma diminui¢cdo da energia
de ativagdo com o aumento de x em vitroceramicas NAGP. Nesse sentido o
aumento da energia de ativacdo evidenciado na amostra tratada termicamente

durante 6 h é atribuido a deficiéncia de AI** jA que essa amostra tem um valor
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de x = 0,7 segundo os resultados do fator de ocupacédo (ver Tabela 4.3),
engquanto a amostra tratada durante 0.5 h tem um valor de x = 0,9.

A Figura 4.12b revela uma condutividade ib6nica em amostras
Na2AlGe(POa4)s cristalizadas em Tx durante 6 h e 24 h (com x = 0,7 de acordo
com o fator de ocupacdo Ge*#/Al*3) maior que aquela das amostras cristalizadas
por 0,5 h e 3 h as quais correspondem a amostras com x = 0,9 de acordo com a
andlise de Rietveld. Um fato que chama a atencdo é a presenca da fase
Na7(AlP207)4aPO4 nas amostras Na2AlGe(POa4)s tratadas termicamente por 6 h e
24 h. Cabe destacar que nado existem estudos sobre a condutividade ibnica
dessa fase. No entanto, em um trabalho estreitamente relacionado Rochere et
al. [88] sintetizaram e mediram a condutividade elétrica de materiais de
composi¢cado Naz(MP207)4PO4 (M = Fe, Cr), reportando condutividades (em 300
°C) de 5,9 x 10°% S.cm™ no composto com cromo e 4,4 x 10®° S.cm™ na
composicdo com ferro. Se hipoteticamente a condutividade i6nica da fase
Naz(AlP207)4PO4 for maior que aquela das fases com Cr3* e Fe®*, sua presenca
nas amostras tratadas por 6 h e 24 h poderia estar contribuindo ao aumento da
condutividade ibnica.

Referente as amostras Nai sAlosGe1,2(POa4)s e Na2AlGe(POa4)s cristalizadas
em 800 °C, cujo conteudo de aluminio estimado pelo Refinamento Rietveld,
indica que correspondem a amostras com x = 0,3 (ver Tabela 4.3), cabe destacar
gue exibem uma condutividade elétrica comparavel com aquela das amostras
cristalizadas em Tx por 3 h (ver Figura 4.12). De acordo com os resultados
publicados por Ortiz-Mosquera et al. [34], e por Zhang et al. [29], sobre a série
Nai1+xAlkGe2x(POa)s3, seria experado que amostras com x = 0,3 exibam uma
energia de ativacdo de 0,68 eV e uma condutividade idnica em 300 °C da ordem
de 10° S.cm. No entanto, os valores evidenciados nas vitroceramicas obtidas
com tratamento em 800 °C (Figura 4.12 e na Tabela 4.5) sdo maiores que
agueles reportados na literatura. Nesse sentido, sugere-se que a hipdtese do
arredondamento dos grdos promovido pela aparicdo de uma possivel fase
liguida durante o tratamento térmico (mencionado nas secdes 4.1.1 e 4.1.4)
estaria favorecendo o contato entre 0os graos e consequentemente favorecendo

também a condutividade i6nica. Adicionalmente, pode-se sugerir que a fase
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vitrea residual evidenciada por difracédo de raios X na amostra com x = 1,0 e por
ressonancia magnética nas amostras com x = 0,8 e 1,0, poderia estar
favorecendo também a condutividade devido a segregacédo de ions Na* na fase
vitrea residual os quais néo foram incorporados a estrutura cristalina NASICON.

Por outro lado, na Tabela 4.5 pode se observar que os valores do logaritmo
do fator pré-exponencial (log oo) de todas as vitroceramicas NAGP estdo em
bom acordo com valores tipicos reportados para eletrélitos solidos (1 < log oo <
3) [10,15,30,31]. No entanto, uma excecdo é observada na amostra
Na2AlGe(POa4)s cristalizada em Tx por 24 h. Como é sabido o fator pré-
exponencial depende de muitos fatores entre 0s quais se encontra a
homogeneidade da amostra. Nesse sentido, como essa amostra é a que maior
porcentagem de fases secundarias contem (Tabela 4.3), pode ser sugerido que
esse carater multifasico é o responsavel pelo baixo valor no log oo.

Cabe destacar que os maiores valores de condutividade atingidos por
vitroceramicas Nai+AlxGez2x(PO4)s (x = 0,8 e x =1,0) sintetizadas neste trabalho,
sdo maiores que os valores reportados para vitroceramicas da mesma
composicado [29,34]. De fato, a condutividade da amostra Na2AlGe(POa)s
cristalizada durante 24 h é 3 vezes maior do que o valor reportado na literatura.

Finalmente, deve ser mencionado que os tratamentos térmicos de
cristalizacdo em Tx durante 24 h foram os mais efetivos para otimizar a
condutividade i6nica de vitroceramicas NAGP apesar da perda de AlI** da fase
NASICON na amostra com x = 1,0. Portanto, os resultados do presente estudo
indicam apesar de perdida de AlI** da fase NASICON outros fatores que fatores
como um aumento da area de contato entre 0s graos e a presenca de possiveis
fases secundarias condutoras de ions Na* também desempenham um papel
importante na condutividade de vitroceramicas NASICON condutoras por ion

sodio.
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4.1.6 Resumo do estudo sobre a evolucdo isotérmica da série
Nai+xAlxGe2- (x =0,8 e 1,0)

Foi possivel obter vidros precursores da série Nai+AlkGe2x(POa4)3 (x =0,8
e 1,0) ja que a composi¢cdo nominal contém uma alta porcentagem de 6xidos
formadores de vidro (> 60 %). A partir do parametro de Hruby (Kq) e do
parametro Tx -Tg foi confirmado que o aumento de AI** melhora a formabilidade
de vidro e aumenta a estabilidade térmica do vidro frente a cristalizagdo. Além
disso, os valores deTg < 0,6 evidenciados nos vidros NAGP sdo um indicio de
nucleacdo homogénea no volume.

A caracterizagéo estrutural das vitroceramicas NAGP cristalizadas em Tx e
em 800 °C, permitiu evidenciar uma decomposi¢ado da fase NASICON levando a
formacdo de fases secundarias (AIPOas, Na7(AlP207)sP0O4 e GeOz2) conforme
aumenta o tempo e a temperatura de tratamento térmico. Essa decomposicéo
foi mais evidente em amostras com x = 1,0. Também foi evidenciada uma
diminuic&o do volume da célula unitaria NASICON com o aumento do tempo de
tratamento (em Tx) e com 0 aumento da temperatura. Esse resultado foi atribuido
a perda de aluminio da fase NASICON, ou seja, uma parte de Al®* entra na
formacao das fases secundarias. Adicionalmente, os resultados do refinamento
rietveld sobre o fator de ocupacédo de vitroceramicas Nai+xAlxGez«x(POa4)3
revelaram uma diminui¢do do valor de x com o0 aumento do tempo de tratamento
e também da temperatura.

A partir da caracterizagao microestrutural das vitroceramicas foi confirmada
a cristalizacado dos vidros precursores ja que foi evidenciada a formacéo de
graos. Foi observado um arredondamento dos graos com o aumento do tempo
de tratamento em Tx e também da temperatura (800 °C), atribuido a uma possivel
formacao de fase liquida durante o tratamento térmico. Esse arredondamento
dos gréos poderia estar favorecendo o contato entre os graos. Nas micrografias
também foi evidenciada a presenca de fase vitrea confirmando os resultados de
ressonancia magnética que mostraram um aumento da fase vitrea conforme

aumenta o tempo e a temperatura de tratamento em ambas as composicoes.
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Os resultados da caracterizacao elétrica confirmaram o favorecimento da
condutividade idnica com o aumento do tempo de tratamento em Tx, em ambas
as composi¢cdes. Nas amostras com x = 0,8 o aumento da condutividade foi
favorecido por um melhor contato entre os grdos promovido pelo
arredondamento dos mesmos. Ja nas amostras com x = 1,0 a presenca da fase
Naz(AlP207)4PO4 nas amostras tratadas por 6 h e 24 h poderia estar favorecendo
a condutividade i6nica. Em x = 0,8 foi evidenciado um aumento da condutividade
de até 2,7 vezes, enquanto em x = 1,0 o aumento foi de até 3,5 vezes. As
amostras cristalizadas em 800 °C exibiram uma condutividade ibnica similar
aquela das amostras cristalizadas em Tx por 3 h (em ambas as composi¢oes)
apesar da sua excessiva perda de AlI** (x = 0,3). Esse comportamento poderia
ser artibuido ao arredondamento dos gréos que favorece o contato dos gréos.
Alem disso, a presenca de fase vitrea rica em ions Na* que néo se incorporaram

a fase NASICON também poderia estar favorecendo a condutividade iénica.
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4.2 Substituicdo aliovalente Si**/P°* na série NaixGe2(SiO4)x(PO4)3x (0,0 <
x £0,8)

Nesta secdo sdo apresentados os resultados sobre a substituicdo inédita
do ion fésforo pelo ion silicio (Si**/P°*) no sistema NaGe2(POa)s (NGP) dando
lugar & formacédo da série Nai+xGe2(SiO4)x(POa4)3«. E analisado o efeito dessa
substituicdo na formacé&o de vidros precursores, na estrutura cristalina,

microestrutura e condutividade ibnica das vitroceramicas.

4.2.1 Andlise térmica dos vidros

Foi possivel a sintese dos vidros precursores da série
Na1+xGe2(SiOa4)x(POa4)3x (NGSP) cuja composicdo nominal é listada na Tabela
4.6. Conforme ilustrado na Figura 4.13, as amostras vitreas com x = 0,4; 0,6 e
0,8 foram obtidas visualmente transparentes. Um comportamento similar foi
observado nas amostras com x = 0,0 e 0,2 (ndo mostradas na Figura 4.13).
Referente a amostra com x = 1,0 ela apresentou uma aparéncia levemente
opaca. Levando em conta que vidros contendo SiO2 e P20s podem apresentar
tendéncia a seperacéo de fase liquido-liquido na sintese do vidro [10,89] e que
vidros com separacdo de fase séo visualmente opacos, pode-se sugerir que o

vidro com x = 1,0 tem tendéncia a separacéo de fase liquido-liquido.

NGSP0.4 | NGSP0.6 || NGsPo0.3 |NGSP 1.0

abe abe abe 0C

Figura 4.13- Fotografias de amostras vitreas da série Nai1+xGez2(SiOa4)x(PO4)3-x
comx=0,4;0,6 e 0,8.

