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RESUMO

O processo de obtengdo de cerémicas ferroelétricas de metaniobato de chumbo (PN) foi
otimizado, de forma que este trabalho oferece os detalhes necessarios para a obtencdo de
ceramicas de PN com densidades superiores aos 96 % da densidade ideal.

Levando-se em consideragdo a potencialidade do metaniobato de chumbo para diferentes
tipos de aplicagbes, principalmente em altas temperaturas, foi realizada uma investigagcao
detalhada das caracteristicas da transi¢do de fase nesse material puro e dopado.

Verificou-se que a adicao de Ti** favorece a densificagdo das ceramicas e aumenta a
temperatura de Curie. Contudo, a transicdo de fase ferro-paraelétrica é afetada por um processo
de condutividade elétrica que se manifesta tanto em temperaturas inferiores quanto superiores a
temperatura de Curie. Por outro lado, determinou-se que o portador de carga responsavel por tal
processo condutivo sdo as vacancias de oxigénio duplamente ionizadas. As ceramicas de PN,
puras e dopadas com Ti**, apresentaram baixos valores do fator de qualidade mecanico e uma
alta anisotropia piezoelétrica. Tais caracteristicas sdo desejaveis para a fabricacdo de
transdutores eletro-mecanicos de banda larga, principalmente para operar no modo de espessura.

A adicdo de Ba®* ao PN (PBN) diminui consideravelmente a sua temperatura de Curie, mas
induz uma transicdo de fase, formando um contorno de fase morfotrépico (CFM), ao redor da
composigao com 37 % de Ba*, na qual algumas propriedades sdo maximizadas. Assim, utilizando
ceramicas texturadas de PN dopadas com Ba*, obtidas por forjamento a quente, foi possivel
investigar as caracteristicas da transi¢cdo de fase ferro-paraelétrica para composi¢des ao redor do
CFM. Verificou-se que a regido do CFM se estende em uma ampla faixa de composi¢cdes onde
coexistem as estruturas tungsténio bronze (TB) com simetria tetragonal 4mm e ortorrémbica m2m.
Observou-se também que, nessa regidao de composigdes, ocorrem duas transi¢cdes de fase com o
aumento da temperatura. Inicialmente a fracdo de fase ortorrdbmbica se transforma em tetragonal
e, posteriormente, todo o material com simetria 4mm passa ao estado paraelétrico, onde adota a
estrutura TB com simetria tetragonal 4/mmm. Com esses resultados foi possivel complementar o
diagrama de fases do PBN existente na literatura. A adigao de La*, na ceramica de PBN com 56
% de chumbo, favoreceu a formagéo da estrutura TB com simetria ortorrdmbica.

Em todas as ceramicas de PN (puro e dopado), foram observados dois processos de
dispersao dielétrica em baixas temperaturas, entre 30 e 300 K, aparentemente sao inerentes a
todos os materiais com estrutura TB e formula estrutural ((A1)«(A2)s4«Nb1O3z0), € estédo
relacionados com uma transi¢do de fase e com a formacgao de superestruturas incomensuraveis
respectivamente. Foi analisada também a influéncia de tais superestruturas no comportamento

relaxor e na difusividade da transicdo de fase ferro-paraelétrica das ceramicas estudadas.



ABSTRACT

The processing of lead metaniobate (PN) ferroelectric ceramics was optimized, therefore, in
this work, the main details to obtain PN ceramics with density higher than 96 % of the ideal density
are presented and discussed.

Taking into account the potential of the lead metaniobate for different applications, mainly for
high temperatures, the phase transition characteristics of this material, in both undoped and doped
compositions, were detaily investigated.

It was verified that the addition of Ti* enhances the densification and increase the Curie
temperature. Nevertheless, the ferro-paraelectric phase transition is affected by an electric
conductive process, which appears in temperatures below and above the Curie temperature. The
double ionized oxygen vacancies are proposed to be the charge carriers responsible for this
conductive process. The undoped and Ti4+-doped PN ceramics show low values of the mechanical
quality factor and high piezoelectric anisotropy, which are desired characteristics for the fabrication
of broad band electro-mechanical transducers, mainly to operate in the thickness mode.

The addition of Ba®* to the PN (PBN) considerably decreases the Curie temperature, but it
induces a phase transition, leading to the formation of a morphotropic phase boundary (MPB)
around the composition with 37 % of Ba®*, in which some properties are enhanced. In this way, the
characteristics of the ferro-paraelectric phase transition, for compositions around the MPB, were
investigated for Ba2+—doped PN ceramics, textured by hot forging. It was found that the MPB
extends towards a wide composition range, in which both tetragonal 4mm and orthorhombic m2m
tungsten bronze (TB) phases coexist. In addition, with the increasing temperature, two phase
transitions were observed for this composition range. First, the material portion with orthorhombic
(m2m) symmetry transforms into the tetragonal (4mm) phase and, second, the 4mm phase (that
represents the material in its totality) transforms into the paraelectric phase with the tetragonal
4/mmm TB symmetry. These results helped to complete the reported PBN phase diagram.
Moreover, it was found that the La>* addition to the PBN, for the composition with 56 % of Pb?,
induces the formation of the orthorhombic (m2m) phase.

All the (doped and undoped) PN ceramics showed two dielectric dispersion processes at low
temperatures, i.e. from 30 to 300 K, which seems to be an inherent feature of all materials with TB
structure and ((A1)x(A2)s54Nb1O3p) structural formula. The two processes were associated to a
phase transition and the formation of incommensurate structures, respectively. The influence of
such incommensurate structures on the relaxor behavior and diffusivity of the ferro-paraelectric
phase transition was also analyzed.



I. INTRODUGCAO GERAL

Nas ultimas décadas, os ferroelétricos tém ocupado um lugar especial no
interesse da comunidade cientifica internacional, principalmente pela ampla
diversidade de aplicagdes tecnoldgicas nas quais eles podem ser utilizados
[1,2,3]. Contudo, geralmente a operagao dos dispositivos, fabricados com esses
materiais, esta limitada a faixa de temperaturas onde apresentam caracteristicas
ferroelétricas, a qual pode variar dependendo do material em questdo. Entre os
materiais com propriedades ferroelétricas, aqueles que apresentam a estrutura
tungsténio bronze (TB) tém sido pouco estudados quando comparados com 0s
que tém estrutura perovskita, principalmente pela dificuldade de obtencdo e de
densificagao, e por possuirem uma estrutura cristalografica muito mais complexa.

O metaniobato de chumbo (PbNb,Og ou PN) e o metatantalato de chumbo
(PbTaO¢) sdo os materiais ferroelétricos mais simples entre os que possuem a
estrutura TB, ja que n&o apresentam os mesmos sitios cristalograficos ocupados
por cations diferentes [2]. O PN exibe propriedades ferroelétricas até
temperaturas em torno de 600 °C, onde ocorre a transicdo de fase ferro-
paraelétrica [4]. Essa caracteristica o torna um sério candidato para aplicacbes
piezoelétricas em altas temperaturas, tais como a detecgdo de vibragdo ou
telemetria acustica na industria automotiva, na industria de geragdo de energia
elétrica ou na perfuragdo de pogos de petréleo sob condigbes térmicas agudas
[5,6], onde outros materiais ndo poderiam ser utilizados. O quartzo, por exemplo,
que € o material piezoelétrico mais comumente utilizado para operar em
temperaturas elevadas, possui um limite de temperatura de operagao de 400 °C
[7]. Na década de 90, foi descoberto que monocristais de fosfato de galio
apresentam uma ampla faixa de temperaturas de operacgao [8]; mas fatores como
o custo de obtencao, a baixa resisténcia mecanica dos monocristais, € os baixos
coeficientes piezoelétricos apresentados (2-7 pC/N) praticamente impossibilitam a
utilizacdo desse material em dispositivos para aplicagdes praticas [8]. Embora
ceramicas ferroelétricas com estrutura baseada em camadas de bismuto possam
também apresentar altas temperaturas de Curie (até 800 °C) [9], geralmente
esses materiais, como por exemplo, o BiFeTizO45 [10] ou 0 BisTizO42 [11] tém uma

elevada condutividade elétrica. Essa caracteristica faz praticamente impossivel o
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processo de polarizagdo desses materiais para torna-los piezoelétricos. Ja no
composto CaBisTisO15, em que a condutividade é consideravelmente reduzida, o
alto campo coercitivo (~9 kV/mm) é que dificulta, por sua vez, o processo de
polarizagao, pois, dependendo da qualidade do material (em termos de densidade
aparente, homogeneidade microestrutural, etc.), pode ocorrer a ruptura dielétrica
sem ser atingida uma polarizagao satisfatoria [9].

Embora o metaniobato de chumbo apresente uma temperatura de Curie alta,
0 que o torna um possivel candidato para aplicacbes onde poucos materiais
ferroelétricos podem ser utilizados, as propriedades fisicas desse material tém
sido muito pouco investigadas. Poucos trabalhos cientificos podem ser
encontrados na literatura referentes ao PN. A maioria foca seu interesse nas
caracteristicas estruturais € ndo no comportamento das propriedades fisicas
[12,13,14]. Além das razdes ja citadas, outro motivo da fraca literatura cientifica
referente a este material € a grande dificuldade de obtengao do PN devido ao fato
de sua fase ferroelétrica ser metaestavel [13,14,15]. Assim, 0s poucos
pesquisadores, que conseguiram obter materiais de PN na fase ferroelétrica,
utilizaram diversos artificios no processo de obtencado, tais como tratamentos
térmicos e/ou sinterizagcdo com taxas de aquecimento muito elevadas e
resfriamento rapido (“quenching”). Contudo, as ceramicas obtidas apresentaram
geralmente baixos valores de densidade aparente [15,16,17].

A adicdo de dopantes na estrutura do metaniobato de chumbo tem sido uma
forma de auxiliar a densificagdo dos corpos cerdmicos [18,19]. Contudo, a
principal desvantagem é que, exceto para o caso do Ti**, que substitui ao Nb**
nos sitios “B” da cela unitaria, encontrou-se que a adi¢cao de cations na estrutura
do PN diminui consideravelmente a temperatura de Curie [18,19], inviabilizando,
em alguns casos, a sua aplicagao em altas temperaturas.

Levando-se em consideragdao os aspectos comentados anteriormente, o
estudo do PN puro e dopado com Ti**, principalmente focando a avaliagdo para
aplicagdes de altas temperaturas, seria de extrema relevancia para o
desenvolvimento de novos dispositivos que fossem operar em temperaturas
elevadas.

Por outra parte, quando o Ba®" é adicionado a estrutura do PN, apresenta
uma alta solubilidade (~70 %) e, diferentemente do caso do Ti**, se incorpora a

estrutura do PN substituindo o cation Pb?* nos sitios “A” da cela unitaria, dando
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lugar ao sistema Pb,Ba1.x\Nb,Ogs (PBN100x) [20]. Este sistema tem a peculiaridade
de apresentar um contorno de fases morfotrépico (CFM) ao redor da composigéo
com x= 0,63 [20], sendo o unico material descoberto com estrutura TB com essa
caracteristica.

As composi¢des de PBN proximas ao CFM apresentam algumas de suas
propriedades maximizadas, tais como a permissividade elétrica, polarizagcao
espontanea, coeficientes piroelétricos e piezoelétricos, entre outras [21,22,23].
Dessa forma, tais composicbées tém um alto potencial para a utilizagdo em
diversos tipos de aplicagdbes como, por exemplo: capacitores, sensores
piroelétricos, transdutores eletro-mecanicos e eletro-acusticos, etc. Contudo,
similarmente ao caso do PN, existem poucos trabalhos cientificos investigando as
caracteristicas e propriedades fisicas deste material.

Na fase ferroelétrica, o PN apresenta estrutura TB com simetria ortorrébmbica
m2m, cuja diregdo de polarizacdo se encontra na diregdo [110]. Quando o Ba** é
incorporado na estrutura deste material, de forma que a relagdo Pb?/Ba** é
menor que 63/37, ocorre a transformacao de fase para a estrutura TB tetragonal,
com simetria tetragonal 4mm e polarizagao na dire¢do [001] [20]. A mudanca de
90 ° na polarizagdo, na transicdo entre essas fases, € uma caracteristica
altamente desejavel, a qual pode ser explorada na fabricacdo de dispositivos de
chaveamento. Contudo, nos estudos realizados no PBN e no diagrama de fases
existente na literatura, ndo esta estabelecido de forma clara a regido que delimita
ambas as fases (m2m e 4mm), assim como a regido de sua coexisténcia. Sendo
assim, a investigacao detalhada desses aspectos seria de extrema importancia e
poderia contribuir de forma direta no entendimento e na exploragéo tecnoldgica
desses materiais. Por outro lado, alguns investigadores [24] tém observado que a
adicdo do cation La*", em composicdes de PBN com simetria tetragonal 4mm,
estabiliza a fase com simetria ortorrémbica sobre a tetragonal, sendo este um
tema interessante que nao tem sido investigado com profundidade na literatura.

Nos materiais de niobato de estroncio e bario (SrxBa.xNb.Og ou SBN100x),
0s quais apresentam estrutura TB e a mesma formula estrutural que o PN e PBN
((A1)x(A2)5.xNb19O3), foram observadas anomalias dielétricas em baixas
temperaturas (80-250 K), as quais tém sido relacionadas com uma transicao de
fase no entorno de 80 K [25], e com a formac&o de superestruturas com simetria

ortorrbmbica em regides aleatorias da matriz tetragonal destes materiais [26,27].
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Dessa forma, o estudo das propriedades dielétricas do PN puro e dopado, em
baixas temperaturas, poderia confirmar ou descartar a presenca dessas
anomalias em outros materiais com caracteristicas estruturais similares, e
contribuir para o melhor entendimento, do ponto de vista fenomenolégico, das
propriedades dos materiais com estrutura TB.

Levando-se em consideracéo todos os aspectos mencionados anteriormente,
os objetivos deste trabalho foram:

- Fabricacao e otimizacdo do processamento de ceramicas ferroelétricas de
metaniobato de chumbo com estrutura TB, densas e com microestrutura
homogénea;

- Estudo da transicao de fase ferro-paraelétrica das ceramicas de PN, visando
possiveis processos que poderiam melhorar ou afetar sua aplicabilidade em
dispositivos eletrénicos para operar em altas temperaturas (como por exemplo, o
de condutividade elétrica);

- Analisar a influéncia da dopagem com Ti** em ceramicas de PN,
principalmente na densificagdo, na temperatura de Curie e, novamente, nos
possiveis processos que poderiam melhorar ou afetar sua aplicabilidade em
dispositivos de altas temperaturas;

- Completar o diagrama de fases existente na literatura para o sistema PN
dopado com Ba*" através do estabelecimento da regido de composigdes onde
coexistem as fases com simetria tetragonal (4mm) e ortorrémbica (m2m), assim
como a regiao de temperaturas onde poderia estar ocorrendo a mudanga de 90 °
na direcao de polarizagdo para uma mesma composi¢ao;

- Investigar a possivel formagéo de fase TB com simetria ortorrombica (m2m),
induzida pela adicdo do cation La®*, em ceramicas de PBN apresentando
estrutura TB com simetria tetragonal (4mm); e

- Investigar a ocorréncia, ou ndo, de anomalias dielétricas na ceramica de PN
pura e naquelas dopadas com Ti**, Ba®* e Ba**e La*", na regido de temperaturas
entre 15-300 K, e no caso da existéncia, as possiveis causas e consequéncias
dessas anomalias.