A partir da caracterizacao térmica dos vidros precursores NGSP foram

identificados 3 eventos térmicos de acordo com os termogramas apresentados
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na Figura 4.14. O primeiro € uma inflexdo da linha de base na direcdo
endotérmica (Figura 4.14a) e corresponde a temperatura de transicédo vitrea (Tg),
enquanto o segundo evento é um pico exotérmico que indica a cristalizagdo dos
vidros (Figura 4.14b). A temperatura de cristalizacédo (Tx) € determinada no inicio
desse pico. Os picos de cristalizacdo das composicdes até x = 0,6 foram finos
indicando facil cristalizagédo do vidro. No entanto, no vidro com x = 0,8 o pico é
mais largo, enquanto na amostra x = 1,0 ele desaparece. Esse comportamento
indica uma alta estabilidade desses vidros frente a cristalizacdo. Devido a
auséncia de pico de cristalizacdo em x = 1,0, ndo foi possivel sintetizar
vitroceramicas nessa composicdo. De fato, numa tentativa de cristalizar essa
amostra a partir de um tratamento térmico em 800 °C, a amostra néo cristalizou,
derreteu e ficou colada no cadinho de alumina utilizado no tratamento. O terceiro
evento térmico observado nos termogramas € endotérmico (Figura 4.14c) e esta

associado a fusdo da fase cristalizada do material (Tm).
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Figura 4.14- Termogramas DCS dos vidros Nai+xGe2(SiO4)x(POa4)3-x mostrando:
(a) Temperatura de transicao vitrea (Tg), (b) Temperatura de cristalizacdo e (c)

Temperatura de fuséo da fase cristalizada.
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Na Tabela 4.6 séo listadas as temperaturas caracteristicas dos vidros
Na1+xGe2(SiOa)x(POa4)3x junto com os parametros de Hruby (Kg), Tx -Tg € a
temperatura de transicdo vitrea reduzida (Tg) determinados a partir das
Equacotes 3.1 e 3.2. Esses valores sao ilustrados nas Figura 4.15 e Figura 4.16

em funcdo da porcentagem de Si**.

Tabela 4.6- Composi¢cdo nominal, temperaturas caracteristicas (Tg, Tx, Tm),
parametro de Hruby (Kg), temperatura de transicao vitrea reduzida (Tgr) € Tx -Tg
dos vidros precursores Nai+xGe2(SiO4)x(PO4)sx (NGSP).

X Na2O GeO:2 SiO2 P20s Tg Tx Tm Tx-Tg Kg  Tgr

[% molar] 2K [x2K 22K [K]

00 130 500 00 38,0 | 884 939 1553 55 0,09 0,57
0,2 140 480 50 33,0 850 917 1492 67 0,12 0,57
04 16,0 450 9,0 30,0 | 816 905 1451 89 0,16 0,56
06 17,0 430 13,0 26,0 | 791 896 1391 105 0,21 0,57
08 190 420 17,0 23,0 | 783 919 1316 136 0,34 0,59

1,00 20,0 40,0 20,0 20,0 | 752 % % -- -- --

* Para x = 1,0 ndo foram observadas Tx e Tm.
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Figura 4.15- Temperaturas caracteristicas (Tg, Tx, Tm) em funcdo do conteudo
de Si** (x) dos vidros precursores Nai+Ge2(SiO4)x(POas)zx (NGSP). As linhas

pontilhadas servem como guia para os olhos.

Na Figura 4.15 é observada uma diminuicdo de Tge Tm com a adicao
simultanea de ions Si** e Na* na série Nai1+xGe2(SiO4)x(POa)3x, enquanto Tx ndo
apresenta variacdes significativas. Similar comportamento em Ty j& tem sido
evidenciado em vidros NASICON contendo silicio [10] e a diminuicdo na
temperatura de transicao vitrea foi atribuida a despolimerizacdo da cadeia de
fosfato e ao consequente aumento no nimero de oxigénios ndo ponteantes
promovido pela adicdo Na2O que € um oOxido modificador de redes vitreas. A
diminuicdo de Tm, sugere um enfraquecimento das ligacbes quimicas no cristal
formado. Por outro lado, o leve aumento de Tx em x = 0,8 indica que o efeito do
SiO2 é mais significativo sobre a rede vitrea para maiores porcentagens de
silicio, i.e., a energia térmica necessaria para cristalizar o vidro deve ser
aumentada. De fato, esse comportamento estd em bom acordo com a auséncia

de Txem x=1,0.
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A partir da Figura 4.16a é observado um aumento de Kgcom a adicéao de
silicio e sodio na série NGSP. Como dito anteriormente (se¢do 3.2), 0 parametro
de Hruby pode ser utilizado para estimar a habilidade de formacdo de vidro.
Nesse sentido, pode-se sugerir que a adicdo de Si** melhorou a formabilidade

de vidro ja que 6xido de silicio € um bom formador de redes vitreas [63,64].
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Figura 4.16 (a) Parametro de Hruby (Kg), (b) temperatura de transicdo vitrea
reduzida (Tgr) e (c) parametro Tx — Tg em funcéo de (x) dos vidros NGSP. As

linhas nas curvas sao guias para os olhos.

Por outro lado, o aumento de Tx -Tg com com a substituicdo Si*/P>*
(Figura 4.16¢) indica um aumento da estabilidade térmica dos vidros frente a

cristalizacdo. Finalmente, a partir dos valores de Tgr pode-se sugerir que 0s
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vidros NGSP tendem a nuclear no volume ja que Tgr < 0,6 (ver Figura 4.16b).
De fato, o aparecimento do pico de cristalizacdo em termogramas de amostras
em bulk e em p6 dos vidros com x = 0,0 e 0,4 (ver Figura 4.17) confirma esse

indicio. Um comportamento similar foi observado nos vidros NGSP das outras

composicoes.
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Figura 4.17- Termogramas DSC de amostras em bulk e em p6 dos vidros
Na1+xGe2(SiO4)x(PO4)3x com x = 0,0 e x = 0,4 (taxa de aquecimento: 10 K/min).

4.2.2 Difracéo de raios X

A partir dos difratograma de raios X (Figura 4.18) dos vidros precursores

NGSP, é confirmada sua natureza amorfa devido a auséncia de picos

associadas a formacao de fase cristalina.
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Figura 4.18- Difratogramas de raios X dos vidros precursores

Na1+xGe2(SiO4)x(PO4)3x.

Os vidros precursores NGSP foram tratados termicamente durante 3 horas
nas suas respectivas temperaturas de cristalizacdo (Tx) para obter as
vitroceramicas. Conforme mencionado anteriormente (na analise DSC) néo foi
possivel cristalizar o vidro com x = 1.0. Posteriormente as amostras cristalizadas
foram caracterizadas estruturalmente por difracdo de raios X. Os difratogramas
das vitroceramicas (Figura 4.19) confirmam a formacdo da fase NASICON
NaGe2(PO4)3 com grupo espacial R3 e ISCD 164019, como fase majoritaria em
todas as amostras investigadas. Na Figura 4.19 pode-se observar que a amostra
vitrea com x = 0,4 mudou sua aparéncia de transparente a opaca apo0s o
tratamento térmico de cristalizacdo. Um comportamento similar foi observado

nas amostras das outras composicoes.
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Figura 4.19- Difratogramas de raios X do vidro precursor com x = 0,4 e das

10

vitroceramicas Nai+xGe2(SiO4)x(POa)s-x. As linhas pretas abaixo do difratograma
da amostra x = 0,0, ilustram os picos da fase NASICON NaGe2(POa4)3 com grupo
espacial R3 e ISCD 164019. Imagem de uma amostra vitrea e de uma

vitroceramica com x = 0,4.

Os difratogramas de raios X foram refinados com o software TOPAS-
Academic (Version 6) [78] para determinar os parametros de rede da estutura
NASICON, as densidades teéricas (ot) e também para quantificar as fases
cristalinas identificadas nas vitroceramicas. Na Tabela 4.7 s@o apresentadas as
porcentagens das fases cristalinas, as densidades tedricas das amostras
cristalizadas (ot), a densidade relativa das vitroceramicas (por) e as densidades
experimentais dos vidros (pvidro) € das vitroceramicas (ovc) determinadas pelo

principio de Archimedes.
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Tabela 4.7- Porcentagem em peso das fases cristalinas (NASICON, SiO:z e
GeO2), densidades tebéricas das amostras cristalizadas (ot), densidades
experimentais dos vidros (pvidro) € das vitroceramicas (ovc), densidade relativa
das vitroceramicas (or) e fator de concordancia Rwp derivado do refinamento
Rietveld em vitroceramicas Nai+Ge2(SiO4)x(PO4)sx. Os numeros entre
parénteses indicam o erro dado pelo refinamento e para pvidro € Pvc indicam o
desvio padréo de 5 medidas.

NASI2  SiO2 GeO2  pvidro Pt Pvc pr° Rwp
X [%] [%]  [%] [g/cm?] [g/lem3]  [g/lem3]  [%]  [%]
00 | 1000 O 0 3,397(1) 3,691(1) 3,594(1) 97,4 6,6
02 | 1000 © 0 3,375(3) 3,659(2) 3,583(4) 97,9 7,0
04 | 980 18 02 3,248(2) - - - 82
0,6 93,0 5,0 1,9 3,127(8) -- -- -- 8,6
0,8 87,6 94 3,0 3,087(4) -- -- -- 8,4

2 NASI = NASICON; ° pr = ( pve/ pt)(100).

E observado como esperado que os valores de densidade dos vidros
precursores sdo menores que aqueles das correspondentes vitroceramicas. De
fato, devido a estrutura aberta da rede vitrea sua cristalizacéo leva a materiais
mais densos. A partir da Tabela 4.7 é notado que as vitroceramicas com x = 0,0
e 0,2 apresentam altos valores de densidade experimental correspondentes a
97,4 % e 97,9 % da densidade tedrica, respectivamente. Esse resultado, indica
gue a rota vitroceramica é um método favoravel para a obtencdo de materiais
NGSP com microestruturas densas. Altos valores de densidade & uma
caracteristica desejavel em eletrdlitos solidos policristalinos ja que favorece a
condutividade idbnica e permite por sua vez um melhor desempenho do material
quando aplicado em uma bateria [90-92]. Por outro lado, devido a presenca de
fases secundarias nas amostras com x = 0,4 (Figura 4.19) néao foi medida sua

densidade.
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A Figura 4.20 ilustra a porcentagem das fases cristalinas evidenciadas nas
vitroceramicas Nai+Ge2(SiO4)x(PO4)3x em funcdo da quantidade de Si**. E
observado que nas amostras com x = 0,0 e 0,2 foi obtido 100 % da fase
NASICON desejada, enquanto nas amostras com x = 0,4 os resultados de raios
X revelam a presenca das fases SiO2 e GeO2 em baixas quantidades. De acordo
com Nieto-Mufioz et al. [10], a presenca de fases secundarias em vitroceramicas
indica a ndo estequiometria dos vidros precursores. E importante mencionar que

a porcentagem de fase NASICON é maior que 87 % em toda a faixa

composicional investigada.