Esta tese esta dividida em sete capitulos, incluindo este primeiro
(INTRODUCAO GERAL), onde foram comentadas as principais motivacbes e
objetivos que levaram a realizagdo deste trabalho de doutorado. No segundo
capitulo, FUNDAMENTOS TEORICOS, pode ser encontrada a revisdo
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bibliografica que serviu como base, tanto para os procedimentos utilizados,
quanto para a interpretacdo dos resultados obtidos. O PROCEDIMENTO
EXPERIMENTAL ¢é apresentado no terceiro capitulo, onde estdo resumidas as
etapas realizadas para a obtencido das ceramicas de PN puras e dopadas, assim
como as principais técnicas e equipamentos utilizados para a caracterizagao
estrutural, microestrutural e elétrica desses materiais. Os resultados
experimentais deste trabalho e sua interpretacdo fenomenoldgica, baseada nos
modelos mais atuais encontrados na literatura, sdo discutidos no capitulo IV
(RESULTADOS E DISCUSSAO). No capitulo V (CONCLUSOES E PROPOSTAS
DE TRABALHOS FUTUROS), sao apresentadas as conclusdes gerais, e as
possiveis analises e caracterizagdes que poderiam complementar os resultados
obtidos neste trabalho. Na sequéncia, no capitulo VI (PATENTES E ARTIGOS
PUBLICADOS), estéo listadas as contribui¢des do autor tanto ao desenvolvimento
tecnolégico (depdsito de uma patente na area de desenvolvimento tecnoldgico)
quanto a literatura cientifica nacional e internacional (15 artigos publicados, sendo
2 em revistas nacionais e 13 em revistas internacionais). Para finalizar, no
capitulo VII, REFERENCIAS, estdo listadas todas as referéncias bibliogréaficas

utilizadas neste trabalho.

I.LFUNDAMENTOS TEORICOS

1.1 Ferroeletricidade

Os materiais ferroelétricos sido dielétricos polares com a caracteristica
peculiar de possuirem uma polarizagdo espontanea cuja direcdo pode ser
alterada sob a acdo de um campo elétrico externo [1,2]. De forma geral, os
materiais ferroelétricos, em temperaturas inferiores a uma certa temperatura
chamada temperatura de Curie, possuem uma estrutura distorcida devido a
pequenos deslocamentos dos ions no interior da cela unitaria. Tais
deslocamentos fazem com que o centro de cargas positivas da cela unitaria néo
coincida com o centro de cargas negativas, dando origem a momentos de dipolos
elétricos permanentes e reversiveis no interior do material. Na temperatura de
Curie, os materiais ferroelétricos experimentam uma transformacdo de fase,

também chamada transicao ferro-paraelétrica, onde a fase polar de baixas
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temperaturas se transforma a uma fase n&o polar com maior simetria
(centrossimétrica), conhecida também de fase protétipo [1,2].

Estes materiais podem apresentar uma série de propriedades, tais como
piezoelétricas direta e inversa, piroelétricas primaria e secundaria, eletro-opticas e
opticas nao-lineares, que lhes proporcionam um grande numero de aplicagdes,
colocando-os entre os materiais mais utilizados na atualidade como dispositivos
eletro-eletrbnicos [1,2,3]. Entre suas principais aplicagbes, pode-se citar:
transdutores eletro-mecanicos e eletro-acusticos, filtros de ondas, geradores e
receptores de ondas sonoras e de ultra-som, sensores de radiacio, dispositivos
eletro-6pticos, etc. [1,2,3].

A ferroeletricidade é caracterizada, principalmente, pela curva de histerese da
polarizacdo do material em fungdo de um campo elétrico externo oscilante (AC),
como ilustrado na Figura IlI-1. Quando o campo elétrico € removido, uma
polarizacdo remanescente (P;) pode ser observada. Para inverter a diregcao da
polarizagdo deve ser aplicado um campo elétrico minimo no sentido contrario ao
do vetor polarizagdo, chamado de campo coercitivo (Ec). Por outro lado, quando
todos os dipolos estao alinhados na direcdo do campo elétrico externo aplicado, a

polarizacao de saturacao (Ps) € alcancada, conforme ilustrado na figura.

e — ——

Figura lI-1. Curva de histerese (P vs E) tipica para materiais ferroelétricos. E.,- campo
coercitivo; P - polarizacédo de saturagao; e P, - polarizagao remanescente. Adaptada da

referéncia [1].
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Em um ferroelétrico ideal e infinito a polarizacdo espontanea € uniforme.
Contudo, quando um ferroelétrico real é resfriado da fase paraelétrica para a fase
ferroelétrica, na auséncia de campos elétricos externos, diferentes regides do
material sdo polarizadas com varias orientacbes diferentes, no intuito de
minimizar a energia total do sistema. Cada regidao com polarizagdo uniforme é
chamada de dominio ferroelétrico [1,2]. A configuracdo desses dominios pode
exercer forte influéncia sobre as propriedades fisicas do ferroelétrico [1,2].

Os materiais ferroelétricos podem apresentar diferentes tipos de estruturas
cristalograficas. Entre as mais estudadas encontram-se as estruturas perovskita e
tungsténio bronze [1,2]. Tanto a estrutura cristalina quanto a composi¢cao e o
modo de fabricagdo (monocristal, policristal ou filme) afetam diretamente as
propriedades dielétricas e ferroelétricas desses materiais [1,2]. Este fato tem
possibilitado que, mediante a obtencdo de solugbes soélidas como Pb(Zr,Ti1.y)O3
(PZT), (PbixLax)(Zr,Ti1)Os (PLZT), BaySrixTiOs (BST), Sr«BaixNb2Og
(SBN100x), PbsBai.xNb,Os (PBN100x), para citar algumas, as propriedades
possam ser modificadas amplamente somente com pequenas mudancas de
composigao, resultando desta maneira na versatilidade do uso em aplicagcdes
tecnoldgicas [1,2]. Na maioria das aplicagdes, os materiais ferroelétricos podem
ser encontrados na forma de monocristais ou policristais.

Os ferroelétricos, com estrutura tungsténio bronze, tém recebido menos
atencdo quando comparados aqueles materiais que possuem estrutura
perovskita, embora estes apresentem propriedades semelhantes ou mesmo
superiores para certas aplicagdes. Este fato deve-se fundamentalmente a
dificuldade de obtencdo destes materiais na forma policristalina, além de
apresentarem uma estrutura muito mais complexa do que os ferroelétricos com

estrutura perovskita.

1.2 Estrutura Perovskita

Como comentado, entre os sistemas ferroelétricos mais estudados estado
aqueles que apresentam estrutura perovskita (BaTiOs;, PbTiO3, PbMg4/3Nb2306
(PMN), etc), cuja cela unitaria pode ser observada na Figura II-2 (a), para o caso
do titanato de bario. Essa estrutura possui uma férmula quimica geral dada na
forma ABOs, sendo A um metal mono- ou divalente e, B, outro metal tetra ou

pentavalente [1,2]. Como ilustrado na Figura 1l-2 (a), os atomos A ocupam o0s
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vértices do cubo, enquanto os atomos B estdo localizados em seu centro. Por sua
vez, os atomos de oxigénio estdo localizados nas faces do cubo, formando um
octaedro. Vale ressaltar que os atomos do centro dos octaedros e dos vértices do
cubo sado aqueles que sofrem o deslocamento que da origem a ferroeletricidade

nesses materiais, como ilustrado na Figura 1I-2 (b) [1,2].

Figura II-2. (a) Estrutura perovskita representada para o caso do titanato de bario
(BaTiO3). (b) Deslocamento dos cations, situados nos sitios A e B, que da origem a

ferroeletricidade.

1.3 Estrutura Tungsténio Bronze

Os materiais ferroelétricos que cristalizam com a estrutura tungsténio bronze
(TB) tém sido investigados devido a suas excelentes propriedades para uma
ampla gama de aplicagdes. Ferroelétricos do tipo tungsténio bronze, similarmente
aqueles do tipo perovskita, tém como caracteristica basica a existéncia de
octaedros de oxigénio em sua estrutura [1,2]. O arranjo desses octaedros aparece
como o principal responsavel pela alta polarizacdo espontanea e,
consequentemente, pelos altos efeitos piezoelétricos e eletro-Opticos presentes
nestes materiais [1,2]. A cela unitaria proté6tipo desta estrutura (simetria tetragonal
4/mmm - fase paraelétrica), ilustrada na Figura 1I-3, esta formada por 10
octaedros (BOg) ligados através dos veértices de tal forma a formar diferentes tipos
de sitios intersticiais: “A1” (quadrangular) com numero de coordenagao 12, “A2”
(pentagonal) com numero de coordenagao 9 e “C” (triangular) com numero de
coordenacgao 3. Os sitios “B1” e “B2” estao localizados no interior dos octaedros

de oxigénio [28]. O arranjo da cela unitaria proporciona espago para acomodar
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quatro cations nos sitios “A2”, dois cations nos sitios “A1” e quatro cations nos
sitios “C”. Estes ultimos, somente podem ser ocupados por cations pequenos
(alcalinos) devido ao seu tamanho reduzido. A cela unitaria possui a altura de um

octaedro de oxigénio na diregéo c (~ 0,4 nm) [28].

Figura 1I-3. Cela unitaria prototipo da estrutura tungsténio bronze projetada ao longo do

eixo c. Os sitios B se encontram localizados no interior dos octaedros de oxigénio [1].

Somente foram descobertos dois compostos ferroelétricos com estrutura
tungsténio bronze que nado estdo constituidos por solu¢des sdlidas de dois ou
mais compostos. Eles sdo o metaniobato de chumbo (PbNb,Os ou PN) e o
metatantalato de chumbo (PbTa,Og), onde os atomos de chumbo ocupam os
sitios “A1” e “A2” [2]. A estrutura de ambos materiais possui distorgédo
ortorrdbmbica na fase polar. No caso do PbNb,Og esta distorcado desaparece em
temperaturas superiores a temperatura de Curie, passando a apresentar a
simetria tetragonal da fase protétipo, enquanto o PbTa,Os permanece
ortorrdbmbico ainda acima dessa temperatura [2].

Nos materiais citados acima, os atomos de chumbo ocupam aleatoriamente
somente 5 dos 6 sitios “A” disponiveis na cela unitaria. Isso faz com que ainda
nestes materiais, que sao os mais simples com estrutura tungsténio bronze, exista

um alto grau de desordem em nivel estrutural [1,2]. Tanto o niobato, quanto o
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tantalato de chumbo, sdo somente termodinamicamente estaveis em altas
temperaturas (1250 °C e 1150 °C para o niobato e tantalato, respectivamente), de
forma que para se obter as fases tungsténio bronze ferroelétricas tem sido
necessario realizar um esfriamento rapido a partir de tais temperaturas [15,16,17].
Os ferroelétricos do tipo tungsténio bronze, que sdo estaveis a temperatura
ambiente, sao solugdes solidas de pelo menos dois componentes, sugerindo que
este tipo de estrutura é estavel somente quando existe certo grau de desordem no
material [1,2].

O interesse no estudo de ferroelétricos do tipo tungsténio bronze foi iniciado a
partir da década de 60, devido principalmente a nao linearidade Optica destes
materiais, principalmente as solugdes solidas de niobatos alcalinos e alcalino-
terrosos, a partir dos quais podiam ser crescidos cristais transparentes com toda
uma variedade de propriedades ferroelétricas dependendo do cation introduzido
na estrutura. A composi¢do geral de qualquer ferroelétrico com esta estrutura

pode ser considerada préxima de uma das seguintes férmulas [2]:

(A1)x(A2)5.xNb 1003, (1)

se A1 e A2 sdo ions alcalino-terrosos;

(A1)4-x(A2)2.2xNb 10030, (2)

se A1 e alcalino-terroso e, A2, alcalino; e

(A1)6-x(A2)4+xNb 10030, (3)

se A1 e A2 sjo alcalinos

Provavelmente os materiais mais investigados de cada uma das categorias
acima sejam o SrBaixNb1oO3z0 (SBN), BasxNaz.2xNb1oO30 (BNN ou BANANA) e o
Ks-x-yLiaxNb10+yO30 (KLN) [1,2].

De maneira geral, a fase paraelétrica dos materiais com estrutura tungsténio
bronze apresenta simetria tetragonal, no entanto, em temperaturas inferiores a
temperatura de Curie podem ocorrer distor¢goes tetragonais ou ortorrbmbicas, com

respeito a fase paraelétrica, sendo que:
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Qortorrémbico ~ Portorrémbico = N 2atetrag0nal € Cortorrémbico = 2ctetragonal

Na maior parte dos casos, a polarizagdo espontanea aparece ao longo do
eixo ¢, sendo o PN e o PBN, na fase com simetria ortorrémbica, a excegdo com

seu eixo polar na diregao [110] da cela unitaria.

Il.4 Transi¢coes de fase em ferroelétricos

As transicdes de fase em materiais ferroelétricos podem ser classificadas
como sendo de primeira, segunda ordem ou transicdo de fase difusa. Os
chamados ferroelétricos “normais”, tais como o titanato de bario (BaTiO3),
apresentam uma transicao de fases de primeira ou segunda ordem [29,30] entre o
estado ferroelétrico e paraelétrico, a qual ocorre a uma temperatura bem definida
chamada de temperatura de Curie (T;). A dependéncia com a temperatura da
polarizacdo espontdnea do material € uma caracteristica que define o tipo de
transicdo. Com o aumento da temperatura, da fase ferroelétrica para a fase
paraelétrica, a permissividade elétrica apresenta seu valor maximo em T,
enquanto a polarizacdo espontadnea decai a zero abruptamente, ou lentamente,
em transi¢cdes de fase de primeira ou segunda ordem, respectivamente. A Figura
lI-4 ilustra o comportamento da polarizacido espontanea e da permissividade
elétrica para ferroelétricos normais com transicdo de fase de primeira e segunda

ordem, assim como para ferroelétricos que apresentam transi¢ao de fase difusa.

(a) 1ra Ordem (b) 2da Ordem (c) Difusa

Polarizacao
Constante
Dielétrica

Temperatura

Figura ll-4. Dependéncia com a temperatura da polarizagao e da parte real da
permissividade elétrica para os trés tipos de transicao de fase observados em materiais

ferroelétricos.

O inverso da parte real da permissividade elétrica em fungao da temperatura
apresenta um comportamento linear (tipo Curie-Weiss) em temperaturas
superiores a T, para materiais com transicao de fase de 1% ou 2 ordem [1,2]. Ja

a parte imaginaria da permissividade elétrica, que representa as perdas de
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energia no dielétrico, também atinge seu valor maximo em T;, nesse tipo de
transicoes de fase. Por outro lado, em materiais que apresentam transicdo de
fase difusa, e especificamente no caso dos ferroelétricos relaxores, o
comportamento tipo Curie-Weiss sO0 € observado em temperaturas muito
superiores a temperatura de permissividade elétrica maxima (T,). Além disso, as
temperaturas de maximo, das partes real e imaginaria da permissividade elétrica,

nao sao coincidentes [1,2].