B % NASICON
% Si0,

B % GeO,

Figura 4.20- Porcentagens das fases cristalinas NASICON, SiO2 e GeO:
(quantificadas por refinamento Rietveld) em funcdo do contetdo de silicio (x) das

vitroceramicas Nai1+xGe2(SiO4)x(POa)3-x.

Os parametros de rede (a = b, c) e o volume da célula unitaria da estrutura
NASICON das vitroceramicas Nai+xGe2(SiO4)x(POa4)s-«x séo listados na Tabela 4.8
e ilustrados na Figura 4.21 em funcao da quantidade de silicio.
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Tabela 4.8- Parametros de rede (a = b, ¢) e volume da célula unitaria da estrutura

NASICON (determinados a partir de refinamento Rietveld) das vitroceramicas

Na1+xGe2(SiOa4)x(POa4)3x. Os numeros entre parénteses indicam o erro dado pelo

refinamento.

X a C V
[A] [A] [A3]
0,0 8,1020(2) 21,5201(5) 1223,38(6)
0,2 8,1050(1) 21,4960(4) 1224,00(5)
0,4 8,1084(6) 21,5100(2) 1224,70(2)
0,6 8,1114(6) 21,5060(2) 1225,40(2)
0,8 8,1270(1) 21,5070(1) 1230,20(1)
VAP aiA)
1230- - m- volume ] 8,128
@ a=b 4
A- ¢
12284 A 8,120
1226 ' *ls.112
A & o . _______________ .
1224 W Lol
l_____..._-.-.-- L 8,104
00 T 02 T 04 06 08

(x) Nay, Ge,(Si0,) (PO,);

Figura 4.21- Variacdo dos parametros de rede e volume da célula unitaria da

estrutura NASICON em fung&o do contetdo de silicio (x) das vitroceramicas

Na1+xGe2(SiO4)x(POa4)sx. As linhas pontilhadas sdo guias para os olhos. Os

valores das incertezas sdo menores que o tamanho dos simbolos.
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A expansdo da célula unitaria da estrutura NASICON é diretamente
atribuida ao aumento do parametro de rede “a’. Além disso, o aumento do
volume é uma consequéncia da introducdo de ions de maior tamanho j& que os
fons Si** (0,26 A) sdo maiores que os ions P5* (0,17 A) [9,10,59,93]. Vale a pena
mencionar que em amostras com x = 0,4, seria esperada uma diminuigdo do
volume da célula unitéria devido a formacéo da fase SiO2, no entanto, o volume
continua aumentando com a adicdo de x. Esse comportamento sugere que
alguma parte dos ions Si** continuam ainda sendo incorporados na fase
NaGe2(POa)3 substituindo aos ions P>*. Por outro lado, devido a relagdo direta
que existe entre o bottleneck (entre os dois sitios, M1 e M2, por onde passam 0s
ions Na*ver Figura 2.1), e o volume da célula unitaria [11,94], pode ser sugerido
que a inclusdo de silicio no sistema NGSP também aumenta o tamanho do
bottleneck pelo qual migram os ions Na* no material. Um comportamento similar
também foi reportado em vitroceramicas NASICON da série Nai+Ti2SiyP3-yO12
(para x <0,8) [10].

Levando em consideracdo o limite de solucdo sdélida na série
Na1+xGe2(SiO4)x(POa4)s-x poderia ser argumentado que este foi atingido em x =
0,2 devido a formacdo de fases secundarias em amostras com x = 0,4. No
entanto, a expanséo da célula unitaria com a adicdo de Si** também permite
sugerir que o limite de solucdo soélida ndo foi atingido na faixa composicional
investigada (0,0 < x <0,8).

4.2.3 Evolucao microestrutural

Na Figura 4.22 sdo mostradas as micrografias dos vidros precursores
NGSP de composicéo x = 0,6 e 1,0. Enquanto na amostra vitrea de composicao
x = 0,6 é observada uma tipica superficie lisa alusiva a micrografia de um vidro,
na amostra com x = 1,0 é evidenciada a formacgéo de particulas esféricas. Nieto-
Munoz et al. [10], também observaram particulas similares em vidros de
composi¢cdo analoga contendo titdnio no lugar do germanio. Os autores
confirmaram que essas particulas apareceram durante a sintese do vidro

precursor como resultado de uma separacao de fase liquido-liquido na matriz
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vitrea. Nesse sentido, pode se sugerir que o vidro com com x = 1,0 apresenta
separacdo de fase. De fato, sua apariéncia opaca mencionada na se¢éo 4.2.1
também é outro indicio de separacéo de fase.

Figura 4.22- Micrografias das superficies fraturadas de vidros precursores
Na1+xGe2(SiO4)x(PO4)sx com x = 0,6 e 1,0.

Na Figura 4.23 séo apresentadas as micrografias das superficies fraturadas
das vitroceramicas Nai+xGe2(SiO4)x(POa)3x (0 < x < 0.8) cristalizadas a partir de
tratamento térmico em Tx por 3 h. Observa-se um aumento do tamanho médio
de grdo com a adicéo de silicio (x). Pode ser observado que a cristalizacdo dos
vidros precursores levou a obtencdo de vitrocerdmicas com microestruturas
densas. Nas amostras com x = 0,0 e 0,2 o tamanho médio de graos esféricos é
de aproximadamente 75 nm e 77 nm, respectivamente. Considerando as
amostras com maior contetdo de silicio o tamanho de grdo aumenta até a escala
micrométrica atingindo tamanhos de 0,2 um e 1,2 um nas amostras com x = 0,4
e 0,6. Além disso, o aumento do tamanho de grédo é mais evidente ainda na
amostra com maior quantidade de silicio ja que os graos séo 15 vezes maiores
em tamanho (~22 um) que aqueles da amostra com x = 0,6 e 290 vezes maiores
gue os graos da amostra com x = 0,0. Esse notavel aumento do tamanho de gréo
€ ilustrado na Figura 4.24.

Por outro lado, nas amostras com x = 0,6 sdo evidenciados sub-graos
dentro dos graos (quadrados de cor laranja nas micrografias de x =0,6 € 0,8). O
mapeamento EDS da amostra com x = 0,6 revelou uma distribuicdo homogénea
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dos elementos Na, Ge, O, P e Si em toda a area da micrografia de 70 nm a qual
inclui os sub-gréos. Portanto, pode-se sugerir que 0s sub-graos correspondem a
fase NASICON. Na micrografia da amostra x = 0,8 com aumento de 5 pm que
mostra a regido de um grao, sao observadas particulas esféricas (circulos roxos).
O mapeamento EDS dessa regido revelou que essas particulas séo ricas em
silicio. Levando em conta a tendéncia a seperacdo de fase liquido-liquido
confirmada no vidro de composicéo x = 1,0, poderia se sugerir que as particulas
esféricas observadas no mapeamento da vitroceramica com x = 0,8
correspondem a silica vitrea e podem ser decorrentes de uma possivel
separacdo de fase na sintese do vidro precursor dessa composicao.
Adicionalmente, a micrografia dessa amostra deixa em evidéncia a presenca de
microtrincas. A formac&o de microtrincas € comum em vitroceramicas ja que
durante o processo de cristalizacdo sédo geradas tensdes de tracdo entre o cristal
e matriz vitrea devido a diferenca entre seus coeficientes de expansao térmica

[95]. Esse comportamento sera discutido nos resultados da caracterizacdo

elétrica.
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Figura 4.23- Micrografias das superficies fraturadas das vitroceramicas
Na1+xGe2(SiOa4)x(POa4)3-x € mapeamento EDS das amostras com x =0,6 e x=0,8.
Os circulos roxos na micrografia de x = 0,8 representam as particulas ricas em
silicio enquanto os quadrados de cor laranja correspondem aos sub-graos nas

micrografias das amostras x = 0,6 e 0,8.
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Figura 4.24- Evolucéo do tamanho de grdo com a adigéo de silicio e sodio nas
vitroceramicas Nai+Ge2(SiO4)x(POa4)sx. A linha pontilhada no grafico € um guia

para os olhos e as incertezas sdo menores que o tamanho do simbolo.

4.2.4 Andélise da condutividade ibnica

Na Figura 4.25 sao apresentados os planos complexos de impedancia das
vitroceramicas Nai+Ge2(SiO4)x(PO4)3-x com x = 0,0; 0,2 e 0,8. A partir do inset
que ilustra a ampliacéo da regido de altas frequéncias € possivel observar que a
resistividade da vitroceramica com x = 0,8 € muito menor que a resistividade das
amostras com x = 0,2 e x = 0,0. Adicionalmente no diagrama de Nyquist da
amostra com x = 0,0 € notada a presenca de dois semicirculos bem definidos em

altas e baixas frequéncias os quais estao associados com a resposta elétrica do



81

grao e do contorno de grdo, respectivamente. A presenca dessas duas
contribuicdes € menos evidente nas amostras contendo silicio (x 2 0,2). De fato,
no inset da Figura 4.25 a resposta associada ao contorno de grédo na amostra x
= 0,2 é evidenciada por uma leve distor¢do do semicirculo na regido de baixas
frequéncias (~ 3 kHz), indicando uma sobreposicdo das contribuicdes elétricas
do gréo e do contorno de grdo. Um comportamento similar foi observada nas
vitroceradmicas com 0.4 < x < 0.8. A linha inclinada notada na regiao de baixas
frequéncias dos planos complexo de impedancia resulta do bloqueio dos ions no
eletrodo confirmando assim que a natureza da condutividade elétrica das

amostras NGSP ¢ ibnica.
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Figura 4.25- Plano complexo de impedancia em 230 °C das vitroceramicas
Na1+xGe2(SiOa4)x(POa4)3x (x = 0,0; 0,2 e 0,8) e circuito equivalente usado para o
ajuste dos dados de impedancia. O inset do grafico € uma ampliacdo da regido

de altas frequéncias representada pelo quadrado vermelho.