1.5 Ferroelétricos relaxores

Os ferroelétricos relaxores apresentam transi¢cao de fase difusa (TFD), a qual
se estende em um amplo intervalo de temperaturas ao redor da temperatura de
maxima permissividade elétrica. Dentro da regido de TFD, as curvas de
permissividade elétrica (partes real e imaginaria) apresentam uma consideravel
dispersao com a frequéncia [31,32]. O comportamento das partes real e
imaginaria da permissividade elétrica, em fungcao da temperatura e frequéncia,
esta exemplificado na Figura 1I-5 para uma ceramica de niobato de magnésio e
chumbo (PMN) [33]. Pode-se verificar que, com o aumento da frequéncia, dentro
da regido de dispersao dielétrica, os valores de &’ diminuem, enquanto os valores

de ¢” e T, aumentam.

2
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Figura Il-5. Partes real e imaginaria da permissividade elétrica em fungao da temperatura

e freqUiéncia para o ferroelétrico relaxor PMN [33].

A origem da transigao de fase difusa, assim como do comportamento relaxor,
tem sido objeto de intensas pesquisas nas ultimas décadas [34]. As principais

caracteristicas fisicas, dos ferroelétricos relaxores, podem ser descritas como:
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» Dispersao da permissividade elétrica num amplo intervalo de frequéncias (mili-
a Gigahertz) [35,36],

» Quebra de ergodicidade, com auséncia de interagdo de longo alcance, a uma
determinada temperatura T;, que é a temperatura de congelamento (T; < Ty)
[37,38] €;

» Transicado de fase (levando o material para um estado ferroelétrico) em torno
de T; [39].

Muitos modelos foram propostos para tentar explicar o comportamento relaxor

e a transicdo de fase difusa, assim como para identificar os entes fisicos

responsaveis pelas propriedades dielétricas dos ferroelétricos relaxores. Uma das

maneiras de se estudar o problema especifico da transicdo de fase difusa

consiste em tentar parametrizar as curvas de ¢’ vs T, a temperaturas superiores a

Tm, regido onde néo ocorre dispersdo com a frequéncia. Nesse sentido, varias

equacgdes fenomenoldgicas surgiram na literatura como, por exemplo, a de Kirilov

e Isupov [40], que é baseada no modelo de flutuagcdo composicional proposto por

Smolenski e Agranovska [32]:

&

T r-r.y @)
257

1+

onde & € um parametro relacionado com a largura da transi¢do, ou seja, com o
grau de difusividade da transicdo de fase e ¢, € o0 valor maximo da
permissividade elétrica. Os parametros fisicos obtidos do ajuste das curvas de ¢’
vs T, utilizando a equagédo , geralmente s&o encontrados na forma: &'m (sjustado) >
S,m (medido) € Tm (ajustado) < Tm (medido)-

Outras tentativas de parametrizar as curvas de ¢’ vs T podem ser encontradas
na literatura [41,42,43,44]. Embora estas diferentes equagdes consigam ajustar as
curvas de permissividade elétrica em fungdo da temperatura (mesmo existindo
varias limitacbes em cada caso), nenhuma delas consegue ajustar a regiao de
disperséo dielétrica, ou seja, a regido de temperaturas em torno da temperatura
de maxima permissividade elétrica (Tn).

Recentemente, Santos e Eiras [33,45] propuseram a equacao

fenomenoldgica:
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que ajusta as curvas de permissividade elétrica em fungao da temperatura tanto
em torno, quanto a temperaturas superiores a T, independentemente da
frequéncia de medida, através dos parametros de ajuste A e &, que estdo

relacionados com a difusividade e com o carater da transi¢ao, respectivamente.
1.6 Processos condutivos em materiais dielétricos

I.6.a) Processos de Relaxacdo-Interpretagdo Fenomenoldgica

A relaxacao pode ser interpretada como o processo fisico que caracteriza a
evolucdo temporal de um sistema que volta a seu estado de equilibrio apds ter
sido deslocado deste, por uma perturbacao externa. O tempo de transicdo ao
estado de equilibrio € chamado de tempo de relaxacao e constitui um parametro
fisico importante para o estudo de diferentes fenbmenos [46]. O termo “relaxagao”
pode ser aplicado para diferentes tipos de perturbacdes externas, tais como:
elétricas, mecanicas, quimicas, entre outras, mas nesta sec¢ao, sera discutida a
relaxagao dielétrica de sdlidos.

Quando um campo elétrico alternado é aplicado a um material dipolar, os
dipolos sao deslocados de seu estado de equilibrio, acontecendo o mesmo com
as cargas livres. Algumas dessas espécies retornam a seu estado de equilibrio.
Esse processo é um processo de relaxagao [46].

O termo “portadores de cargas livres” ou simplesmente “cargas livres” refere-
se a particulas que néo estao ligadas a nenhuma regidao do material durante seu
movimento originado pelo campo elétrico [46]. Essas particulas especificas sao
aquelas espécies eletricamente ativas, cujo movimento origina uma corrente
elétrica [47]. Por outro lado, consideram-se dipolos elétricos, as espécies
eletricamente ativas constituidas por cargas elétricas (negativa e positiva) ligadas
entre si. Os processos de polarizagdo de um material podem surgir de dipolos
elétricos criados pela natureza estrutural do préprio material (dipolos

permanentes), ou pela separagao induzida dos centros de cargas positivas e
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negativas (dipolos induzidos), criada somente durante a aplicagdo de um estimulo
externo [46].

Os dipolos elétricos também podem ser classificados como dipolos estaticos
e dindmicos. No primeiro caso, as cargas se encontram fortemente ligadas e
separadas a distancias aproximadamente constantes. Ja os dipolos dinamicos
sdo cargas fracamente ligadas, de forma que uma pequena quantidade de
energia pode fazer com que as cargas saltem fora de seu pogo de potencial e se
desloquem por certas distancias antes de serem bloqueadas [46].

A informacdo dielétrica de um material pode ser representada em varias
formas equivalentes, sendo importante utilizar a forma mais apropriada para cada
caso particular. As principais fungdes dielétricas sao as seguintes [47]:

(a) a permissividade complexa &*(®) e a susceptibilidade y*(),
1*(@)=[e* (@) -] 0 = 2'(@)~ix" (@) 6)

onde g € a permissividade do vacuo e, ¢, a permissividade em frequéncias
superiores a frequéncia caracteristica do processo de relaxacido em questao;

(b) O modulo dielétrico que € o inverso da permissividade complexa,

1 _ g'(w)+ie" (w)
e*(@) @] +[" (@]

M *(w)=M'"(0)+iM"(v) =

(c) A admitancia que representa a condutancia paralela equivalente G(w) e a

capacitancia C(w) do material,
Y *(w)=ioC*(0)=G(w)+ioC(w) (8)
(d) A impedéancia que é o inverso da admitancia,

1
Y*(o)

7*(w) = (9)

Quando se analisam as propriedades de varios materiais, em que o
movimento dos ions sob excitagdes externas exerce um papel importante, pode-
se perceber a existéncia de determinadas caracteristicas que nao sao explicadas
pelo transporte de portadores de carga por saltos aleatérios e independentes de

uma posigao a outra. Para a explicagdo de tais caracteristicas existem modelos
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baseados na desordem posicional e de interagdo, ou correlagdo, entre os ions
moveis [48,49,50,51].

Os resultados experimentais, que apontam a existéncia de saltos ndo
aleatérios dos portadores de carga, sdao as dependéncias do tipo potencial
observadas na resposta em frequéncia, por exemplo, na condutividade elétrica ou
no modulo dielétrico [47]. De acordo com a concepgao do movimento ibnico, onde
somente interferem saltos de origem aleatéria, a condutividade elétrica n&o
deveria mostrar nenhuma dispersido, enquanto que as relaxacdes no dominio do
tempo deveriam ser exponenciais puras [52,53]. Contudo, é freqlente observar
dependéncias do tipo potencial em muitos materiais solidos. No caso do mddulo
dielétrico imaginario, quando representado em escala log-log, aparecem linhas
retas para ambos os lados do maximo da permissividade, evidenciando-se assim
tal dependéncia [47].

Entre todos os formalismos utilizados, talvez seja o da condutividade elétrica
o que melhor possa representar a chamada “resposta dielétrica universal”.
Quando representada graficamente a condutividade elétrica em fungdo da
frequéncia, ®, em escala log-log, aparece uma regido caracterizada por um
coeficiente angular constante n, correspondendo a uma lei da forma ¢ ~ ®", onde
0 expoente n varia entre 0 e 1 [47].

A. K. Jonscher pode ser considerado como o responsavel da denominagao
“resposta dielétrica universal”. Em seu livro “Dielectric Relaxation in Solids” [47]
apresenta varios exemplos dessas dependéncias do tipo potencial para diversos
tipos de materiais. Outra evidéncia experimental desse comportamento é a
dependéncia nado exponencial da relaxacdo quando estudada no dominio do
tempo. E comum que dependéncias do tipo potencial possam ser descritas

através da funcgéo:
O(1) = exp(—(t/7)") (10)

onde B é um parametro que toma valores entre 0 e 1 e esta relacionado com o
grau de correlagéo entre o portador de carga e os ions de sua vizinhanga, e, 1,
representa o tempo de relaxacdo caracteristico. A funcido representada pela
equagao (10) é chamada de fungdo de Kohlrausch-Williams-Watts (KWW) e

descreve um mecanismo no qual a relaxacao vai diminuindo conforme aumenta o
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tempo [54,55]. A equacdo de KWW é uma modificacdo da dependéncia
exponencial proposta por Debye [52], cujo modelo sera descrito com mais

detalhes na préxima segéo.

I1.6.b) Modelos de Relaxagéo

O primeiro trabalho de relaxacdo dielétrica foi desenvolvido por Debye em

1912 [52,53], onde a susceptibilidade complexa foi representada pela equacao:

—j @
; B 1-ion
2 (@)= 0= B ——5—7% (11)

! %)0 1 + Co/z

wo
onde B é uma constante, e wp sao as frequéncias do campo elétrico aplicado e
a do maximo valor de perdas dielétricas, respectivamente. Neste trabalho, se
segue um modelo mecanico de relaxagdo de dipolos ideais que nao interagem
mutuamente, submersos em um liquido viscoso. As perdas dielétricas séao
representadas pelo atrito entre os dipolos e o liquido, enquanto o acumulo de
energia se deve ao ganho de energia cinética dos dipolos. O modelo de Debye
estabelece uma dependéncia temporal do tipo exponencial, de forma que a

funcao de relaxacéo @ (t) pode ser expressa como:
_t
D(¢) o< exp( %0) (12)

com 19 = 1/wp sendo o tempo de relaxagdo caracteristico do processo. A
experiéncia acumulada no estudo de materiais dielétricos indica que o modelo de
Debye € aplicavel a um reduzido numero de materiais.

Entre os modelos fisicos mais recentes, que descrevem a fenomenologia dos
processos de relaxagao, merecem uma atencgao especial o “coupling model” (CM),
de Ngai [56], e o “jump relaxation model” (JRM), de Funke [57].

O modelo CM [56] considera cada ion vibrando em um pogo de potencial
préprio, com frequéncia de vibragao v... Este poco esta relacionado com a forca
de interagdo com o restante dos atomos da rede. Considerando que E, é a
barreira de energia que o ion tem que superar para se poder deslocar, a taxa de

saltos de um ion entre dois sitios € dada por:
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@ :ral =V, exp(—E, / KT) (13)

sendo K a constante de Boltzmann, e, T, a temperatura.
Quando a interagcao entre os ions € considerada, a taxa de saltos se modifica,

passando a depender do tempo da seguinte forma:

W para t <t
w(t) = 14
® w (%C)'n para t > t, ()

onde 0<n<1, e sendo t; € o tempo a partir do qual comeca o amortecimento do
processo de relaxacdo. Esse tempo é da ordem de 107" - 10 "? s. A funcdo de

relaxagao ®(t) pode ser determinada pela equacgao:
d®(t)/ dt = —a(t)D(?) (15)

obtendo-se que:

*\1-n
exp[-t/7 ) "]K para t>t
D(1) = ‘ (16)

exp[—(t/7g)]A para t<t,

com:

] 1/(1-n) (1)

T = [(1 —n)t;. "1
levando-se em conta a condicido de continuidade da funcao de relaxacao.
Geralmente se pensa na energia de ativagdo E,; da condutividade de corrente
direta como a energia que representa o pogo de potencial dos ions no processo
de condugdo. Contudo, no modelo CM, a energia associada a barreira de
potencial para o salto do ion de um sitio a outro € E,, enquanto que E, descreve o
processo de condugao de longo alcance. Ambas energias estdo relacionadas

segundo a expressao:

E, = JE, (18)
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A energia E; denomina-se energia de ativacdo microscopica ou de curto
alcance, enquanto E; € a energia de ativagdo macroscopica ou de longo alcance
[56].

Funke [57], em seu modelo, explica o amortecimento caracteristico do
processo de relaxagao, considerando um ion em seu poc¢o de potencial rodeado
por outros ions moveis (sendo os mesmos “sua vizinhanga”). Se tal ion realiza um
salto e se desloca, dois processos diferentes podem ocorrer a seguir. Por um
lado, o ion que saltou poderia retornar a sua posi¢ao inicial, e por outro lado, a
vizinhanga do ion pode reorganizar-se para conseguir um minimo absoluto de
potencial nesse sitio. Consequentemente, a barreira de energia que o ion precisa
superar para retornar a posigcao anterior aumenta com o tempo, ocorrendo assim
uma distribuicdo de tempos de relaxagdo. A condutividade elétrica iGnica, por
exemplo, ocorre como consequéncia de uma sequéncia de saltos para frente e
para tras de tais ions. Os saltos, onde o ion volta a sua posi¢ao anterior dentro de
uma janela de tempo t, ndo contribuem para a condutividade em frequéncias
menores que 1/t. Mas quando a vizinhanga se reacomoda, o salto contribui de
forma efetiva ao processo condutivo do material.

Na dependéncia com a freqliéncia da parte real e imaginaria da
permissividade elétrica podem ser distinguidos, geralmente, dois tipos de
respostas diferentes: a dipolar e a relacionada aos portadores de carga. Para o
estudo de tais respostas podem ser utilizados dois formalismos diferentes: no
dominio da frequéncia e no dominio do tempo. Os métodos de analise, em cada

um dos casos, estao descritos em mais detalhes nas segbes a seguir.

I.6.c) Métodos de Anélise da Relaxagcdo Dielétrica no Dominio da
Freqiéncia
Para o ajuste dos espectros dielétricos experimentais, algumas expressdes
empiricas tém sido propostas a partir das equagdes de Debye [58,59,60], elas
sdo:
1
1+ (io/ 0 )l_a

7 (0) = Cole-Cole (19)
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1
(1+ia)/a)0)_ﬁ

%
x (o) = Davidson-Cole  (20)

1

[ 1+(ia)/a)0)1_“]

sendo a e 3, parametros relacionados com a distribuicdo de tempos de relaxacgéo,

*
¥ (o) = —p Havriliak Negami (21)

ou seja, diferentemente que no caso do modelo de Debye, onde a relaxagéo
ocorre com um tempo caracteristico unico. Nessas expressdes € considerada a
existéncia de uma distribuicdo de tais tempos. Contudo, a deficiéncia fundamental
destas propostas é a falta de modelos fisicos que possam justificar a forma da
variagdo das grandezas nelas contidas. Além disso, ndo reproduzem todas as

respostas observadas em diversos materiais.

I1.6.d) Métodos de Analise da Relaxagéo Dielétrica no Dominio do Tempo

A técnica de espectroscopia de impedancia complexa permite a
caracterizagao de diferentes materiais no dominio da frequéncia, e tem grande
importancia no estudo dos diferentes mecanismos de polarizagdo e condugéo nos
materiais policristalinos. Por sua vez, o estudo no dominio do tempo, a partir do
dominio da frequéncia, se executa através do método da transformada de Fourier.

A representacdo do modulo dielétrico pode relacionar o dominio da frequéncia

com o dominio do tempo da seguinte forma [61]:

M (@) = Mo (1= [ an) @2
0

A expressao (22) pode ser também escrita da forma:

M (D) 1, 0" () = iod" () (23)

o0

onde ®*(n) e ®™*(w) sdo as transformadas de Fourier de ®*(t) e de d®d(t)/dt,

respectivamente.
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Portanto, pode-se calcular a funcdo de relaxagcdo ®(t), mediante a
transformada numérica de Fourier dos dados experimentais, medidos no dominio
da frequéncia. Este método tem a desvantagem de que a transformada de
Fourier, ao ser calculada por métodos numeéricos a partir de dados experimentais,
se vé afetada por erros numéricos, ja que a distribuicdo de pontos € discreta e
finita.

Outro procedimento alternativo para calcular a fungédo de relaxagao, consiste
em encontrar os coeficientes gi de uma distribuicdo discreta de tempos de
relaxacao, 1 [62], de forma que a resposta em frequéncia possa ser aproximada

por uma superposigao de processos do tipo Debye de acordo com a expressao:
—0" 2> g [/l +iwr,) (24)
1

Assim, a fungao de relaxacao pode ser calculada segundo a expressao:
(1)~ ) g, exp(~t/z,) (25)
1

Leon e colaboradores [63] desenvolveram um método que nao requer o
calculo com transformadas de Fourier. O método consiste em obter a partir dos
resultados experimentais no dominio da frequéncia, uma expressao analitica para
o0 moédulo dielétrico (Cole-Cole, Davidson-Cole etc), a partir da qual se possa obter
uma expressao para a distribuicado de tempos de relaxagao e, posteriormente, a
funcao de relaxacédo ®(t). Uma descrigdo mais detalhada desse método, aplicado
aos resultados experimentais deste trabalho, pode ser encontrado na secgao
IV.1.b).

1.7 Ferroelétrico metaniobato de chumbo

As propriedades ferroelétricas do metaniobato de chumbo (PbNb,Os ou PN)
foram descobertas por Goodman, em 1953 [4]. Até esse momento, associava-se
a ferroeletricidade a compostos possuindo estrutura perovskita com férmula geral
ABO3;. Assim, uma vez verificada a ferroeletricidade em compostos do tipo
A(BO:3),, abriu-se o caminho para a descoberta de uma nova geragao de 6xidos
ferroelétricos [2]. Goodman [4] constatou também que a cela unitaria do PN

possuia simetria ortorrbmbica na fase ferroelétrica, a qual €& estavel até
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temperaturas superiores a 550 °C (~570 °C), tornando-se, assim, um potencial
candidato para aplicacbes em altas temperaturas.

Trés anos mais tarde, em 1956, Francombe [13] descobriu que o PN é um
material polimoérfico, jd que pode adotar uma outra estrutura, diferente da TB
ortorrbmbica reportada por Goodman, na mesma faixa de temperaturas. Esta
segunda forma estrutural ndo apresentava caracteristicas ferroelétricas e era
encontrada em materiais cuja temperatura de preparacéo tivesse sido em torno
de 1200 °C. As ceramicas, preparadas sob essas condi¢des, apresentavam uma
cor alaranjada e uma estrutura cristalografica do tipo de uma perovskita, porém
com deformacgado romboédrica. Por outro lado, as ceramicas de PN, sinterizadas
em temperaturas superiores a 1250 °C, apresentavam propriedades ferroelétricas
e simetria ortorrdbmbica para temperaturas inferiores a 570 °C.

Posteriormente, através da analise por difracdo de raios X em altas
temperaturas, Francombe [64] observou que, em temperaturas superiores a
temperatura de Curie, a simetria da cela unitaria do PN se transforma de
ortorrdbmbica para tetragonal, como ilustrado na Figura 1I-6, e que a estrutura
cristalografica da fase paraelétrica € a mesma que aquela apresentada por certos
compostos, como por exemplo, o Kps57WO3 ou o Nag2sWO3;, com estrutura
tungsténio bronze tetragonal. No caso especifico do PN, os sitios “B” da cela
unitaria (interior dos octaedros de oxigénio) sdo ocupados pelos cations Nb°*, e
cinco dos seis sitios “A” disponiveis sdo ocupados pelos cations Pb?*, ficando

assim os sitios “C” desocupados.
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Figura lI-6. Evolugao dos parametros de rede da cela unitaria do PN em fungao da

temperatura [64].

Contudo, a obtencao de ceramicas densas de PN, possuindo somente a fase
ferroelétrica com estrutura TB ortorrdmbica, tornou-se uma dificil tarefa, pois
geralmente os materiais obtidos apresentavam valores de porosidade aparente
superiores a 20% e/ou uma mistura das fases com simetria ortorrébmbica
(ferroelétrica) e romboédrica (n&o-ferroelétrica). Nesse sentido, Karl e co-autores
[65] estudaram detalhadamente o comportamento da porosidade de ceramicas de
PN em fungao do tempo e a temperatura de sinterizacado. Eles observaram que a
porosidade, neste material, aumenta gradualmente com o aumento da
temperatura de sinterizagdo, chegando a seu valor maximo ao redor de 1300 °C.
Quando o tempo de sinterizagao foi prolongado de 30 para 120 min, observou-se
a diminuicado da porosidade. Por outro lado, estes pesquisadores verificaram que
existem perdas de PbO durante o processo de sinterizacdo de ceramicas de PN,
que aumentam tanto com o aumento da temperatura quanto do tempo de
sinterizacdo, variando entre 2 e 3,5% para as temperaturas e tempos praticados
nesse estudo.

Subbarao e co-autores [19] analisaram a incorporacdo de diferentes ions
metalicos, tais como Ti**, Zzr**, Sn**, Li*, Na*, K*, Ba®**, Cd**, na estrutura do PN,

principalmente com o objetivo de melhorar a densificagdo desse material. Eles
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observaram que os dopantes que substituem ao cation Nb>* (Ti**, zr**, Sn*")
apresentam menor solubilidade na estrutura do PN que aqueles que substituem
ao cation Pb®* e que algumas propriedades, como a temperatura de Curie (T;),
mudam drasticamente com a incorporagao do dopante, como ilustrado na Figura
[I-7. Em todos os casos, observou-se a diminuicdo de T, com o aumento do
conteudo do dopante, exceto para o caso da dopagem com Ti**, onde foi
observado um ligeiro aumento, dentro do limite de solubilidade. Por outro lado,
Subbarao [14] apontou que ceramicas de PN sem dopantes, na faixa de
temperaturas entre 10-1023 K, somente apresentam uma transicdo de fase
associada a transformacao ferro-paraelétrica em temperaturas ao redor de 570 °C
(843 K). Ja solugdes do tipo Pby.(BxNbs.,)206, onde B = Ti**, Zr** ou Sn**, exibem
uma transi¢ao de fase ferro-ferroelétrica adicional na faixa de temperaturas entre

573-723 K, dependendo da composicao.

T T T T T J T ;
® Pb1.x(TixNb1x)206 A (Pb1xNa2x)Nb20se
Y Pbi+x(ZrxNb1-x)206 O (Pb1:xK2)Nb20s
B Pb1+x(SnxNb1-x)20s v (Pb1-xBax)Nb20s
A (Pb1xLi2x)Nb20s 0 (Pb1-xCdx)Nb20s
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Figura lI-7. Temperatura de Curie em funcdo da composigcédo de cerdmicas de PN

dopadas com diferentes ions metalicos. Adaptado da referéncia [19].

Todos os trabalhos referentes ao estudo de materiais de metaniobato de
chumbo, citados anteriormente, foram realizados entre os anos de 1953 e 1962.
Diferentemente, ao ocorrido com outros materiais ferroelétricos, apresentando
estrutura tungsténio bronze, tais como SryBas.x\Nb19O30 (SBN), Bas+xNaz-2xNb10O3
(BNN) ou Ke.x.yLis+xNb10+yO30 (KLN), para os quais, o interesse da comunidade

cientifica aumentou consideravelmente nas Uultimas décadas, no caso do PN
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houve uma grande escassez de literatura cientifica a partir do ano 1962 até a
década de 90. Isto se deveu provavelmente a grande dificuldade para a obteng&o
de ceramicas ferroelétricas de PN densas e monofasicas, como comentado
anteriormente.

Entre os anos 1996 e 1998, Kimura e colaboradores publicaram alguns
trabalhos referentes ao estudo da obtencado, densificacdo e mecanismos de
sinterizacado de corpos ceramicos de PN [15,16,17]. Eles observaram que a fase
com simetria romboédrica nao ferroelétrica (estavel em baixas temperaturas) se
forma em temperaturas entre 700 e 800 °C, e se transforma a TB tetragonal em
temperaturas préximas a 1230 °C. Como ja observado por Francombe, somente
ceramicas tratadas termicamente em temperaturas superiores a da transformacéao
de fase romboédrica - TB tetragonal podem assumir a forma ferroelétrica (TB —
ortorrdbmbica) em temperaturas inferiores a T.. Contudo, somente a partir de um
resfriamento rapido (quenching) apropriado, durante o processo térmico,
poderiam ser obtidas ceramicas ferroelétricas de PN com estrutura TB
ortorrdbmbica monofasica, sem a presenca da fase com simetria romboédrica nio
ferroelétrica. Uma representagao esquematica da formacao de fases em materiais
de PN, dependendo do processo de sintese, foi sugerida por Venet e co-autores
[66] e pode ser observada na Figura II-8.
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Figura lI-8. Representacdo esquematica da formacao de fases, em materiais de PN,

dependendo do processo de sintese. Adaptado da referéncia [66].

Os autores da referéncia [66] verificaram também que a transformacao de

fases de alta temperatura afeta drasticamente a densificagdo das ceramicas de
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PN, promovendo crescimento anormal de graos, porosidade e formagcao de
trincas como consequéncia das tensdes internas durante a transformacido de
fases [15]. Estes fatores degeneram as propriedades dielétricas e ferroelétricas
desses materiais, que por sua vez, sao fortemente dependentes da
microestrutura. Como uma possivel solugao propuseram a sinterizacdo deste
material a partir de pdés ceramicos possuindo apenas a fase TB ortorrdmbica a
temperatura ambiente. Este procedimento suprimiu a transformacao de fases de
alta temperatura, e consequentemente, aumentou a densificagdo das ceramicas
até valores de densidade relativa proximos a 95 % [15].

O PN forma uma solugéo solida ferroelétrica com o composto nao ferroelétrico
BaNb,Os, [20]. O sistema resultante (PBN) apresenta um contorno de fases
morfotropico (CFM), sendo o unico material descoberto com estrutura TB com
essa caracteristica. As composi¢coes de PBN préximas ao CFM apresentam
algumas de suas propriedades maximizadas, o que possibilita sua utilizagdo em
uma ampla gama de aplicagdes. As caracteristicas principais desse sistema

ferroelétrico estao resumidas na proxima secgao.

1.8 O sistema ferroelétrico niobato de chumbo e bario

O niobato de chumbo e bario (PbsBaixNb,Os ou PBN100x) € um material
ferroelétrico que possui uma estrutura tipo tungsténio bronze (TB) aberta [20],
apresentando efeitos piezoelétricos intensos e altas temperaturas de maxima
permissividade elétrica (Tn), quando comparado ao BaTiOs, por exemplo, que é
um ferroelétrico classico [2,67].

Composigdes de (x)PbNb,Os-(1-x)BaNb,Og constituem uma solugédo solida
com simetria ortorrémbica (m2m), para 0,63 < x < 1,00, e tetragonal (4mm), para
0,21 < x < 0,63. Na regido de composi¢des proxima a x = 0,63, o PBN apresenta
um contorno de fases morfotrépico, no qual as duas simetrias coexistem [68]. O
diagrama de fases para o sistema pseudo-binario PbNb;Os-BaNb,Og esta
ilustrado na Figura 1I-9 [20,68,69]. Como podemos observar, esse material, na
fase ferroelétrica, possui estrutura TB com simetria tetragonal (4mm) para
composicdes pobres em Pb** e, estrutura TB com simetria ortorrdmbica (m2m)
para composicdes ricas em Pb®". Na fase com simetria tetragonal, o vetor
polarizacao esta direcionado paralelamente a direcao [001], e somente dominios

de 180° sdao encontrados. Por outro lado, na fase com simetria ortorrdbmbica, o
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vetor polarizagdo esta direcionado paralelamente a dire¢cao [110] da cela unitaria
tungsténio bronze, fazendo com que o PBN ortorrdbmbico apresente tanto
dominios de 180° quanto de 90°, sendo os dominios de 90° os principais
responsaveis pelas propriedades ferroelasticas desse material [67,68].

A obtencao do PBN, tanto na forma mono- ou policristalina, ndo € uma tarefa
muito trivial. As dificuldades encontradas em sua obtencédo sdo, certamente, o
principal motivo que faz com que este sistema, a despeito de suas excelentes

propriedades fisicas, seja um ferroelétrico ainda pouco estudado.

Paraelétrico
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Figura lI-9. Diagrama de fases do sistema pseudo-binario PbNb,Og-BaNb,Og nos limites

de formacgao da solucao solida Pb,Ba,Nb,Ogs. Adaptado das referéncias [20,68,69]

A densificacdo de ceramicas de PBN, pela técnica de forjamento a quente,
tem recebido uma especial atengao nos ultimos anos [24,70,71]. Contudo, este
procedimento ndo é utilizado somente para a obtencado de corpos ceramicos com
altas densidades, mas também pela necessidade de obtencdo de ceramicas
texturadas (com graos orientados). O PBN na forma monocristalina, apresenta
uma alta anisotropia nas propriedades dielétricas, piezoelétricas e piroelétricas,
entre a diregdo de polarizacdo ([001] na simetria tetragonal 4mm e [110] na
simetria ortorrémbica m2m) e as outras dire¢des cristalograficas [68]. Ja na forma
policristalina, essa anisotropia € quebrada pelo padrao aleatério das direcdes

cristalograficas, gerado pelos graos. A textura de ceramicas PBN tem sido uma
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solugcdo para este problema, devido a possibilidade de um arranjo cristalografico
preferencial na ceramica que traz consigo a recuperagéo da anisotropia intrinseca
nestes materiais e, consequentemente, a maximizagdo das propriedades
dielétricas e ferroelétricas em uma direcao especifica do policristal [24,71].

O PBN apresenta graos alongados com habito de crescimento cristalografico.
No caso do SBN, o habito de crescimento foi verificado com a direcdo [001] ao
longo da secdo transversal do grdo [72]. Para ceramicas de PBN, a diregcao
cristalografica especifica de crescimento dos grdos nao foi apresentada, embora,
devido a semelhanga entre os sistemas PBN e SBN, se espera que as
composicdées com simetria tetragonal apresentem o0 mesmo habito de
crescimento. Assim, a partir de um procedimento de obtengcdo adequado (ex.
forlamento a quente) poderiam ser fabricadas ceramicas de PBN texturadas e
com propriedades anisotropicas.