O circuito utilizado para o ajuste dos dados de impedancia (ver Figura 4.25)

consiste de duas resisténcias (Rg € Rcg, para o grdo e contorno de grao,
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respectivamente) cada uma delas em paralelo com um elemento de fase
constante (CPEgdo grédo e CPEcgdo contorno de grao), i.e., Rqll CPEg € Rcg Il
CPEcy. Os elementos de fase constante foram usados para simular a
capacitancia nao ideal das contribuicbes do grdo e do contorno de grao e as
combinagdes Ri-CPE; (i = g, cg) foram escolhidas para representar a resposta
elétrica do grao e do contorno de gréo, respectivamente.

Na Tabela 4.9 séo listadas as resisténcias do grao (Rg) e do contorno de
grao (Rcg) e os parametros de ajuste Yi e ni (i = g, cg). Como a faixa de
temperaturas analisadas variou para cada amostra (como sera notado nos
gréaficos de Arrhenius) na Tabela 4.9 sdo apresentados dados de impedancia em
150 °C para as amostras contendo silicio e em 230 °C para a vitroceramica com
x =0,0.

Tabela 4.9- Dados obtidos a partir do ajuste dos espectros de impedancia das
vitroceramicas Nai+xGe2(SiO4)x(POa4)3-x com x = 0,0 (230 °C) e x 20,2 (150 °C).

X Rg Yg Ng Rgb Ygb Ngb
[Q] [Q.s] [Q] [Q.s"]

0,02 | 7,5x10® 7,4x10% 0,98 | 4,2 x 10° 9,0 x 1010 0,88
0,2 2,4x10% 57x10'2 0,99 | 1,7 x 106 5,7 x 1010 0,76
0,4 3,3x10° 9,8x10'? 0,96 | 4,5x10° 8,4 x 10° 0,78
0,6 2,4x10° 13x10' 0,94 | 1,0x10° 2,3 x10° 0,79
0,8 1,1x10° 12x10% 0,98 | 2,7 x10° 1,2 x 1010 0,87

@ Em x = 0,0 ndo foi possivel analisar separadamente as contribuicdes do grao e

do contorno de grdo em temperaturas menores a 230 °C.

A partir dos valores da Tabela 4.9 foram calculadas as capacitancias
associadas ao grao (Cg) e ao contorno de gréao (Ccg) € a espessura do contorno
de gréo (d) de acordo com as Equacdes 3.9 e 3.15 (seg¢éao 3.7), respectivamente.
Esses valores sédo apresentados na Tabela 4.10. Em relacdo aos valores de Cq
e Ccg vale a pena mencionar que estdo em bom acordo com a faixa de valores
proposta por Irvine et al. [82] (ver Tabela 3.2, secdo 3.7), para fendbmenos

associados ao grao e ao contorno de grao.
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Tabela 4.10- Capacitancias associados ao grao (Cg) e ao contorno de gréo (Cg)

e espessuras do contorno de gréo (d) das vitroceramicas NGSP.

X Cy Cgb d
[F] [F] [nm]
0,0* 6,1 x 1012 4,2 x 1010 1,09
0,2 5,1 x 1012 6,4 x 1011 7,03
0,4 5,8 x 1012 4,4 x 101 25,90
0,6 5,8 x 1012 2,5 x 1010 33,82
0,8 9,1 x 1012 2,6 x 1011 504,01

As condutividades do grao (og), condutividade macroscopica do contorno
de grao (Oma-cg), condutividade dos vidros precursores (0soo°c) € a condutividade
total em 300 °C (OTotal-300°c) das vitroceramicas NGSP, foram determinadas de
acordo com a Equacao 3.11. A condutividade especifica do contorno de gréao
(0es-cg) foi calculada usando a Equacéo 3.16 de acordo com o Brick Layer Model
(secédo 3.7.1).

Para entender a variacdo da condutividade das vitroceramicas
Na1+xGe2(SiO4)x(POa4)3x com a temperatura foram calculadas a energia de
ativacao (Ea) para a conducéo e o fator pré-exponencial (0o) a partir da equacgao
de Arrhenius (Equacao 2.2). A Figura 4.26 ilustra os graficos de Arrhenius da
condutividade do grao, da condutividade macroscopica e especifica do contorno
de grdo e da condutividade total das vitroceramicas NGSP junto com a

condutividade do vidro precursor com x = 0,2.
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Figura 4.26- Graficos de Arrhenius (a) da condutividade do grdo, (b) da
condutividade macroscopica e especifica do contorno de grdo, (c) da
condutividade elétrica total das vitroceramicas Nai+xGe2(SiO4)x(POa4)3x € do
vidro precursor de composicdo x = 0,2. As linhas continuas representam a
regressao linear dos dados experimentais. As incertezas sdo menores que 0

tamanho dos simbolos.

Na Tabela 4.11 séo listados os valores do logaritmo do fator pré-
exponencial do gréo e contorno de gréo (log oo com i = g, cg), as energias de
ativacdo do gréao (Eag) € do contorno de grao (Eacg), a condutividade do gréo
(09), e a condutividade macroscopica (Oma-cg) € especifica (Oes-cg) de contorno de
grao em 300 °C.
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Tabela 4.11- Condutividade i6nica em 300 °C do grdo (og), condutividade
macroscopica (Omacg) € especifica do contorno de grao (COescg), energias de
ativacao do gréo (Ea-g) e do contorno de gréo (Ea-cg) € logaritmo do termo pré-
exponencial da equacéo de Arrhenius associado ao grao (log go-g) € ao contorno
de gréo (log 0o-cg) das vitroceramicas Nai+xGe2(SiO4)x(POa4)3-x. Os niUmeros entre

parénteses representam as incertezas mateméaticas na ultima casa.

Gréao Contorno de gréao
Eag log ooy Oy Ea-cg log Oo-cg Oma-cg Oes-cg
X [eV] [00: S.cm™] [S.cm™] [eV] [oo:S.cm?] [S.cm?] [S.cm]
0,0 | 0,934(9) 2,68(9) 2,9x10°|0,937(7) 2,98(6) 5,6x10°% 7,9x10°®
0,2 | 0,628(9) 1,01(8) 3,1x10%|0,688(9) 1,84(9) 6,2x105 2,2 x 106
0,4 |0612(2) 1,51(3) 1,3x10%|0,670(9) 1,89(9) 1,1x10% 3,1x 106
0,6 | 0,586(2) 1,42(1) 1,9x10%*|0,646(3) 2,50(3) 6,6 x10% 9,0x 10°
0,8 | 0,659(6) 2,57(6) 6,0x10%|0,602(4) 1,49(4) 1,6x10* 1,3x10°

Na Tabela 4.12 séo apresentados os valores de energia de ativagéo para
a conducéo dos vidros (Eav), a energia de ativacdo da condutividade total das
vitroceramicas (Ea), 0s logaritmo de oo dos vidros (log oo-v) e vitroceramicas (log
0o-1) € as condutividades ibnicas dos vidros (osoo°c) € a total das vitroceramicas
(oTota-300°c). Os valores apresentados nas Tabela 4.11 e Tabela 4.12 foram
obtidos a partir da regresséo linear dos dados experimentais da Figura 4.26 e
esses valores séo ilustrados em funcdo da quantidade de silicio (x) na Figura
4.27.

A partir dos dados da Tabela 4.12 é confirmado que a energia de ativacao
para a conducdo ibnica é menor nas vitroceramicas com silicio do que nos vidros
precursores. Esse resultado é explicado pela formagéo da fase NASICON apos
os tratamentos térmicos de cristalizacao a qual garante materiais com estruturas
tridimensionais através dos quais podem migrar os ions com facilidade. Portanto,
a condutividade i6nica das vitroceramicas € uma ordem de grandeza maior que
a condutividade do respectivo vidro precursor. Esse comportamento ja tem sido
reportado em vitroceramicas NASICON condutoras por ion sbédio de outras
séries [15,34].
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Tabela 4.12- Condutividade i6nica em 300 °C dos vidros precursores (03oo°c),
condutividade elétrica total das vitrocerdmicas (Orota-300°c), energias de ativacao
para a conducgéao dos vidros (Ea.v) e energia de ativagédo da condutividade idnica
total (Ea) das vitroceramicas Nai+xGe2(SiO4)x(POa4)sx. Logaritmo do termo pré-
exponencial da equacgao de Arrhenius associado a condutividade dos vidros (log
Oo-v) e das vitroceramicas (log oo-t). Os numeros entre parénteses representam

as incertezas matematicas.