Alguns autores tém tentado relacionar e, por muitas vezes, associar as
propriedades fisicas do PBN as suas peculiaridades estruturais. Hiroshima e
colaboradores [73], por exemplo, verificaram que tanto o maximo da
permissividade elétrica, quanto sua temperatura de maximo sao extremamente
dependentes da densidade e da distribuicdo de tamanhos de grao nas amostras
policristalinas. Perceberam que ao ocorrer a transicdo de fase ferro-paraelétrica,
ha o aparecimento de “tensdes” internas nas amostras, sendo essas as
responsaveis diretas pelas variagcbes nas caracteristicas dielétricas do material.
Levando-se em conta tais efeitos, a formagao de poros e trincas na microestrutura
da ceramica torna-se fato preponderante para que possa haver uma relaxagao
dessas tensbes internas. Sabe-se que essas tensdes estdo relacionadas
diretamente com a presencga de dominios de 90°, e como esses dominios s6 sao
observados na estrutura ortorrémbica, Hiroshima e colaboradores [73] concluiram
que as mais elevadas temperaturas de maximo da permissividade elétrica
observadas em amostras com simetria tetragonal era, em parte, devido a menor
presenca de tensdes internas.

Outra frente de interesse é o estudo do efeito da dopagem nas propriedades
estruturais e dielétricas do PBN. A adicdo de terras raras e outros ions
proporciona um controle fino das propriedades fisicas dos compostos com
estrutura tungsténio-bronze [24,70,74]. Particularmente, a dopagem com La* em

ceramicas de PBN tem sido realizada com o principal objetivo de melhorar as
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propriedades Opticas desses materiais. Nagata e co-autores [70] conseguiram
valores de transmitancia de aproximadamente 60 %, em comprimentos de onda
proximos a 0,8 um, em ceramicas de PBN dopadas com La®>" e prensadas a
quente, as quais mostraram altos coeficientes eletro-opticos. Eles observaram
também que a adicdo de La** diminui a temperatura de Curie relativamente a das
ceramicas sem dopagem. Por outro lado, Neurgaonkar e colaboradores [24]
prepararam ceramicas texturadas de PBN, com simetria tetragonal, dopadas com
La®*" e verificaram que a ceramica, com 6 mol % do dopante, experimenta uma
reducido consideravel da polarizacdo espontanea. A partir de analise mais
detalhada dessa mesma ceramica, os autores concluiram que ela estaria no lado
ortorrdbmbico do diagrama de fases do PBN. Contudo, esta possivel estabilizacdo
da fase com simetria ortorrdbmbica sobre a tetragonal, induzida pela adi¢do de
La**, nas ceramicas de PBN, é um tema controverso que n3o foi investigado em
profundidade na literatura e, também sera objeto de estudo neste trabalho.

Das propriedades dielétricas do PN e PBN em baixas temperaturas conhece-
se muito pouco, embora em outros materiais, apresentando a estrutura TB, como
€ o caso do SBN, tenham sido observadas anomalias na faixa de temperaturas
entre 80-300 K. Por esse motivo, a ultima secdo deste capitulo apresenta e
discute as caracteristicas dielétricas do niobato de estréncio e bario, em uma
ampla faixa de temperaturas, pois servirdo como referéncia para a posterior

analise dos resultados observados nas ceramicas de PN e PBN.

11.9 Caracteristicas dielétricas do niobato de estroncio e bario

Fan e colaboradores [75] estudaram os possiveis processos de dispersao
dielétrica apresentados por ceramicas de SBN, resultando, na identificacdo de
trés processos de dispersdo, os quais aparecem em diferentes regides de
temperatura. Segundo os autores, esses processos s&o intrinsecos ao SBN
(independentemente da composi¢ao) e devem-se, principalmente, a existéncia de
superestruturas incomensuraveis' em sua matriz cristalina e a uma transigdo de
fase estrutural que ocorre em baixas temperaturas [25]. Esses mesmos trés

processos foram observados por Venet e co-autores [76] em ceramicas

' Os detalhes sobre o termo “superestruturas incomensuraveis” encontram-se na segao 11.10.
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texturadas de Srpe3zBag37Nb2Og, 0s quais estdo ilustrados na Figura 1l1-10. Vé-se
também como o processo (regido ii) associado a formacédo de superestruturas
incomensuraveis, se encontra superposto com o processo de transicao ferro-
paraelétrica (regiao iii), que apresenta uma forte dispersao, tipica de ferroelétricos
relaxores. PoOvoa e colaboradores [77] atribuiram esses processos a
transformacgdes das superestruturas incomensuraveis da rede cristalina do SBN,
em torno de 198 K, e a flutuagbes de polarizagdo, devido a heterogeneidade
quimica presente nos materiais com estrutura tungsténio-bronze. Esse efeito, no
caso do SBN, nao é observado somente a baixas temperaturas; as flutuagdes de
polarizagdo existem a temperaturas muito superiores a Ty [78]. Por sua vez,
Huang e colaboradores [79] atribuem esse comportamento a desordem quimica
inerente a estrutura do SBN, que faz com que a flutuacdo de polarizacdo desse

material seja caracterizada por pequenos desvios de composigao.
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Figura 11-10. Permissividade elétrica complexa (parte real e imaginaria) em fungao da
temperatura e freqiéncia, para diferentes cortes da ceramica texturada de SBN63/37,
medida: (a) na direcao perpendicular, e (b) na direcao paralela a pressao aplicada

durante a sinterizacao [76].
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11.10 Superestruturas incomensuraveis em materiais com

estrutura TB.

Varios pesquisadores [26,27,80,81] observaram que, em faixas de
temperatura especificas, alguns materiais com estrutura tungsténio bronze, como
por exemplo o niobato de sodio e bario (BNN) e o SBN, apresentam regides com
estruturas diferentes a TB com simetria tetragonal. Essas estruturas adicionais
tém sido denominadas como superestruturas incomensuraveis, principalmente
pela caracteristica de ndo manter uma simetria translacional e por mudar suas
caracteristicas de forma aleatéria em fungao da temperatura e da histéria térmica
da amostra investigada (taxa de resfriamento e/ou aquecimento, numero de ciclos
térmicos, etc.). Ao que parece, a ocupagao aleatéria dos sitios “A” na cela unitaria
TB protétipo induz a deformagdo dos octaedros de oxigénio e a quebra da
simetria translacional. Como consequéncia, a simetria final tem tais estruturas

superpostas, cujo carater dindmico a torna incomensuravel.

Illl. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

Ill.1 Preparacdo das ceramicas de PN e PN dopadas com Ti**

Os po6s ceramicos com formula nominal PbNb;Og (PN) e Pbx(TixNb14)206
(PTN100x), com x=0,05 e x=0,1, foram obtidos pelo método convencional de
mistura de 6xidos. Os reagentes, PbO, Nb,Os e TiO, (todos com pureza analitica)
e 2 % em peso de PbO em excesso, foram misturados em um frasco de
polietileno contendo alcool isopropilico e cilindros de zircénia estabilizada, durante
20 h. Ap6s a secagem, os pos foram calcinados a 1050 °C, durante 3,5 h, e
entdo, moidos durante 20 h. A seguir, os pos de PN e PTN foram tratados
termicamente a 1300 °C, durante 1 h, com o objetivo de se obter a fase
ferroelétrica com estrutura TB e simetria ortorrémbica a temperatura ambiente.
Depois do tratamento térmico, foi adicionado mais 3 % em peso de PbO aos pés,
para compensar as perdas de massa (por volatilizacdo) desse 6xido durante o
processo de sinterizagao.

Os pos, foram entdo conformados a frio na forma de discos, utilizando-se uma
matriz de ago em uma prensa uniaxial e uma pressao de 250 MPa. Compactagcao

isostatica (120 MPa) também foi realizada. A grande vantagem do processo de
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prensagem isostatica sobre o processo de prensagem uniaxial € que o0s
compactados a verde apresentam uma maior uniformidade de densidade,
resultando em uma densificagdo mais homogénea durante o processo de
sinterizagcao. Como foi realizado um estudo do processo de sintese das ceramicas
de PN visando corpos ceramicos densos e monofasicos, os detalhes do
procedimento experimental seguido, que incluem parametros de sinterizagao
como temperatura e tempo, estardo acompanhando os resultados apresentados
na sec¢ao 1V.1.a), do capitulo “Resultados e Discussoes”.

Para as caracterizacbes piezoelétricas, as amostras foram cortadas em

diferentes geometrias (barras e discos), segundo as normas estabelecidas [82].

Ill.2 Preparagdo das cerdmicas de PBN e PBN dopadas com La**

Os pos de PbsBa1.«<Nb>,Og ou PBN100x, com x = 0,56, 0,60, 0,63, 0,66 e 0,70
e Pbgs6Bag 44Nb2Og + y % em peso de La,O3, comy =0, 0,5, 1,0, 1,5, 2,0 e 4,0
foram obtidos também pelo método convencional de mistura de o6xidos. Os
reagentes PbO, BaCOs;, NbyOs e LapOs; (este ultimo, apenas no caso das
ceramicas dopadas com La*") foram misturados em um frasco de polietileno,
contendo alcool isopropilico e cilindros de zircOnia estabilizada, durante 24 h. Na
sequéncia, os pos de PBN nao dopados foram calcinados a 1200 °C, durante 3 h,
também no ar e em forno tipo mufla. A compactacdo dos pds foi realizada em
moldes retangulares, utilizando-se as mesmas condi¢des que no caso das
ceramicas de PN.

A densificacdo dos corpos ceramicos de PBN nao dopados foi realizada em
atmosfera de oxigénio, mediante a técnica de forjamento a quente (detalhada a
frente). As temperaturas utilizadas dependeram da composi¢do. As ceramicas de
PBN56 e PBN60 foram forjadas a 1290 °C, a composi¢cédo PBN63 a 1270 °C, e as
composi¢coes PBN66 e PBN70, a 1260 °C, todas durante 2 h. Tais condi¢des para
a temperatura e tempo de forjamento foram encontradas a partir de um estudo de
sinterizacdo de uma série de amostras em diferentes tempos e temperaturas.
Para o forjamento a quente das ceramicas, utilizou-se uma prensa uniaxial a
quente, Thermal Inc, modelo HP22-0614-SC (Figura IlI-1), e aplicou-se uma

pressao de aproximadamente 20 MPa.
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Figura llI-1. Esquema da camara interna da prensa uniaxial a quente utilizada neste

trabalho para o forjamento a quente das amostras a base de PBN.

O processo de forjamento a quente das amostras de PBN exigiu moldes
refratarios especiais. Moldes refratarios na forma retangular foram desenvolvidos
para otimizar a textura das ceramicas, ja que os moldes cilindricos que vinham
sendo utilizados [83] ndo proporcionaram a textura desejada as ceramicas de
PBN. O molde refratario retangular condiciona o forjamento em apenas uma das
diregdes no plano perpendicular ao eixo de prensagem, diferentemente do
cilindrico que permite o crescimento dos graos em qualquer dire¢do perpendicular
a de prensagem [83]. A representacao esquematica do molde refratario utilizado,

assim como o arranjo de graos esperado, estao ilustrados na Figura IlI-2.
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Eixo de gréos

pressao

Y
(b)  Rimest

Figura IlI-2. (a) Representagéo esquematica do molde refratario retangular desenvolvido

Direcéo de
forjamento

e utilizado neste trabalho, que condiciona o forjamento da amostra em apenas uma das
dire¢des no plano perpendicular ao eixo de prensagem; e (b) arranjo de graos esperado
para as amostras de PBN forjadas no molde retangular de (a), visto no plano

perpendicular ao eixo de prensagem.

As caracterizagdes estruturais, micro-estruturais e elétricas, foram realizadas
na diregdo da pressdo aplicada (P) e na diregdo de forjamento (F), como
exemplificado na Figura IlI-3. Nas amostras destinadas as medidas elétricas,

eletrodos de ouro foram depositados, utilizando-se a técnica de “sputtering”.

Eixo de pressao

(P)

(F)

Diregéo de forjamento

Figura 1ll-3. Corte e classificacdo das amostras de PBN forjadas a quente, dependendo

da direcdo onde foi realizada a caracterizagao.

Os p6s ceramicos de PBN56, dopados com La,Os, e o poé de PBN56 puro?,
utilizado na comparagao com as ceramicas forjadas a quente, foram calcinados a

1240 °C, durante 2 h, e compactados em forma de discos. As condi¢cbes de

2 Todas as amostras de PBN dopadas com La,O;, e a ceramica de PBN56 sinterizada

convencionalmente foram preparadas, analisadas e caracterizadas de forma estrutural e

microestrutural em trabalho de iniciagéo cientifica do colega de grupo Fabio Luis Zabotto.
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compactacao foram as mesmas descritas anteriormente. Posteriormente realizou-

se a sinterizagao a 1270 °C, por 2 h, no ar, em forno tipo mufla.

lll.3 Caracterizagcoes estruturais, micro-estruturais e elétricas

As amostras do p6 calcinado e de material sinterizado foram submetidas a
analise por difratometria de raios X (DRX), a temperatura ambiente. Para isto foi
utilizado um difratémetro Rigaku Rotaflex RU200B, com radiacdo CuK,>. A partir
dos perfis de difracdo de raios X, identificaram-se as fases presentes nos
materiais e realizou-se a respectiva indexacdo dos picos de cada uma dessas
fases. Os parametros de rede foram calculados utilizando-se um programa
computacional baseado no método dos minimos quadrados, que utiliza as

seguintes expressodes [84]:

1 W +ks 1P

2 2 *+—5 no caso de simetria tetragonal ; (26
a C
1 W kP
—5 =5 t~5 5 no caso de simetria ortorrémbica (27)
d a b c

A partir do volume da cela unitaria (V=a’c no caso de simetria tetragonal e
V=abc no caso de simetria ortorrémbica) e do peso molecular, foi possivel calcular
a densidade ideal dos materiais.

Os valores da densidade aparente das ceramicas foram obtidos pelo método
de Arquimedes, utilizando agua destilada como liquido de imersao. Por sua vez, a
densidade relativa foi calculada como a relagéo entre a densidade aparente e a
densidade ideal das ceramicas.

Utilizou-se a técnica de microscopia eletrénica de varredura (MEV) para
observar a microestrutura das ceramicas. O equipamento utilizado foi do tipo Jeol
5400 LV. Para revelar a microestrutura, as amostras foram inicialmente polidas,

utilizando-se carbeto de silicio e, posteriormente, pasta de diamante com

® O difratdmetro utilizado pertence ao Grupo de Cristalografia do Instituto de Fisica de Sdo Carlos
(IFSC-USP).
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granulometria de 1 um. Apds o polimento, a superficie das amostras foi tratada
termicamente para a revelagéo dos graos.

As medidas dielétricas em baixas freqiéncias (100-10 MHz) foram realizadas
utilizando-se um analisador de impedancias HP-4194A e foram feitas em funcao
da temperatura. Para as medidas na faixa de temperaturas entre 15 e 440 K,
utilizou-se um sistema criogénico APD (modelo E201), e um controlador de
temperatura DTC 9650. Ja para as medidas de alta temperatura (até 700 °C ou
973 K), foi utilizado um forno convencional. As medidas foram efetuadas durante
o resfriamento a uma taxa de 2 °C /min. Para as medidas dielétricas nessa faixa
de frequéncias, as amostras foram preparadas na forma de capacitores de placas
paralelas, com area dos eletrodos S e espessura d. Isso porque em um modelo
simplificado, pode-se considerar a amostra como um circuito RC. Neste caso foi

considerado um circuito RC paralelo, cuja admitancia é dada por:

Y=G+jB (28)

S . A , .
com B=wC e G= ag, onde o € a frequéncia angular do campo aplicado e ¢ € a

condutividade, sendo que,

, Bd
&= (29)
WS¢,
., Gd
& = (30)
aSe,

onde gy é a permissividade elétrica do vacuo, enquanto que ¢’ e £” sdo as partes
real e imaginaria da permissividade elétrica relativa do material, respectivamente.
As medidas dielétricas de alta frequéncia (50 MHz-2 GHz) foram realizadas
utilizando-se um analisador de redes HP8719C, na faixa de temperaturas entre
300-450 K. Para a obtencéo da resposta dielétrica das amostras foi utilizada uma
linha coaxial de 50 Q e aplicado o método de reflectometria [85]. Para determinar
a dependéncia dos coeficientes de reflex&do (I, I'’) com a frequéncia, foi realizada
uma cuidadosa compensacgao para evitar reflexdes espurias e para eliminar os
efeitos de resisténcias e capacitancias do suporte da amostra [86]. Trés circuitos

diferentes (aberto, fechado e com padrdo de 50 Q), com coeficientes de reflexdo
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1, -1 e 0, respectivamente, foram utilizados para calibrar o sistema. Finalmente, a
permissividade elétrica complexa foi determinada a partir dos coeficientes de

reflexao complexos medidos [86].

IV.RESULTADOS E DISCUSSAO

IV.1 Ceramicas ferroelétricas de metaniobato de chumbo*

IV.1.a) Otimizagdo da Fabricagao

Condicoes 6timas para a sintese do PN

Inicialmente, os pds ceramicos foram caracterizados com o objetivo de
encontrar as condi¢gdes 6timas de calcinagédo. A Figura IV-1 apresenta as curvas
de analise térmica diferencial (ATD) e termo-gravimétrica (TG) da mistura dos
oxidos PbO e NbyOs, segundo a formula PbNb,Os, sem qualquer excesso de
PbO. Elas foram obtidas entre 30 °C e 1250 °C, com uma taxa de aquecimento de
10 °C/min. Na curva de ATD, pode ser observado um pico endotérmico ao redor
de 615 °C, sem perdas de massa associadas (segundo a curva de TG), que pode
estar relacionado com a transformacéao de fase litargirio para a massicot, do PbO,
que € esperada para ocorrer em temperaturas préximas a 600 °C [87]. Como a
reacado entre o PbO e o Nb,Os também ocorre ao redor dessa temperatura, este
pico endotérmico pode estar mascarando o pico exotérmico da formacao do PN.
Na Figura IV-1, pode ser observada também uma perda de massa entre 850 °C e
1050 °C, acompanhada de um processo endotérmico. E conhecido no processo
de fabricacdo de ceramicas a base de chumbo que essas perdas sao devidas a
volatilizacdo do PbO, que comegca em temperaturas proximas a 850 °C [88].
Portanto, tal perda de massa (de ~0,6 %) pode estar associada a volatilizagdo do
PbO.

* Tanto a obtengao das ceramicas de PN puro e dopado com Ti*, quanto as caracterizagoes € a
andlise dos resultados, que serdo apresentados nesta secdo, foram realizados em trabalho
conjunto com o Professor Dr. Fidel Guerrero Zayas, do Departamento de Fisica da Universidade
de Oriente (Cuba), durante sua visita ao Grupo de Ceramicas Ferroelétricas, na Universidade

Federal de Sao Carlos.
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Figura IV-1. Analise termo-diferencial e termo-gravimétrica (ATD e TG, respectivamente)

dos po6s misturados de PbO e Nb,Os, para o material PoNb,Oe.

Para determinar a origem do processo endotérmico observado acima de 850
°C (Figura IV-1), uma parte do p6 foi calcinada a 1050 °C por 3,5 h, por ser a
temperatura onde cessa parcialmente a perda de PbO. A Figura V-2 (a) mostra o
perfil de difracdo de raios X (DRX), a temperatura ambiente, desse pd. Pode ser
observada uma mistura de PN, na fase com simetria romboédrica, com a fase
pirocloro PbsNbsO45, a qual formou-se possivelmente devido a perda de PbO
durante o processo de reacdo de PbO e Nb,Os. A formacdo do composto
PbsNb4O15 € esperada ao redor de 850 °C [89], sendo provavelmente a origem do
processo endotérmico observado a partir dessa temperatura, na Figura IV-1.
Para compensar as perdas de PbO, diferentes quantidades de PbO em excesso
(1, 2 e 3 % em peso) foram adicionadas a mistura de PbO e NbyOs e,
posteriormente, calcinados a 1050 °C por 3,5 h. A analise por difracdo de raios X
desses pos calcinados mostrou que a fase pirocloro PbsNbsO15 ainda permanece
presente no p6é com 1 % em peso de PbO. Ja aquele, com 2 % de PbO em
excesso, apresentou somente a fase PN com simetria romboédrica, como pode
ser observado no perfil de DRX da Figura IV-2 (b). O p6 com 3 % de PbO em
excesso mostrou a mistura das fases PN com simetria romboédrica e PbO, como
observado no perfil de DRX da Figura 1V-2 (c). Com base nos resultados obtidos,
a composicao PN com 2 % em peso de PbO em excesso, adicionado antes do
processo de calcinagao (a 1050 °C/ 3,5 h), foi a escolhida para a sintese do p6 de
PN.
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Figura IV-2. Perfis de difragcdo de raios X dos p6s de PN calcinados a 1050 °C: (a) sem
excesso de PbO; (b) com 2% em peso de excesso de PbO; e (c) com 3% em peso de
excesso de PbO. x - PN com estrutura romboédrica; o - fase massicot do PbO; e v — fase
pirocloro PbsNbsO45. Os numeros referem-se aos indices de Miller dos planos das fases

referidas.

Obtencao da fase TB com simetria tetragonal de altas temperaturas

Com o objetivo de induzir a transigao de fase de alta temperatura, ou seja, a
da fase com simetria romboédrica para a tungsténio bronze com simetria
tetragonal (TBT), o pd calcinado foi dividido em duas partes, e tratado
termicamente ou a 1250 ou a 1300 °C, por 1 h. Os perfis de DRX, a temperatura
ambiente, dos poés tratados termicamente sdo mostrados na Figura IV-3. O pé,
tratado termicamente a 1250 °C, apresentou somente a fase com simetria
romboédrica, indicando que a combinagdo dos parametros utilizados no
tratamento térmico (1250 °C, por 1 h) foi insuficiente para induzir a transformagao
de fase da simetria romboédrica para a TBT de alta temperatura, como era

desejado®. Por outro lado, tal transformacao ocorreu no pé tratado termicamente a

®> Como comentado na pagina 28, em relagéo a Figura 11-8, a obtencédo da fase TB com simetria
ortorrdmbica a temperatura ambiente é consequéncia da ocorréncia da transformagao de fase de

simetria romboédrica para a TBT em altas temperaturas.
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1300 °C (agora em diante denominado PN-TT), ja que somente a fase
ferroelétrica tungsténio bronze ortorrébmbica foi observada a temperatura ambiente
(ver Figura [I-8). Os parametros de rede foram calculados a partir da equagao
(27). Seus valores, assim como os da densidade ideal da amostra de p6 PN-TT,

sao similares aos publicados na literatura [12] e estao listados na Tabela IV-I.
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Figura IV-3. Perfis de difragcao de raios X, a temperatura ambiente, do p6 calcinado de
PN, tratado termicamente, por 1 h, a: (a) 1250 °C (indexado segundo a estrutura PN com
simetria romboédrica, ficha JCPDS 29-0780); e (b) 1300 °C (indexado segundo a
estrutura do PN TB com simetria ortorrébmbica, ficha JCPDS 11-0122).

Tabela IV-I. Parametros de rede e densidade ideal do p6 ceramico de PN-TT com

estrutura TB ortorrdmbica. Os dados do trabalho de Roth [12] foram adicionados para

comparacao.
Densidade ideal
Amostra a(A) b (A) c(A) R
(g/cm”)
PN-TT 17,65 £ 0,01 17,94+ 0,01 7,71 £ 0,01 6,65
PN ortorr [12] 17,63 17,93 7,73 6,64

TCaIcuIada a partir dos parametros de rede obtidos da analise de DRX e o peso molecular da féormula

estequiométrica.
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Condicoes de sinterizacdo das cerdmicas de PN

A contracdo linear e a taxa de sua variacdo com a temperatura, mostradas na
Figura IV-4 para a amostra preparada com o pd PN-TT, revelaram que a
densificacdo do PN comecga ao redor de 1000 °C, e inicia sua finalizagdo em
temperaturas proximas a 1200 °C. Com base nesse resultado, foram realizados
ensaios de densificacdo mediante a sinterizagao de corpos ceramicos com o po
PN-TT para o tempo de patamar de 3,5 h, nas temperaturas de 1150, 1200, 1250
e 1300 °C. A densidade aparente relativa das ceramicas sinterizadas (Figura 1V-5)
aumentou de 1150 até 1250 °C, diminuindo consideravelmente na amostra
sinterizada a 1300 °C. O maior valor alcangado foi de ~86 % na temperatura de
1250 °C. Porém, este valor € ainda inadequado em materiais ceramicos para

aplicagdes eletrénicas [1,2]

o
o

Contragao Linear (%)
o
Taxa de Contracéao Linear

-20,0 : . ' :
400 600 800 1000 1200 1400

Temperatura (°C)

Figura IV-4. Contracao linear e sua taxa de variagdo com a temperatura para a amostra

do pé ceramico PN-TT.
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Figura IV-5. Densidade aparente relativa em fungédo da temperatura de sinterizacao,
realizada em patamar de 3,5 h, para as ceramicas preparadas a partir do p6é PN-TT. As

linhas sdlidas representam apenas uma guia para os olhos.

Com o objetivo de melhorar os valores de densidade das ceramicas, 3 % em
peso de PbO, em excesso, foi adicionado ao pé PN-TT para compensar possiveis
perdas de massa durante o processo de sinterizagao, as quais poderiam estar
prejudicando a densificagao. Este novo p6 foi denominado PN-TT-3. Assim, novos
ensaios de sinterizagado no ar, entre as temperaturas de 1240 e 1260 °C (patamar
de 3,5 h) foram realizados com amostras do p6 sem tratamento térmico (agora em
diante, denominado PN-NTT), PN-TT e PN-TT-3. A dependéncia da densidade
aparente com a temperatura de sinterizacdo, para estas ceramicas, pode ser
observada na Figura IV-6. A densidade aumenta com o aumento da temperatura
de sinterizagdo em todos os casos. Além disso, as amostras do pé PN-TT-3
apresentaram valores maiores de densidade para todas as temperaturas de

sinterizagao.
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Figura IV-6. Dependéncia da densidade aparente relativa com a temperatura de
sinterizagdo para as ceramicas preparadas a partir dos pds PN-NTT, PN-TT e PN-TT-3.

As linhas sélidas representam apenas uma guia para os olhos.

A Figura IV-7 mostra a superficie de fratura das ceramicas PN-NTT, PN-TT e
PN-TT-3. A amostra PN-NTT apresentou a maior fracdo de poros, resultado
esperado por causa da sinterizagao a partir da fase com simetria romboédrica. A
concentracdo de poros nas outras duas cerdmicas foi menor, mas uma
porosidade consideravel ainda pode ser observada, sugerindo que a fase final do
processo de sinterizacdo, a qual leva a uma alta densidade do material, ainda nao

foi alcancada [88].
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1260 °C

Figura IV-7. Superficie de fratura das ceradmicas produzidas a partir dos p6s PN-NTT, PN-

TT e PN-TT-3, sinterizadas a diferentes temperaturas durante 3,5 h. Barra = 7 um.

Os resultados obtidos para os valores de densidade aparente relativa e a
analise microestrutural indicam que o excesso de 3 % em peso de PbO ao p6 PN-
TT resulta em maior densidade dos corpos ceramicos sinterizados. Contudo, com
o intuito de se obter maiores densidades, novos ensaios, somente com amostras
do pé PN-TT-3 foram realizados para temperaturas proximas, mas superiores, a
1260 °C. Na Figura IV-8 pode ser observada a superficie da ceramica PN-TT-3
sinterizada a 1270 e 1280 °C, também no ar, com 3,5 h de patamar. Uma
microestrutura com baixa fragcdo de poros e com uma distribuicdo bi-modal de
tamanhos de gréos (com intervalos de tamanhos de 1-5 um e 10-15 um) foi
observada para a ceramica sinterizada a 1270 °C. Por outro lado, a ceramica
sinterizada a 1280 °C apresentou grdos com contornos indefinidos, sugerindo a
formagao de fase liquida.

Os valores de densidade aparente relativa, em fungdo da temperatura de
sinterizagéo, para as amostras de PN-TT-3 sinterizadas a 1260, 1270 e 1280 °C,

estdo apresentados na Figura IV-9 (a). O valor da densidade mostrou um maximo
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em 1270 °C, sugerindo esta, como a possivel temperatura 6tima de sinterizagao.
A dependéncia da densidade aparente relativa com o tempo de sinterizagcao pode
ser observada na Figura IV-9 (b) para ceramicas sinterizadas a 1270 °C. A
amostra sinterizada por 4,5 h mostrou o maior valor de densidade (96 % da
densidade ideal). Com base nos resultados anteriores, as condi¢gbes 6timas para
a obtencao de ceramicas de PN densas e com fase TB podem ser resumidas
como segue: temperatura de sinterizagado de 1270 °C e tempo de sinterizagédo de
4,5 h, com a adicdo de 3 % em peso de PbO em excesso antes do processo de
sinterizacdo, a partir do pé PN-TT, cujas condigbes de sintese foram descritas

anteriormente.