Vidros Vitroceramicas
X Eav log oo-v 0300°C Ea log oot OTotal-300°C
[eV] [00: S.cm™]  [S.cm] [eV] [0o: S.cm™]  [S.cm]

0,0 | 0,841(3) 1,93(4) 9,9x107 | 0,9359) 2,51(9) 1,9 x 10°
0,2 | 0,868(3)  2,00(1) 2,3x10° | 0,652(9) 1,04(9) 2,0 x 10°
0,4 | 0,804(4) 152(5) 2,8x10° | 0,6498) 1,47(8) 5,8 x10°
0,6 | 0,733(6) 1,41(7) 9,1x10° | 0,605(1) 1,49(5) 1,5 x 10*
0,8 | 0,683(1) 1,58(1) 3,8x10°%|0,631(3) 1,65(4) 1,3 x10*
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Figura 4.27- (a) Condutividade do gréo e condutividade especifica do contorno

de gréo, (b) energias de ativacdo do grdo e do contorno de grdo, (c)

Condutividade ibnica total em 300 °C e energia de ativacdo da condutividade

total

em funcdo do conteddo de silicio em vitroceramicas da série

Na1+xGe2(Si04)x(POa)3«. As linhas pontilhadas servem como guia para os olhos

e as incertezas sdo menores que o tamanho do simbolo.
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Na Figura 4.27a, é notado que as condutividades do grdo (og) e as
condutividades especificas do contorno de grao (Oescg) S&0 otimizadas com a
adicdo de silicio na série Nai1+xGe2(SiOa)x(PO4)3x. O aumento de Og € Tescg €
principalmente atribuido a diminuicdo da energia de ativagcdo em cada uma
dessas regides em comparacao a amostra sem silicio (x = 0,0) (ver Figura 4.27b).
Alguns autores como Losilla et al. [94], Kumar et al. [96], e Taylor et al. [97],
mostraram que a energia de ativagdo para a conducgdo esta relacionada com o
tamanho do bottleneck em compostos NASICON. Nos seus trabalhos é
mencionado que existe um tamanho Otimo de bottleneck para cada série
NASICON no qual € atingido o menor valor de energia de ativacdo e
consequentemente os portadores de carga irdo migrar com uma maior
mobilidade no material. Portanto, a diminuicdo da energia de ativagao observada
na Figura 4.27b estaria relacionada com a expansao da célula unitaria, ou seja,
com o aumento do bottleneck 3D da estrutura NASICON conforme discutido na
secado 4.2.2. Isso significa que o aumento do tamanho de bottleneck gerado pela
substituicdo Si4*/P°>* favorece a migracdo dos ifons na regido intragranular e
intergranular. Vale a pena mencionar que apesar do continuo aumento do
volume da célula unitaria na série Nai1+xGe2(SiOa)x(PO4)sx (ver Figura 4.21) é
notado um aumento da energia de ativagao do gréo na amostra com x = 0,8 (ver
Figura 4.27b). Uma possivel explicacdo para esse aumento é que o tamanho do
bottleneck nessa amostra € muito grande. De fato, Taylor et al., mencionaram no
seu trabalho que um bottleneck com tamanho muito pequeno ou muito grande é
responsavel por altos valores de energia de ativacao [97]. Nesse sentido, pode-
se confirmar de acordo com a Figura 4.27b que o tamanho 6timo de bottleneck
para a difusdo dos ions Na* no material € formado na amostra de composicao
com x = 0,6, j& que o menor valor de energia de ativagcdo para a conducao do
grao (0,586 eV) é observado nessa amostra. Adicionalmente, a partir do
mapeamento EDS realizado na amostra com x = 0,8 (ver Figura 4.23 ) pode ser
sugerido que as particulas ricas em silicio poderiam atrapalhar a migracdo dos
ions sodio no grdo e consequentemente também promover um aumento da

energia de ativagdo nessa amostra.
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Por outro lado, a Figura 4.27b também ilustra a diminuicdo da energia de
ativacao do contorno de grao com o aumento de x. Assumindo hipoteticamente
que as fases cristalinas secundarias SiOz e GeO: estdo segregados no contorno
de grdo como usualmente ocorre em materiais policristalinos [98—-100], a
diminuicdo de Eacg em amostras com x = 0,4 sugere que essas fases
secundarias nédo afetam a condutividade ibnica na regido intergranular. 1Sso
significa que poderiam estar localizadas em pontos triplos entre os graos e néo
ao redor do grdo. Adicionalmente, em relacdo ao comportamento elétrico do
contorno de gréo também pode ser avaliado o efeito da microestrutura sobre a
condutividade macroscépica do contorno de grdo, Omacg (ver Tabela 4.11).
Portanto, a partir da Equacdo 3.13 (secdo 3.7) pode-se inferir que
microestruturas contendo graos maiores (> D) favorecem a condutividade na
interface grao-gréo ja que o termo D é diretamente proporcional a Oma-cg [101].
De fato, na Tabela 4.11 e no grafico da Figura 4.24 é observado que a
condutividade macroscépica do contorno de grdo aumenta simultaneamente
com a substituicdo Si**/P>* e com aumento do tamanho médio de grdo. No
entanto, deve ser mencionado que na amostra com x = 0,8 € evidenciada uma
diminuicdo da condutividade macroscopica do contorno de grdo em relacdo a
amostra x = 0,6 (ver Tabela 4.11). Essa diminuicdo de Omacg € possivelmente
consequéncia da presenca de microtrincas (ver micrografia de x = 0,8 na Figura
4.23) ja que € sabido que estas afetam a area de contato entre os graos [102].
Esse fenbmeno € também refletido no menor valor de log co-cg evidenciado nessa
amostra em comparagdo com as outras vitroceramicas NGSP (Tabela 4.11).
Além disso, pode ser sugerido que o aumento significativo da espessura do
contorno de gréo (d) na amostra com x = 0,8 (Tabela 4.10) pode ser também
responsavel pela diminui¢do de Oma-cg de acordo com a Equacéo 3.13.

Por outro lado, é também observado (ver Tabela 4.11 e Figura 4.27b) que
a energia de ativacdo no grdo € menor que no contorno de grdo em todas as
composi¢cbes da série NGSP exceto na amostra x = 0,8. Portanto, a
condutividade do grdo é maior que a condutividade especifica do contorno de
grao como esperado (Figura 4.27a). Além disso, excluindo a amostra com x =

0,0 pode ser notada uma tendéncia de aumento do valor de log 0o-g ha Tabela
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4.11. De acordo com a Equacao 2.3 esse resultado € esperado ja que um
aumento da densidade de portadores de carga (ions Na*) é promovido pela
substituicdo Si+*/P5*.

Finalmente, a partir da Figura 4.27c € notado que a adi¢do de silicio na
amostra NaGez2(POa4)s (x = 0,0) promoveu uma diminui¢cdo da energia de ativacao
de 0,935 eV (x = 0,0) a 0,605 eV (x = 0,6) e consequentemente foi confirmado

um aumento de duas ordens de grandeza na condutividade inica total.

4.25 Resumo do estudo da substituicdo aliovalente Si**/P>* na série
Na1+xGez(Si O4)x(PO4)3-x

A andlise térmica dos vidros NGSP permitiu confirmar que o parametro de
Hruby aumenta com a adicdo de silicio o que indica que a adicao de silicio
melhorou a formabilidade de vidro nessa série. Além disso, foi confirmado que
os vidros apresentam tendéncia a nuclear homogeneamente no volume ja que
Tor < 0,6, e também o pico de cristalizagdo de amostras em bulk e em pé para
cada composicao inicia ha mesma temperatura nos termogramas DSC.

A partir da difracdo de raios X em combinag¢do com a andlise de Rietveld
foi evidenciado a formacao de 100 % da fase NASICON nas amostras com x <
0,2 e uma porcentagem maior do que 87 % nas amostras com x = 0,4. Além
disso, foi notada uma expansdo da célula unitaria da estrutura NASICON
sugerindo um aumento no tamanho do bottleneck como consequéncia da adicédo
de ions Si** os quais sdo maiores em tamanho que os ions P>*.

A partir da andlise da microestrutura das vitroceramicas NGSP foi
confirmada a obtencdo de amostras densas e foi notado um aumento no
tamanho de grdo com a substituicdo Si**/P>*. Adicionalmente, nas micrografias
das amostras com maior teor de silicio foi observada a formacdo de sub-graos
dentro dos graos (x = 0,6 e 0,8) e a presenca de particulas esféricas na amostra
com x = 0,8. O mapeamento EDS dessas amostras permitiu confirmar que os
sub-grdos correspondem a fase NASICON e que as particulas esféricas séo
decorrentes da separacdo de fase liquido-liquido (liquid-liquid phase

separaration) no vidro precursor.
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A caracterizacdo elétrica dos vidros precursores e das vitroceramicas
NGSP mostrou que as amostras cristalizadas exibem uma condutividade iGnica
uma ordem de grandeza maior que aquela atingida pelos vidros. Foi confirmado
um aumento da condutividade i6nica, a temperatura de 300 °C , do grao (og, de
10%a 10“ S. cm™) e do contorno de gréo nas vitroceramicas NGSP devido ao
aumento no numero de portadores de carga (Na*) promovido pela substituicdo
Si**/P5*. A diminuicdo da energia de ativacdo em consequéncia do aumento do
bottleneck na estrutura cristalina NASICON também favoreceu o aumento da
condutividade ibnica.

Foi confirmado a otimizacdo da condutividade macroscépica de contorno
de gréo (Omacg) devido ao aumento do tamanho médio de grdo gerado pela
adicdo de silicio e de ions Na*. Além disso, a correcdo da condutividade do
contorno de grdao usando o Brick Layer Model permitiu confirmar um
melhoramento da condutividade especifica do contorno de grao (Oescg) de 3
ordens de grandeza de magnitude (10® a 10° S. cm™).

A condutividade idnica do gréo foi maior que a condutividade especifica do
contorno de grdo em toda a faixa composicional da série NGSP ja que a energia
de ativacdo no gréo é menor que a energia de ativacao na regiao intergranular.
Finalmente, o menor valor de energia de ativagcao no grao e no contorno de grao
foi notado na amostra com x = 0,6. Essa amostra também atingiu a maior

condutividade idnica da serie NGSP (1,5 x 10 S.cm™).



93

4.3 Substituicdo isovalente AI?*/Sc3* na série Nasz4AlxSc2xSio,4P2,6012 (0,0 £

x £1,7)

Conforme mencionado anteriormente (secdo 2.1.9.3), nesta tese de
doutorado foi realizada a substituicdo isovalente AIR*/Sc3* no composto
Nas 4Sc2Sio4P2,6012 que € um dos melhores condutores de ions Na* reportado
na literatura, a fim de favorecer sua vitrificacdo. Com essa substituicdo é
reportada pela primeira vez a série NassAlxSc2-xSio4P26012 (NASCcSP). Foi
analisado o efeito da substituicdo AI**/Sc3* na estutura, microestrutura e
conduvitidade ibnica das amostras cristalizadas. A seguir sdo apresentados os

resultados dessa investigagao.

4.3.1 Andlise DSC dos vidros

Os vidros precursores da série Nas sAlxSc2«Sio4P2,6012 (0,0 < x < 1,7) cuja
composi¢do nominal é listada na Tabela 4.13, sdo transparentes visualmente a
excesdo da amostra com x = 0,0 que exibiu uma cor branca. Essa cor branca é
consequéncia da cristalizacdo do liquido fundido durante seu resfriamento na
sintese do material. O processo de cristalizacdo espontaneo e nao controlado
evidenciado na amostra sem aluminio é chamado de devitrificacdo e é
consequéncia da alta porcentagem de Sc203 (ver Tabela 4.13) que ndo é um
oxido formador de vidro.