(a) | (b)

Figura IV-8. Microestrutura da superficie como sinterizada da cerdmica PN-TT-3, nas
temperaturas de sinterizacao de (a) 1270 °C; e (b) 1280 °C, durante 3,5 h.
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Figura IV-9. Densidade aparente relativa em funcao: (a) da temperatura de sinterizagao
para um patamar de 3,5 h; e (b) do tempo de sinterizagao para uma temperatura de 1270
°C, das ceramicas obtidas a partir do pé PN-TT-3. As linhas sélidas representam apenas

uma guia para os olhos.
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Estudo das etapas de sinterizacdo a partir das medidas dielétricas

Com o objetivo de estudar as etapas de sinterizagdo a partir das medidas
dielétricas foram também realizadas sinterizacbes da ceramica PN-TT-3 a 1240,
1250, 1260 e 1280 °C, por 4,5 h. A dependéncia da parte real da permissividade
(¢') com a temperatura é ilustrada na Figura 1V-10 (a) para diferentes frequéncias
e temperaturas de sinterizagao, no caso da ceramica PN-TT-3, sinterizada por 4,5
h. A temperatura de Curie observada (T ~ 520 °C) é menor do que aquelas
relatadas em outros trabalhos (~570 °C) [4,17]. E conhecido que as propriedades
dielétricas de ceramicas sao fortemente dependentes de fatores como tamanho e
uniformidade do tamanho dos graos, presenca de impurezas, tensdes internas,
etc. A diminuicao de T,, foi observada por Deshpande e colaboradores [90] em
ceramicas de SBN50 com estrutura TB tetragonal, que apresentavam uma
distribuicdo bimodal de tamanhos de grdos. Por outro lado, Ota e colaboradores
[91] perceberam que tensbes internas acumuladas na microestrutura das
ceramicas podem diminuir consideravelmente T,. Em nosso caso, uma mistura
de ambos os fatores pode estar causando a diminuicdo da T,,. Pode-se observar
também na Figura IV-10 (a) que a parte real da permissividade (¢') aumenta com
o0 aumento da temperatura de sinterizacdo e que T, ndo experimenta mudancgas
significativas. Na regiao de frequéncias analisada, os valores de permissividade
maxima para todas as temperaturas de sinterizacdo sao maiores que aqueles
publicados por Lee e co-autores [16] e por Subbarao [14]. No caso das ceramicas
sinterizadas a 1270 e 1280 °C, esses valores sao similares aos observados por
Goodman [4], os quais sao considerados como os valores esperados para as
amostras livres de poros, segundo esses autores. A Figura IV-10 (b) mostra a
dependéncia com a temperatura da parte imaginaria da permissividade elétrica
(¢”) para as diferentes frequéncias e temperaturas de sinterizagdo. Em todos os

casos, assim como para ¢, ocorre o aumento de &’ com o aumento da
temperatura de sinterizagdo. Na regido de 1-10 kHz, o pico de €” n&o esta bem
definido devido a superposi¢gao de um processo condutivo de corrente direta (dc).
Ja, a 100 kHz, os picos sdo bem definidos, sendo por isso a frequéncia escolhida
para analisar a influéncia da porosidade no comportamento dielétrico da ceramica
PN-TT-3. Os maiores valores de permissividade elétrica real foram observados

para a ceramica sinterizada a 1280 °C, contendo fase liquida. Em geral, uma fase
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liquida (ndo ferroelétrica) apresenta valores de permissividade elétrica real muito
menores que aqueles apresentados pela fase ferroelétrica. Dessa forma,
dependendo da conectividade entre ambas fases, a permissividade real do
compacto sinterizado deveria ser reduzida ou mantida aproximadamente
constante. Uma possivel explicagdo para o comportamento contrario observado,
pode estar relacionada com a condutividade da fase liquida. A Figura IV-10 (b) a

100 kHz mostra que ¢’ € aproximadamente 2,5 vezes maior na ceramica
sinterizada a 1280 °C do que a da sinterizada a 1270 °C. E conhecido [92] que a
condugédo é a principal causa de perdas dielétricas em um dielétrico. Em alguns
casos, a condugao pode redistribuir o campo elétrico, originando o acumulo de
cargas em determinadas regides do material. Em tais casos, a corrente de
condugdo ndo tem somente uma componente ativa (dc), mas também uma
componente reativa (ac), a qual é diretamente proporcional a parte real da
permissividade elétrica. Dessa forma, o aumento da condutividade do material,
causado pela fase liquida, pode aumentar diretamente os valores de ¢’ e

indiretamente os de ¢’ [92].
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Figura IV-10. Dependéncia com a temperatura da (a) parte real e da (b) parte imaginaria
da permissividade elétrica em diferentes freqliéncias para temperaturas de sinterizagao

diferentes, da amostra PN-TT-3 sinterizada por 4,5 h.

A Figura IV-11 ilustra o comportamento da permissividade real maxima (¢'m) e
a temperatura ambiente (¢'n), em 100 kHz, em fungdo da temperatura de
sinterizacdo. Os valores de €', € €'tz aumentam com o aumento da temperatura de
sinterizacdo. Em materiais ferroelétricos, o aumento da permissividade elétrica
pode estar relacionado com trés causas principais, envolvendo a microestrutura.
Elas sado: (1) diminuicdo da porosidade [93,94], (2) variagdo do tamanho médio
dos graos [94,95] e (3) aumento do tamanho dos dominios ferroelétricos [96].
Com base nos resultados de MEV e de densidade, pode ser afirmado que a
diminuicdo da porosidade ocorreu, neste trabalho, principalmente na etapa inicial
e intermediaria do processo de sinterizagdo, nas quais se formam 0s pescogos
entre as particulas do po e, posteriormente, a formacdo dos graos. Ja na etapa
final do processo de sinterizagcdo, que resulta em compactos com altas

densidades, a eliminacao da porosidade residual nas ceramicas de PN estudadas



51
ocorre devido ao crescimento de alguns graos (aqueles com tamanhos entre 10 e
15 um). O aumento da espessura dos dominios ferroelétricos nao foi considerado
ja que a T, permanece aproximadamente invariavel. A influéncia da porosidade
nos valores da parte real da permissividade elétrica foi analisada a partir do

modelo de Bruggeman [97], tal que:
g'p;‘g'ideal (1—%V) (31)

V sendo a fracdo volumétrica de poros, relacionada a densidade por:
2P = pigeai1-V), onde pigear € p° s@o as densidades ideal e experimental,

respectivamente e, ¢® e ¢'gea, @s permissividades experimental (com poros) e
ideal (sem poros). A Tabela IV-Il resume as caracteristicas gerais do processo de
sinterizacdo das ceramicas de PN-TT-3, onde foram incluidos os valores da
densidade aparente relativa, de ¢, experimental (¢,\") e ideal (&'geam), da
diferenca entre €'igeam € €'n", (Ac), € da temperatura de transigéo ferro-paraelétrica
(Tm). Na faixa de temperaturas de sinterizacdo entre 1250-1260 °C, €'igeaim
permanece praticamente constante, implicando que o aumento de €', se deve,
nessa faixa de temperaturas, principalmente a rapida redugcdo da porosidade.
Entre 1260-1270 °C, em que a porosidade diminui mais levemente, ocorre uma
forte variagéo de €’igeam, sugerindo o aumento do tamanho do grdo nessa faixa de
temperatura. Assim, pode-se afirmar que existem duas etapas principais durante
0 processo de sinterizagao das ceramicas de PN. A primeira € a rapida eliminagao
dos poros para temperaturas inferiores a 1260 °C e, a segunda, € o crescimento

dos graos para temperaturas entre 1260 e 1270 °C.
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Figura IV-11. Dependéncia, com a temperatura de sinterizacéo, da parte real da
permissividade maxima (¢'r,) e da permissividade a temperatura ambiente (¢'y) para a

ceramica PN-TT-3, sinterizada durante 4,5 h. As linhas sdlidas representam apenas uma

guia para os olhos.

Tabela IV-Il. Propriedades das ceramicas de PN-TT-3, sinterizadas em diferentes
temperaturas, durante 4,5 h. €'jgeam € €'’ representam o valor maximo da parte real da
permissividade, calculado segundo a equacao (31) (ideal, sem poros), e obtido
experimentalmente, respectivamente. Ac é a diferenga entre os valores de €'igeam € €'m" €

Tm € a temperatura de transicao ferro-paraelétrica.

Temperatura de Densidade

sinterizagéo (°C)  relativa (%) Eideam ' he Tm (°C)
1240 87,5 27337 2221 5127 527
1250 92,3 4410 3902 508 522
1260 95,0 4445 4112 333 523
1270 96,1 4616 4346 270 519
1280 95,6 6855 6403 452 517

TEstes valores representam uma aproximagdo, ja que a equagdo (31) é valida para os casos em que a

porosidade é menor que 10 %.

Conclusbées parciais

E possivel obter ceramicas ferroelétricas de PN, com fase TB ortorrdmbica,

através de um tratamento térmico apropriado a 1300 °C, por 1 h, apds processo
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de calcinagao, nas condi¢des de 1050 °C, por 3,5 h. Utilizando este procedimento
nao sao necessarios processos de resfriamento rapido (“quenching”) para a
obtencdo da fase ferroelétrica com simetria ortorrdbmbica, como sugerido na
literatura. Este resultado é interessante, ja que contraria a proposi¢ao do carater
metaestavel da fase ferroelétrica do PN e porque o resfriamento rapido pode
dificultar a fabricagdo industrial deste material. Ceramicas de PN com alta
densidade (96 %) podem ser obtidas com sinterizagdo a 1270 °C, durante 4,5 h.
Estes resultados foram encontrados principalmente porque PbO em excesso foi
adicionado ao material, para compensar as perdas deste 6xido no composto. A
adicdo de 2 % em peso de PbO antes da calcinagdo e 3 % em peso antes do
processo de sinterizacdo foi condigdo 6tima para o caso analisado. O estudo do
processo de sinterizagao a partir de medidas dielétricas revelou que o processo
de sinterizagao das ceramicas de PN esta dividido em duas etapas fundamentais.
Na faixa de temperatura entre 1240-1260 °C a densificagdo das ceramicas é
devida principalmente a rapida eliminacdo da porosidade. Ja entre 1260 e 1270
°C, a porosidade residual é eliminada mais lentamente com o crescimento dos

graos.

IV.1.b) Propriedades Dielétricas e Transi¢do de Fase: Fenomenologia

Transicdo de fase ferro-paraelétrica e processos de dispersao dielétrica

A Figura IV-12 ilustra a dependéncia das partes real e imaginaria da
permissividade elétrica em funcdo da temperatura e da frequéncia, para a
ceramica de PN-TT-3, sinterizada a 1270 °C, por 4,5 h (de aqui em diante,
denominada como PN). Como pode ser observado na Figura 1V-12 (a), na faixa
de frequéncias estudada, ndo ocorrem mudangas apreciaveis de T, com o
aumento da frequéncia, o que é uma caracteristica tipica de ferroelétricos com
transicdo de fase ferro-paraelétrica do tipo “normal”. Na Figura 1V-12 (b), pode-se
perceber que a temperatura onde ocorre 0 maximo da parte imaginaria da
permissividade elétrica coincide com aquela da parte real, o que € uma outra
caracteristica tipica de ferroelétricos “normais”. Este resultado poderia ser
interpretado como uma evidéncia da presenca de interacdes ferroelétricas de
longo alcance na ceramica investigada, como observado em estudos anteriores

para o PN [4]. Também pode ser visto, nesta figura, um aumento acentuado da
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componente imaginaria com o aumento da temperatura, em temperaturas
superiores a T, em frequéncias baixas. Este comportamento foi observado por
alguns autores [98], e associado a efeitos condutivos. Também, uma forte
dispersdo da permissividade elétrica (partes real e imaginaria) foi visivel em Ty,
observando-se a diminuicdo desta grandeza com o aumento da frequéncia, na
faixa de 100-10 MHz. Estudos realizados em ceramicas ferroelétricas de PLZT
(6/40/60) mostraram uma dispersao dielétrica associada a presenga de micro-
dominios com orientacdo preferencial dentro dos macro-dominios ferroelétricos
[99]. Da mesma forma, tais micro-dominios poderiam estar presentes na estrutura
das ceramicas de PN e serem responsaveis pela dispersao observada. Mas,
como a disperséao dielétrica, neste caso, ocorre numa ampla faixa de temperatura
ao redor de T, (450-590 °C), diferentemente do observado por Marssi e
colaboradores [99] nas ceramicas de PLZT, & possivel haja um fator adicional

afetando a transi¢ao de fase ferro-paraelétrica no material PN.
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Figura IV-12. Dependéncia com a temperatura das partes (a) real e (b) imaginaria da

permissividade elétrica, para diferentes freqiiéncias, da ceramica de PN.

A Figura IV-13 mostra a dependéncia com a temperatura do inverso da

permissividade elétrica, em temperaturas acima da T, para diferentes
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freqiéncias na ceramica de PN. Nessa faixa de temperaturas, esta ceramica
mostrou um comportamento dielétrico de tipo Curie-Weiss, aproximadamente 40
°C acima de Tn. Contudo, os valores da temperatura de Curie Weiss (T.w), que
podem ser encontrados pelo intercepto de cada reta com o eixo da temperatura,
em todos os casos foram inferiores a Tr, (490, 500 e 487 °C a 1 kHz, 100 kHz e 1
MHz respectivamente). Essa caracteristica € tipica de materiais com transicdo de
fase ferro-paraelétrica do tipo normal de primeira ordem [46]. E importante levar
em consideracdo que a dispersao dielétrica observada em temperaturas
superiores a T, ndo € comum em materiais ferroelétricos, e, que os modelos
fenomenoldgicos atuais [34,35,40,42,45,46] ndo abrangem esse tipo de situacgao.
Portanto, os resultados obtidos tanto na aplicagdo do modelo de Curie-Weiss,
quanto na aplicagdo a seguir da equagdo de Santos-Eiras [33,45], para a
ceramica de PN, proporcionam somente uma visdo aproximada dos possiveis

processos ocorrendo nesse material.
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Figura IV-13. Dependéncia com a temperatura do inverso da permissividade elétrica, em

temperaturas acima da T, para diferentes freqliéncias de medida na ceramica de PN.

As curvas da parte real da permissividade elétrica, na ceramica de PN, foram
ajustadas utilizando a equagao de Santos-Eiras [33,45] (equacédo (5)), para
diferentes frequéncias, como ilustrado na Figura 1V-14. As curvas de ajuste
reproduziram fielmente os resultados experimentais na regido de temperaturas de
interesse (temperaturas em torno e superiores a Tp). Os parametros A e ¢,

obtidos a partir do processo de ajuste, estéo listados na Tabela IV-Ill. Para todas
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as frequéncias estudadas, o valor de &, que representa o carater da transicao de
fase, aponta a uma transicao do tipo difusa “incompleta”. Este tipo de transigao
ocorre devido a formacao de “clusters” polares em temperaturas superiores a Tp,
ao resfriar-se um material do estado paraelétrico para o ferroelétrico. A interacao
entre estes “clusters” polares favorece a formagdo de novos “clusters”,
aumentando-se rapidamente o numero e a interagdo entre eles, assim como sua
taxa de criacdo [33]. Na realidade, a transicdo de fase do tipo difusa “incompleta”
€ um caso intermediario entre a transicdo de um ferroelétrico normal, onde os
dominios ferroelétricos desaparecem completamente em temperaturas préximas e
superiores a T, € 0 caso de um ferroelétrico com transicao de fase difusa
‘completa”, onde ndo ocorre interagdo entre as regides polares, presentes no
material acima de T.,. Contudo, na Tabela IV-lll, pode ser observado um
comportamento andmalo das parametros A e ¢ com o aumento da frequéncia.
Esses parametros deveriam ser independentes da frequéncia de medida [33,45],
ja que caracterizam o tipo de transicdo de fases que esta ocorrendo no material.
Esse resultado é uma outra evidéncia da n&o aplicabilidade do modelo
mesoscopico proposto por Santos [33,45] a ceramica de PN, principalmente pela
dispersao dielétrica que esta ceramica apresenta em temperaturas superiores a
Tm, sugerindo que fatores adicionais estejam afetando a transicdo de fase ferro-
paraelétrica na ceramica de PN. Portanto, a possivel causa da dispersao
dielétrica observada em temperaturas superiores a T, €, da aparente difusividade
da transicao ferro-paraelétrica, na ceramica de PN, sera investigada no decorrer

deste trabalho.
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Figura IV-14. Curvas da parte real da permissividade elétrica em funcao da temperatura e
da frequiéncia, para a ceramica de PN, ajustadas utilizando a equagao de Santos-Eiras

(equacgao (5)).