Na Figura 4.28 sdo apresentados os termogramas DSC dos vidros
precursores da serie NassAlxSc2-xSio,4P2,6012 (NAScSP). Nos termogramas é
observado um evento endotérmico associado com a temperatura de transicdo
vitrea (Tg), exceto nas amostras com x = 0,0 e x = 1,0. A auséncia de Tq e do
pico de cristalizagéo (evento exotérmico) na amostra sem aluminio é esperado
ja que essa amostra ndo pobde ser vitrificada conforme mencionado
anteriormente. Em relagdo a amostra x = 1,0 a auséncia de Tgpode ser atribuida
a uma devitrificacao parcial do vidro precursor. Essa hipétese é confirmada pela
baixa intensidade do pico de cristalizagdo no DSC e também pelos resultados de
difracdo de raios X que serdo apresentados na secao 4.3.2.
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Figura 4.28- Termogramas DSC dos vidros precursores da série NassAlxSca-
xSi0,4P2,6012 (1,0 < x< 2,0) e da amostra devitrificada (x = 0,0) obtidos com uma
taxa de aquecimento de 10 °C/min em atmosfera de ar. As temperaturas de

transicao vitrea (Tg) e de cristalizacao (Tx) sdo indicadas na figura.

Na Figura 4.28 € notada a auséncia do pico de cristalizacédo (Tx) na amostra
com x = 2,0 o qual sugere uma alta estabilidade do vidro frente a cristalizacao
durante o aquecimento. Um comportamento similar ja foi observado num vidro
da série Nai+xGe2(SiO4)x(PO4)3x (x = 1,0, Figura 4.14c). Foi realizado um
tratamento térmico em 800 °C tentando cristalizar o vidro com x = 2,0 da série
NASScP, no entanto, a amostra nao cristalizou e derreteu no cadinho de alumina
usado no tratamento. Portanto, ndo foi possivel obter e analisar vitroceramicas

dessa composicéo.
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A habilidade de formacédo de vidro pode ser avaliada pelo parametro de
estabilidade térmica Tx — Tg. Na Tabela 4.13 sao listados os valores Tx — Tg dos
vidros da série NassAlkSc2xSioaP26012. O aumento desse parametro com a
adicdo de AIP* permite confirmar que a habilidade de formagdo de vidro e a
estabilidade térmica dos vidros frente a cristalizacdo melhorou com a

incorporacao de aluminio [15,34,75].

Tabela 4.13- Composi¢do nominal (% molar), temperaturas caracteristicas (Tg €
Tx) e parametro de estabilidade térmica Tx - Tg dos vidros precursores
Nasz 4AlxSc2xSio,aP2,6012.

X Na20 Al203 Sc203  SiO2  P20s | Tg[K]  Tx[K] Tx-Tg[K]
[% molar] [+2K] [x2K]
0,0 | 38,6 0,0 22,7 91 295 - - -
1,0 | 386 114 114 91 295 -2 850 -
1,2 | 386 13,6 9,1 91 295 827 880 53
15 | 386 17,0 57 91 295 780 895 115
1,7 | 386 19,3 3,4 91 295 723 905 182
2,0 | 38,6 22,7 0,0 91 295 684 -2 --

& As temperaturas nao foram observadas nos termogramas.

4.3.2 Difracéo de raios X

A Figura 4.29 apresenta os difratogramas de raios X das amostras vitreas
e das vitroceramicas da série Nas4AlxSc2-xSio,4P2,6012 (0,0 < x < 1,7) que foram
obtidas com tratamento térmico do vidro precursor em Tx por 3 h e também por
6 h na composicdo com x = 1,7. Na Figura 4.29a é notado que a amostra
devitrificada (sem aluminio, x = 0,0) exibe picos bastante intensos associados a
formacao da fase NasScz(PO4) NASICON (ICSD 239919). Vale a pena lembrar
que nessa composi¢cdo o liquido fundido cristalizou durante o resfriamento
conforme mencionado na secéo 4.3.1. Cabe ressaltar que vidros devitrificados
nao séo considerados vitroceramicas (i.e., vidros cristalizados controladamente)

e eles podem exibir propriedades indesejadas devido a natureza nao uniforme
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da sua microestrutura [52]. Na Figura 4.29a € observada também a presenca de
alguns picos de difracéo associados a formacao da fase NasSc2(PO4) NASICON
nos vidros precursores com x = 1,0 e 1,2. No entanto, a intensidade dos picos
de cristalizacdo associados a formacdo de fase cristalina diminui
consideravelmente conforme a quantidade de aluminio aumenta. De fato, os
picos de difragdo desaparecem em amostras com alto contetido de AI** (x 2 1,5).
Portanto, esse resultado demonstra que a adigdo de 6xido de aluminio diminui a
tendéncia a devitrificacdo i.e., ajuda a melhorar a formagcdo de vidro dos
compostos Nas4AlxSc2xSio,4P2,6012.

Posterior aos tratamentos térmicos de cristalizacdo € confirmada a
presenca da fase NasSc2(PO4) NASICON em todas as vitroceramicas (Figura
4.29b). No entanto, a fase NasScz2(PO4) é observada como fase Unica nas
vitroceramicas com 1,0 < x < 1,5 portanto, sugerindo que somente 0s vidros com
x £ 1.5 sdo estequiométricos, ou seja, 0 respectivo cristal tem a mesma
composi¢do quimica do vidro precursor [10]. Adicionalmente, as fases
secundarias NasAl2(POa4)3s (JCPDS No. 31-1265) e Al203 (ICSD No. 064713) sao
evidenciadas nas vitroceramicas com o maior conteudo de aluminio (x = 1,7,
Figura 4.29b), permitindo inferir que o limite de solucdo soélida na série
Nas.4AlkSc2xSio0.4P2.6012 (1,0 < x < 1,7) foi atingido na composigdo com x = 1,5.
Nos difratogramas de raios X das vitroceramicas com x = 1,7 € observado
também que as amostras tém tendéncia a cristalizar preferencialmente na fase
NasAl2(PO4)s devido a alta porcentagem de aluminio. Além disso, foram
evidenciados nas amostras com x = 1,7 alguns picos de uma fase desconhecida
que nao foi possivel de indexar.
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Figura 4.29- (a) Difratogramas de raios X dos vidros precursores NassAlxScz-
xSi0,4P2,6012 (0,0 = x <1,7) e das (b) vitroceramicas (1,0 < x <1,7) obtidas com
tratamento térmico em Tx durante 3 h e também por 6 h na composi¢do com x =
1,7.

Por outro lado, a presenca de um halo amorfo na faixa entre 20° < 26 < 30°,
caracteristico de vidros fosfatos NASICON [10,15,34] é também evidenciado nas
vitroceramicas com x = 1,7 (Figura 4.29b). Esse resultado revela a presenca de
fase vitrea residual depois de tratar as amostras vitreas em Tx (905 K) por 3 h e
6 h. Portanto, ndo foi possivel cristalizar totalmente o vidro com x = 1,7 nessas
condicbes de tratamento. Por essa razdo, amostras dessa composicdo nao
foram analisados por refinamento Rietveld. Cabe destacar que no vidro com x =
1,7 foi evidenciado a partir da caracterizacdo térmica por DSC (sec¢éo 4.3.1), o
maior valor no parametro de estabilidade térmica Tx— Tg € uma baixa intensidade
do pico de cristalizagéo.

Na Tabela 4.14 sdo sumarizados os dados obtidos a partir do refinamento
Rietveld dos difratogramas da amostra devitirificada e das vitroceramicas
Nas 4AlkSc2xSio4P26012 (1,0 < x < 1,5), descrevendo a fase cristalizada
NASICON. A Figura 4.30 ilustra como um exemplo a boa concordancia entre o
padrdo de difracdo de raios X calculado pelo software TOPAS e o padréo
experimental na amostra com x = 1,0. Um comportamento similar foi notado nas
outras composicdes investigadas. A partir da Tabela 4.14 pode se observar a
diminuicdo do volume da célula unitaria conforme é adicionado AI®*. A contragdo
da célula unitaria romboédrica é causada pela diminuicdo do parametro de rede
“a’. De fato, a incorporacéo de ions aluminio (Al**: 0.535A) de raio iBnico menor
nas posi¢cdes octaédricas dos ions escandio (Sc3*: 0,745A) [59] é responsavel
pela contragdo da célula unitaria. Conforme reportado em varios estudios em
diferentes séries NASICON, a contracdo da célula unitaria sugere uma reducao
do tamanho do bottleneck da estrutura NASICON devido a relacéo direita que

existe entre esses dois parametros [11,38,94].
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Figura 4.30- Refinamento Rietveld do difratograma de raios X da vitroceramica
Nas.4AlkSc2xSio.4P2.6012 com x = 1,0. As posi¢Oes dos picos de Bragg da fase
NASICON NasScz2(POa4)s3 estéao indicadas pelas linhas verticais. Yobs: Intensidade

experimental, Yca: Intensidade calculada.

Tabela 4.14- Parametros de rede (a = b, c), volume da célula unitaria (V) da
estrutura romboédrica NASICON, fator de concordancia Rwp derivado do
refinamento Rietveld, massa molar (M) e densidade calculada do cristal (onc) das
vitroceramicas NassAlkSc2xSio4P26012. Os numeros entre parénteses

correspondem ao erro da ultima casa dado pelo software TOPAS.

Amostra M a c \% Poc Rwp @
X [g/mol] [A] [A] [A3] [g/cm®] %
0,0 451,829 | 8,9400(3) 22,274(5) 1541,7(1) 2,920 10,53
1,0 433,855 | 8,880(1) 22,257(3) 1520,1(4) 2,845 8,57
1,2 430,260 | 8,869(9) 22,282(3) 1518,1(3) 2,825 8,04
1,5 424,868 | 8,865(1) 22,287(2) 1516,9(3) 2,792 8,86

2 Rwp= Z [W(Yo = Yc)¥2 wyo?]¥? yo = Intensidade do padrédo de difracdo de raios X

observado, y. = Intensidade do padréo de difracéo de raios X calculado, w = 1/yo.

Os valores de densidade do cristal (onc) listados na Tabela 4.14 referentes

as vitroceramicas Nasz4AlxSc2«Sio4P2,6012 foram calculados a partir da massa
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molar (M), do nimero de formulas unitarias por célula unitaria NASICON (Z, o
qual € 6 de acordo com o ICSD 239919), do volume de uma célula unitéria (V)
calculado por refinamento Rietveld e do nimero de Avogadro de acordo com a

seguinte expressao:

ppe =M.Z/V.N, (4.1)

4.3.3 Anélise microestrutural

Na Figura 4.31 podem-se observar as micrografias das vitroceramicas
Nas 4AlkSc2xSio,4P2,6012 (1,0 < x < 1,7) obtidas com tratamento térmico em Tx
durante 3 h e também da amostra com x = 1,7 obtida com tratamento térmico em
Tx por 6 h. Todas as amostras exibem microestruturas densas confirmando que
a rota vitroceramicas permitiu obter materiais NASICON da série NassAlxSco-
xSi0,4P2,6012 com baixa porosidade. Esse resultado (amostras densas) é
esperado quando as densidades do vidro e da fase cristalizada sé@o similares ja
que sdo reduzidas as tensdes de contracdo responsaveis pela formacédo de

porosidade durante o processo de transformacéo vidro-cristal [103].

X = 1,0 -Tx/-3h A X= 1,2 -Tx/ 3h
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Figura 4.31- Micrografias das superficies fraturadas de vitroceramicas
Nas 4AlxSc2xSio 4P2,6012 (1,0 < x < 1,7) obtidas depois da cristalizagdo dos vidros
precursores com tratamentos térmicos em Tx por 3 h e também em Tx por 6 h na

amostracom x =1,7.

Por outro lado, nota-se uma diminui¢cdo do tamanho de grdo com o aumento
da quantidade de aluminio, portanto, o maior tamanho de gréo foi exibido pela
vitroceramica com x = 1,0. Esse comportamento pode ser atribuido a presenca
de cristais NASICON nessa amostra previamente ao tratamento térmico de
cristalizacdo (conforme discutido na secao 4.3.2), i.e., 0s possiveis graos
formados devido a devitrificagdo no vidro precursor cresceram ainda mais com
o tratamento térmico realizado em Tx por 3 h. Além disso, devido a alta
estabilidade frente a cristalizacao evidenciada em amostras com maior contetido
de APR* (secdo 4.3.1), foram formados grdos de menor tamanho devido as

possiveis baixas cinéticas de cristalizagéo.
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Em relacdo as vitroceramicas com x = 1,7, a presenca de superficies lisas
(aparéncia tipica de fase vitrea) nas micrografias das amostras revela
claramente que os tratamentos térmicos realizados em Tx durante 3 h e 6 h ndo
permitiram a cristalizacao total do vidro. Esse resultado esta em bom acordo com

os resultados de difracéo de raios X analisados na secéo 4.3.2.

4.3.4 Condutividade ibnica

A Figura 4.32 ilustra os planos complexos de impedancia ou diagramas de
Nyquist em 150 °C da amostra devitirificada (x = 0,0) e das vitroceramicas
Nas 4AlkSc2xSio4P2,6012 com x = 1,0 e 1,5 obtidas a partir de tratamento térmico
do vidro precursor em Tx por 3 h. E observada a formag&o de um semicirculo em
todos os espectros de impedancia que representa a soma das respostas
elétricas do grao e do contorno de gréo, i.e., a resposta elétrica total da amostra.
O carater ibnico da condutividade elétrica das vitroceramicas é confirmado pela
reta inclinada que aparece na regiao de baixas frequéncias (Figura 4.32). Como
sabido, esse comportamento resulta do bloqueio dos ions Na* na interface
amostra-eletrodo.

Por outro lado, como os dados de impedancia foram corrigidos
(multiplicados) pelo parametro geométrico de cada amostra (I /A, sendo | a
espessura e A a area da superficie em contato com o eléctrodo de ouro), a
interseccao dos semicirculos com o eixo x na regido de baixas frequéncias indica
a resistividade total (otota) das amostras. Nesse sentido, na Figura 4.32, é
evidenciado um aumento da resistividade elétrica conforme aumenta a
quantidade de AI** de x =0,0 a 1,5.
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Figura 4.32- Planos complexos de impedancia em 150 °C da amostra
devitirifcada (x = 0,0) e das vitroceramicas Nasz aAlxSc2-xSio,4P2,6012 com x = 1,0
e 1,5 obtidas a partir de tratamento térmico dos vidros precursores em Tx por 3

h. Foto da vitroceramica de composicao x = 1,5 com recobrimento de ouro.

A condutividade total (oTotal) das vitroceramicas foi calculada a partir do
inverso da resistividade total (Ototal = 1/pT10tal) Na faixa de temperaturas de 50 °C
a 200 °C. A Figura 4.33 ilustra a evolugéo da condutividade total em fungédo da
temperatura (gréaficos de Arrhenius). A regressao linear dos dados experimentais
da Figura 4.33 foi realizada assumindo um comportamento tipo Arrhenius de

acordo com a Equacéao 2.2.
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Figura 4.33- Gréficos de Arrhenius da amostra devitirifcada (x = 0,0) e das

vitroceramicas Nas4AlkSc2xSiosP26012 (1,0 £ x < 1,7) obtidas a partir de

tratamento térmico dos vidros precursores em Tx por 3 h e também por 6 h na

composi¢do x = 1,7. As linhas continuas representam o ajuste linear dos dados

experimentais os quais tiveram um coeficiente de correlagdo maior que 0,999.

Por outro lado, de acordo com a Equacéao 2.3 (ver secdo 2.1.1.1), € possivel
fazer uma estimativa do valor do termo pré-exponencial (0o) da equacédo de
Arrhenius conhecendo a concentracéo de portadores de carga (n), a frequéncia
(vo) e a distancia de salto (/). Portanto, foi realizada a determinacdo da
concentracdo de portadores de carga e da frequéncia de salto usando as
Equacbes 4.2 e 4.3 [41,104,105], respectivamente. Na Equacao 4.3 foi assumido

que A ~ (1/n)¥3 [106] para calcular o parametro da frequéncia de salto (vo).

n = (nyg+) (PocNa/M) (4.2)
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vo = (1/M(V2Eq /Myq+) (4.3)

sendo ny,+, 0 numero de ions soédio por mol do composto, que neste caso €
constante e igual a 3,4, poc a densidade bulk do cristal (calculada a partir da
Equacao 4.1, ver Tabela 4.14), Na 0 numero de Avogadro, M a massa molar do
composto, Mna* a massa do ion sédio e Ea a energia de ativagdo para a
condugéo.

Para o calculo de oo a partir da Equacao 2.3, foi tomada como temperatura
de referéncia 100 °C, considerando que as variacdes de 0o SG40 muito pequenas
na faixa de temperaturas utilizadas para as medidas de impedancia (50 a 300
°C).

A Tabela 4.15 sumariza os valores do logaritmo do fator pré-exponencial
(log 00), as energias de ativacdo para conducao total (Ea) e as condutividades
totais (em 25 °C e em 200 °C) da amostra devitrificada (x = 0,0) e das
vitroceramicas Nasz4AlkSc2xSio4P26012 (1,0 < x < 1,7) obtidas a partir de
tratamento térmico dos vidros precursores em Tx por 3 h e também por 6 h na
composicdo x = 1,7. Esses valores foram obtidos a partir da regresséao linear dos
gréaficos de Arrhenius da Figura 4.33.

Na Tabela 4.16 sé@o apresentados os valores do logaritmo do termo pré-
exponencial (log oo-es) estimado a partir da Equacéo 2.3, a distancia de salto (1),
a frequéncia de salto (») calculada usando a Equacdo 4.3 e também a
concentracéo de portadores de carga (n) determinada a partir da Equacao 4.2.

E notado um bom acordo entre os valores do logaritmo do fator pré-
exponencial (log oo, ver Tabela 4.15) obtidos a partir da regresséo linear das retas
de Arrhenius com os valores estimados a partir da Equacao 2.3 (log Oo-es, ver
Tabela 4.16), os quais s&o préximos a 2 como previsto para condutores idnicos
[34,106]. Adicionalmente, pode-se observar nas Tabela 4.15 e Tabela 4.16 que
0o € Oo-es NA0 apresentam variagdes significativas com o aumento de x. Esse
resultado é esperado ja que a substituicdo isovalente AI**/Sc3* realizada na série
Nas 4AlkSc2xSioaP26012 ndo promove a adicdo de ions Na* extras e a
concentracéo de portadores de carga por formula unitaria permanece constante.

Portanto, como oo ndo varia significativamente, as mudancas na condutividade
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ibnica total das vitroceramicas NaszsAlxSc2xSio4P26012 sdo atribuidas a

variacdes na energia de ativacédo de acordo com a Equacao 2.2 (Arrhenius).

Tabela 4.15- Energia de ativacao para a condutividade total (Ea), logaritmos do
fator pré-exponencial (log oo) determinados a partir da regressao linear dos
graficos de Arrhenius (Figura 4.33) e condutividade total em 25 °C (Orotai-25°c) €
200 °C (orota-200°c) da amostra devitirifcada (x = 0,0) e das vitroceramicas
Nas 4AlxSc2xSio 4P2,6012 (1,0 £ x < 1,7) obtidas a partir de tratamento térmico dos
vidros precursores em Tx por 3 h e também por 6 h na composicdo x = 1,7. Os

nameros entre parénteses indicam o erro matematico da Ultima casa.

Amostra Ea log oo OTotal-25°C OTotal-200°C
X [eV] oo:[S.cm™] [S.cm] [S.cm™]

0,02 0,393(8) 1,78(2) 1,3 x10°2 3,9 x 103
1,0 0,523(8) 2,88(9) 1,1 x 10%a 2,0 x 103
1,2 0,582(7) 2,58(8) 5,4 x 1082 2,4 x 104
15 0,644(2) 2,81(2) 8,1 x 10°a 8,8 x 10°2

1,7/3h 0,569(4) 2,18(5) 3,6 x 1082 1,3 x 104

1,7/6h 0,583(5) 1,97(7) 1,2 x 1082 5,5 x 10°

& Valores extrapolados usando a Equacao 2.2 (Arrhenius).

Tabela 4.16- Distancia de salto (L), frequéncia de salto (vo), concentracao de

portadores de carga (n) e logaritmo do termo pré-exponencial (log Co-es)

estimados a partir da Equacao 2.3.

Amostra A Vo n log O0-es
X [108cm] [10%2 /s] [102Na*/cm?®]  0Ooes: [S.cm™]
0,0 4,22 4,30 1,33 2,70
1,0 4,21 4,98 1,34 2,77
1,2 4,21 5,25 1,34 2,79
15 4,21 5,52 1,34 2,81
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Embora tenha sido evidenciada a partir de difracdo de raios X a presenca
da fase secundaria NasAl2(POs)s e também de fase vitrea residual nas
vitroceramicas com x = 1,7 (ver Figura 4.29b), essas amostras exibem uma
condutividade i6nica levemente maior que aquela da vitroceramica com x = 1,5
(ver Tabela 4.15). Levando em conta que a fase NasAl2(POa4)s apresenta baixa
condutividiade idnica [107], o leve aumento da condutividade i6nica evidenciado
na composicdo x = 1,7 poderia ser atribuido a uma fase vitrea condutora. Este
fendbmeno, i.e., 0 aumento da condutividade idnica devido a uma fase vitrea
condutora também foi evidenciado em vitroceramicas da série Nai+~AlkGeo-
x(PO4)3 (NAGP) (secdo 4.1.5). Em relacdo a amostra devitrificada, deve ser
mencionado que esta exibe um valor de energia de ativacédo levemente maior
que aquele reportado por Guin et al., [17] para uma ceramica da mesma
composicdo (0,337 eV). Este resultado € explicado pela cristalizacdo nao
controlada da amostra devitrificada que afeta sua microestrutura e também as
propriedades elétricas do material.

A Figura 4.34 ilustra a variagdo da condutividade idnica total a 25 °C, da
energia de ativacao e do volume da célula unitaria da estrutura NASICON em
funcado do conteudo de aluminio (x). Nota-se que a energia de ativacdo aumenta
conforme o volume da célula unitaria diminui desde x = 0,0 a 1,5. Esse resultado
pode ser entendido j& que a contracao da célula unitaria diminui o tamanho do
bottleneck através do qual os ions Na* migram no material [11,94]. Em outras
palavras, os ions portadores de carga migram com maior dificuldade através de
um bottleneck estreito nas amostras com maior contetado de aluminio e isso é
refletido em maiores valores de energia de ativacdo e menores condutividades
ibnicas [97,108] exibidas por essas amostras. O aumento de Ea promoveu uma
diminuicdo na condutividade i6nica total de até 4 ordens de magnitude quando
comparada a amostra x = 0,0. Em 200 °C a diminui¢éo da condutividade foi de
3 ordens de grandeza. Esse resultado revela que para amostras com um numero
constante de ions Na* por férmula unitaria, substituicbes isovalentes do ion
posicionado em posi¢des octaédricas (ScOs) da estrutura NASICON, por um ion
de menor raio i6nico, reduz a condutividade ibnica devido principalmente a

diminuicdo do tamanho do bottleneck.
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Figura 4.34- Condutividade total em 25 °C (0orota-25°c), €nergia de ativagédo para
a condutividade total (Ea) e volume da célula unitaria (V) da estrutura NASICON
em funcdo da quantidade de AI** (x) da amostra devitirificada (x = 0,0) e das
vitroceramicas Nas aAlxSc2xSio,4P2,6012 (X = 1,0; 1,2 e 1,5). As linhas pontilhadas
sdo guias para os olhos. Os dados para x = 0,0 foram tomados da referéncia

[17]. Na maioria dos casos a barra do erro € menor que o tamanho dos simbolos.

Finalmente, ressalta-se que ja tem sido reportado na literatura em séries
NASICON [61,109,110] aumentos na condutividade ibnica devido a aumentos no
tamanho do bottleneck. No entanto, na grande maioria dos casos, o aumento do
bottleneck é acompanhado de um aumento no nimero de portadores de carga.
Por exemplo nas séries Nai+xAlxTi2-x(POa4)3[110] Na1 4Alo 4M1,6(POa)3 (M=Ge, Sn,
Ti, Hf, Zr) [61] ndo foi possivel separar o efeito de variacdes no tamanho do
bottleneck, do efeito devido ao aumento na densidade de portadores de carga
para explicar as variagcbes na condutividade ibnica. Portanto, o0 presente
resultado relativo a substituicdo aliovalente AIF*/Sc3* na série NasasAlkSce-
xSi0,4P2,6012, tem a originalidade de promover mudancas no tamanho da célula

unitaria, e portanto, do bottleneck, sem provocar aumento no numero de
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portadores de carga (ions Na+). Assim, as variacdes da condutividade idnica

foram atribuidas exclusivamente ao tamanho do bottleneck.

4.3.5 Resumo do estudo da substituicdo isovalente AI**/Sc3" na série
Nas 4AlxSc2-xSio,4P2,6012 (0,0 £ x £1,7)

A caracterizacdo térmica dos vidros precursores da seérie NassAlSco-
xSi0,4P2,6012 revelou um aumento do parametro térmico Tx - Tg com 0 aumento
de x confirmando que a adigdo de Al203 favoreceu a formacgéo de vidro. Esse
aumento de Tx - Tg também indica um aumento da estabilidade térmica dos
vidros frente a cristalizacdo durante o aquecimento.

A andlise de difracdo de raios X mostrou que os vidros precursores da série
Nas 4AlxSc2xSio.4P2,6012 com maiores conteudo de Al2Os sdo de natureza néo
cristalina. A caracterizacdo estrutural da amostra devitrificada e das
vitroceramicas confirmou a presenca da fase NASICON NasSc2(POa4)3 em todas
as amostras (0,0 < x <£1,7). No entanto, foram identificados picos associadas as
fases secundarias NasAl2(POs) e Al203 e de uma fase desconhecida nas
amostras com x = 1,7. Esse resultado indicou que o limite de solucéo sélida para
a série NassAlxSc2«xSio4P2,6012 foi atingido em x = 1,5. Adicionalmente, nos
difratogramas das amostras com x = 1,7, foi evidenciada a presenca de um halo
amorfo sugerindo a presenca de fase vitrea residual. A partir da analise de
Rietveld foi observada uma contracdo da célula unitaria com o aumento de
aluminio (x) sugerindo uma diminui¢cdo no tamanho do bottleneck da estrutura
NASICON.

A caracterizacdo microestrutural das vitroceramicas permitiu confirmar a
cristalizacdo total dos vidros precursores, exceto nas vitroceramicas de
composigdo com x = 1,7. As micrografias dessas amostras mostraram a
presenca de fase vitrea residual confirmando o resultado da andlise de difracao
de raios X. Foi evidenciada uma diminui¢do do tamanho de grdo com o aumento
de x. Esse resultado foi atribuido a alta estabilidade térmica dos vidros com
maiores quantidades de aluminio o qual diminui a cinética de cristalizagéo e por

tanto dificulta a formacéao de grdos com tamanho maior.
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A caracterizacdo elétrica das vitroceramicas Nas4AlxSc2xSio4P2,6012
permitiu confirmar que as variagbes da condutividade i0nica s&o devidas a
mudancas na energia de ativagéo, ja que o fator pré-exponencial da equacgéo de
Arrhenius € quase constante. Nesse sentido foi notado um aumento da energia
de ativacdo para a conducgédo conforme foi adicionado AI** Esse aumento da Ea
foi atribuido exclusivamente ao estreitamento do bottleneck. Portanto, foi
evidenciada uma diminuicdo da condutividade idnica total com a substituicdo
AIR*/Sc3,
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5 CONCLUSOES

Tratamentos Isotérmicos na série Nai+xAlxGe2x(POa4)3 (x = 0,8 e 1,0)

Tratamentos isotérmicos de longa duracdo e/ou em altas temperaturas
promovem a saida de AI** da fase NASICON e a formacéo de fases secundarias
em vitroceramicas NAGP. Consequentemente a composi¢gédo das amostras varia,
i.e., diminui o valor de x. N&o obstante, essas variacbes ndo afetam a
condutividade i6nica do material devido a formacéo de uma fase possivelmente
condutora Naz(AIP207)4PO4, a um maior contato entre os graos e a presenca de

fase vitrea residual rica em ions Na*.

Substituicdo aliovalente Si**/P>* na série Nai1+xGe2(SiO4)x(PO4)3x (0,0 £ x <

0,8)

A Substituicdo Si**/P°* e o aumento simultineo de ions sédio na série
Na1+xGe2(SiOa4)x(POa4)3x, promoveu um aumento na condutividade total (OTotal-
300°c) de 2 ordens, (10 a 10* S. cm™?) evidenciado para a amostra com x = 0,6.
Esse aprimoramento da condutividade é devido ao aumento do ndmero de
portadores de carga e a diminui¢cao da energia de ativacao do grao e do contorno
de grdo, que por sua vez sdo consequéncia do aumento de tamanho de
bottleneck da estrutura NASICON.

Substituicdo isovalente Al**/Sc3* na série NassAlxSc2xSiosP2,6012 (1,0 £ x <
1,7)

A adicdo de aluminio ao composto NasaSc2SiosP26012 favorece sua
vitrificacdo. No entanto, a substituicdo Al**/Sc3* na série Nasz4AlxSc2xSio,4P2,6012
diminui a condutividade total devido ao aumento da energia de ativagdo, como

consequéncia da diminuicdo do tamanho de bottleneck da estrutura NASICON.



112



113

6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Sintetizar materiais que contenham a fase Na7(AlP207)4aPO4, a fim de
verificar a condutividade i6nica total dessa fase.

Sintetizar vitroceramicas da série Nai1+Ge2(SiO4)x(PO4)3x da composi¢ao
mais condutora (x = 0,6), através de tratamentos de cristalizagc&o isotérmicos e
prolongados, para verificar se é possivel aumentar ainda mais a condutividade
ibnica, como aconteceu com materiais da série NAGP.

Determinar a partir de refinamento Rietveld o tamanho do bottleneck nas
vitroceramicas das séries Nai1+xGe2(SiO4)x(POa)3-x € Nasz 4AlxSc2xSio4P2,6012.

Realizar tratamentos térmicos de cristalizacdo duplos (nucleagcdo e
crescimento de cristais) da amostra com x = 1,7 da série Nasz4AlxSc2xSio,4P2,6012,
tentando atingir sua cristalizacao total.

Adicionar um oxido intermediario ao composto Nas4Sc2Sio4P2,6012, cujo
raio idnico seja similar ou maior do que o raio ibnico do Sc3* (Sc3*: 0,745A) a fim
de favorecer a formacdo de vidro sem afetar as propriedades elétricas do
material. Alguns candidatos poderiam ser: Tl203 (TI13*: 0,75A), Cr203 (Cr3*: 0,615
A), Bi2Os (Bi**: 1,03 A).
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