Tabela IV-lll. Parametros obtidos através do ajuste, com a equacao de Santos-Eiras
(equacao (5)), das curvas da parte real da permissividade elétrica em fungéo da
temperatura (em diferentes frequéncias), para temperaturas ao redor ou superiores a T,

na ceramica de PN.

Freqiéncia A+0,3(°C) §+0,01

1 kHz 63,1 1,49
10 kHz 64,1 1,55
100 kHz 65,4 1,61
1 MHz 82,5 1,68

A Figura IV-15 mostra a dependéncia com a frequéncia de ¢ e &”, para
diferentes temperaturas, da ceramica de PN. Como pode ser observado na Figura
IV-15 (a), a variagdo maxima da parte real da permissividade elétrica (de 6250
(500 Hz) a 800 (10 MHz)) foi obtida em uma temperatura proxima a de transi¢cao

de fase ferro-paraelétrica (520 °C). Para temperaturas maiores que 520 °C, este
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comportamento ocorre com menor intensidade, ou seja, a dispersdo dielétrica
aumenta com o aumento da temperatura, passando por um maximo em Ty, €, S0
entdo, diminui. Por outro lado, na Figura 1V-15 (b), pode-se perceber a presenga
de um processo de dispersao para frequéncias menores que 10 kHz, o qual se
intensifica com o aumento da temperatura. Como pode ser observado no grafico
representado em escala log-log, no interior da Figura IV-15 (b), nessa faixa de
frequéncias, todas as curvas apresentam um comportamento linear. O coeficiente
angular calculado apresentou valores préximos a -1, o que é tipico de processos
condutivos dc. Dessa forma, o aumento abrupto de &’ com a diminuicdo da
frequéncia, em frequéncias menores que 10 kHz, pode estar relacionado com o
movimento de portadores de carga, que originam um processo de condugao. Tais
portadores de carga poderiam ser defeitos pontuais na estrutura da ceramica de
PN, originados pelas perdas de o6xido de chumbo durante o processo de
sinterizagcdo. A dispersdo dielétrica € observada também para temperaturas
menores que T, 0 que evidencia a existéncia de defeitos pontuais, que podem
ser termicamente ativados ainda antes da ocorréncia da transicado ferro-
paraelétrica. Este resultado ndo € uma caracteristica comumente observada em
outros materiais ferroelétricos, provavelmente por existirem poucos ferroelétricos

com temperaturas de transicdo muito altas, como é o caso do PN.
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Figura IV-15. Dependéncia com a freqliéncia das partes (a) real, ¢, e (b) imaginaria, &”,

da permissividade elétrica, para diferentes temperaturas, na amostra de PN.

Na Figura IV-15 (b) pode-se observar também que, para frequéncias maiores
que 500 kHz, ¢’ aumenta com o aumento da freqUéncia, passando por um
maximo em frequéncias proximas a 2 MHz. Nessa mesma faixa de frequéncias,
ocorre a diminuicdo continua de €. A freqiéncia onde &” assume seu valor
maximo (fmax), diminui com o aumento da temperatura até 520 °C e, entéo,
aumenta para temperaturas superiores, como ilustrado na Figura IV-16. Este
comportamento € observado em processos de relaxagdo dipolar para materiais

ferroelétricos, mas para frequéncias superiores (da ordem de 0,5 GHz) [46].
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Figura IV-16. Freqiéncia em que ocorre 0 maximo de €” (fnax) €m fungéo da temperatura

para a ceramica de PN. As linhas sélidas representam apenas uma guia para os olhos.

Dessa forma, a partir dos resultados obtidos para a ceramica de PN, dois
processos diferentes de dispersdo dielétrica foram observados. Um deles,
acontece em frequéncias menores que 10 kHz, e é associado a efeitos de
condutividade, e o outro acontece ao redor de 2 MHz, ndo sendo previamente
observado processo analogo em materiais ferroelétricos nessa faixa de
frequéncias. A possivel origem de tal processo esta sendo analisada e sera
divulgada em trabalhos posteriores.

A Figura IV-17 ilustra a dependéncia com a frequéncia de ¢’ e ¢”, na faixa de
frequéncia entre 50 MHz e 2 GHz para diferentes temperaturas, para a ceramica
de PN. Similarmente ao observado na Figura IV-15, o comportamento obtido
nessa regiao de freqliéncias mostra um processo de dispersao dielétrica, que €,
neste caso, geralmente caracterizado com um processo de relaxagédo dipolar,
tipico de materiais ferroelétricos [46]. A origem deste comportamento é
comumente atribuida as propriedades dinamicas das regides polares nos
materiais ferroelétricos. A frequéncia caracteristica (fr) de vibragao da regido polar
(obtida em frequéncias de microondas) pode ser medida com a aplicagdo de um
campo elétrico alternado de frequéncia bem elevada. Em frequUéncias muito
menores que fgr, a componente real da permissividade elétrica € igual a
permissividade elétrica estatica do material (¢’0), sendo que a parte imaginaria é

praticamente zero. Com o aumento da frequéncia, aumentam as perdas
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dielétricas (associadas a parte imaginaria da permissividade elétrica) até um valor
maximo em fgr, freqUéncia a partir da qual ocorre a relaxacdo dos dipolos. Assim,
em freqUéncias maiores que fr a componente real da permissividade elétrica se

estabiliza (com o valor ¢’,,) e as perdas dielétricas caem gradualmente a zero.
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Figura IV-17. Dependéncia com a freqliéncia (regido de altas freqiéncias) das partes real

(¢') e imaginaria (¢”’) da permissividade elétrica, para a ceramica de PN.

Com o objetivo de caracterizar a resposta dielétrica na regido de microondas,
0s parametros caracteristicos da dispersao dielétrica, tais como fr e a intensidade
dielétrica, Ae (Ae = €y - €'»), foram representados, em fungédo da temperatura, na
Figura IV-18. A diminuicdo de fr e o aumento de Ae com o aumento da
temperatura foi observado na faixa de temperaturas estudada, similarmente aos

resultados publicados para outros materiais ferroelétricos [100].
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Figura IV-18. Dependéncia com a temperatura da freqiiéncia caracteristica, fg, € da
intensidade dielétrica, Ae, em ceramica de PN. As linhas soélidas representam apenas

uma guia para os olhos.

Analise da condutividade em cerdmicas de PN

Com o objetivo de estudar com mais detalhes o mecanismo responsavel pelo
processo condutivo em baixas frequéncias, e, sua possivel influéncia na transicao
de fase ferro-paraelétrica do PN, foi calculado o médulo dielétrico imaginario (M”),
0 qual esta representado em fungao da frequéncia e da temperatura na Figura
IV-19. Os resultados experimentais obtidos para a componente imaginaria do
modulo dielétrico foram ajustados, utilizando-se varias fungdes de distribuicdo de
tempos de relaxagcdo. O melhor ajuste foi obtido para a fungdo de distribuigcao de
Cole-Cole (CC) [58] (ver equacgdes (6),(7) e (19)). Os resultados do ajuste podem
ser observados pelas linhas solidas na Figura 1V-19, para as medidas realizadas
em temperaturas ao redor da transi¢cao de fase ferro-paraelétrica (450, 500, 530 e
590 °C). Na fase ferroelétrica (até T, = 520 °C), a frequéncia onde a componente
imaginaria do modulo dielétrico faz um maximo (f,,) aumenta e o valor maximo
(M”r) diminui, com o aumento da temperatura. Ja na fase paraelétrica (T>Ty,), foi
observado que M”,, aumenta com o aumento da temperatura, diferentemente do
observado em condutores idnicos [101,102], onde os valores de M”, nédo
experimentam mudancas significativas com a variacdo da temperatura. Contudo,
em materiais ferroelétricos esta grandeza é fortemente dependente da

temperatura. Este comportamento pode ser associado ao maximo da parte real da
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permissividade elétrica em torno de T, como conseqUéncia da transi¢ao de fase

ferro-paraelétrica, ja que M, é inversamente proporcional a ¢’.

0,9
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Figura IV-19. Dependéncia com a freqliéncia, para varias temperaturas, da componente
imaginaria do modulo dielétrico para a ceramica de PN. O gréfico interno mostra a
mesma dependéncia em escala log-log. As linhas sélidas representam o ajuste das

curvas para a distribuicdo de Cole-Cole (equagéo (19)).

A transformada de Fourier da funcédo de distribuicdo de Cole-Cole ndo pode
ser obtida analiticamente. Dessa forma, para obter a resposta temporal desta
funcdo, é utilizada frequentemente uma fungdo de distribuicdo analitica dos

tempos de relaxacdo expressa como [103,104]:

sen(arr)

gec(In7)= (32)

27 coshla In(z /7. ) + cos(ar)]
onde 1. € 0 tempo de relaxagdo calculado a partir do ajuste com a fungédo de
distribuicdo de Cole-Cole (toc = 1/2nmo). A funcédo de relaxagdo, no dominio do
tempo, pode ser obtida a partir da fungcdo de distribuicdo analitica dada pela

equacao (32), como:

D(t) = J-gcc (In T)e_%a’ Int (33)
0
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A Figura IV-20 ilustra a dependéncia temporal da fungdo de relaxagdo ®(t)
para diferentes temperaturas. Pode ser observado que, para tempos menores que
10° s, d(t) é praticamente independente do tempo. Para tempos maiores, ®(t) cai
abruptamente e volta a ser quase independente do tempo para tempos maiores
que 102 s. Por outro lado, na faixa entre 10°-102 s, ®©(t) diminui
consideravelmente com o aumento da temperatura.

Para analisar o comportamento observado anteriormente para ®(t) é
necessario investigar a evolugdo térmica dos parametros caracteristicos da
funcado de relaxacédo, os quais podem ser obtidos através do ajuste das curvas de
®(t) com alguma das fungdes pré-estabelecidas na literatura [103]. Entre elas, a
funcdo do tipo Kohlrausch-Williams-Watts (KWW) [54,55] (equagao(10)) foi a que
apresentou o melhor ajuste, como pode ser observado na Figura IV-20. Como
comentado na segdo introdutédria, nessa funcédo, B e t sdo parametros que
caracterizam a interacéo entre os ions que contribuem ao processo de relaxacgao,
e o tempo de relaxagao caracteristico de tal processo, respectivamente. O valor
limite de B = 1 corresponde ao modelo de Debye (equagéo (12)), onde os ions
responsaveis pela relaxagdo ndo interagem mutuamente, como comentado na
secado introdutoria. Utilizando-se os parametros 3 e t, € possivel determinar o
tempo de relaxagdo médio <t>, pela equacédo (34), onde I € a fungdo gamma de
Euler [101], tal que:

()

<r>=—rFr-r (34)

B
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Figura IV-20. Fungao de distribuigcdo ®(t) em funcédo do tempo em diferentes
temperaturas para a cerdmica de PN. As lineas representam o ajuste com a fungéo de

relaxagcdo KWW (equacao (10)) no dominio do tempo.

A dependéncia com a temperatura dos tempos de relaxacéo tcc, T € <t> para
a ceramica de PN pode ser observada na Figura 1V-21. Os trés tempos de
relaxagao mostraram seu valor maximo em T,. Os valores do tempo de relaxagao
caracteristico no dominio da freqiéncia, tcc, € no dominio do tempo, t, foram
muito similares na faixa de temperaturas estudada. Por outro lado, para
temperaturas afastadas de T, o tempo de relaxagdo médio (<t>) foi ligeiramente
maior que tcc € t. Ja ao redor de T, uma diferenga muito mais pronunciada foi
observada. E importante apontar que o comportamento observado para todos os
tempos de relaxagdo, excluindo a regido da transigdo de fase ferro-paraelétrica,
pode ser descrito por uma fungdo exponencial decrescente (linha pontilhada na
Figura IV-21), o que estda de acordo com os resultados da literatura para
processos condutivos em condutores idnicos [54].

Partindo das equagdes (7) e (8), pode-se demonstrar facilmente que o tempo
de relaxacdo caracteristico (t) é diretamente proporcional a parte real da
permissividade elétrica, e inversamente proporcional a condutividade elétrica do
material. Assim, o aumento de 1, em torno de T, pode ser associado ao aumento
acentuado de ¢, nessa faixa de temperaturas, como consequéncia da transicio

de fase ferro-paraelétrica em materiais ferroelétricos.
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Figura IV-21. Dependéncia com a temperatura dos tempos de relaxagao tcc, T € <t> para
a ceramica de PN. A linha pontilhada representa uma fungao do tipo exponencial

decrescente.

A Figura IV-22 ilustra a dependéncia com a temperatura do parédmetro
(equacao (10)), que caracteriza o processo de relaxacdo no dominio do tempo.
Este parametro permanece praticamente constante em temperaturas menores
que Tn. Ja em torno da transicao de fase ferro-paraelétrica ocorre uma diminuigao
acentuada, seguida de um aumento para temperaturas superiores. Um
comportamento similar, do parédmetro 3, foi observado para outros materiais
ferroelétricos [105,106], e pode ser associado ao acoplamento entre o ion
responsavel pela relaxacdo e a polarizacdo do material. Contudo, o
comportamento de B ao redor de T, em materiais ferroelétricos, € ainda um
tépico em aberto.

O valor da fungdo I'(1/B) € aproximadamente 1, para os valores de f3
observados na Figura 1V-22. Dessa forma, o tempo de relaxagdo médio (equagéao
(34)) é inversamente proporcional ao parametro 3. A queda acentuada desse
parametro ao redor de T, € a responsavel pela diferenca entre t e <t>, observada
na Figura IV-21, em torno da transi¢cao de fase ferro-paraelétrica.

O comportamento do parametro 3, ao redor de T, sugere que a transi¢cao de
fase ferro-paraelétrica pode estar sendo afetada pelo processo condutivo,

podendo ser este, responsavel pela forma alargada da transicdo de fase na
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ceramica de PN, onde se deveria esperar uma transicdo do tipo normal e de

primeira ordem, como comentado anteriormente.
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Figura IV-22. Dependéncia com a temperatura do parametro 3, obtido a partir da equacéo

(10), para a ceramica de PN.

A Figura 1V-23 mostra a dependéncia, com a frequéncia e com a temperatura,
da condutividade elétrica. Para o intervalo de temperaturas entre 450-520 °C, as
curvas apresentam comportamentos similares, mostrando um aumento da
condutividade com o aumento da temperatura. Na regido de baixas frequéncias
(menores que 1 kHz), a condutividade ¢é praticamente independente da
frequéncia, o que permite obter a condutividade de corrente direta (dc) (cq4c) a
partir do ajuste dos dados experimentais (linhas sdélidas na Figura 1V-23) com a

equacao:
o'=0,. +A0" (35)

onde A e n (parametro de Joncher) [47], sdo parametros dependentes da
temperatura.

Para frequéncias maiores que 1 kHz, pode-se perceber o aumento da
condutividade ac com o aumento da frequéncia, o que esta em concordancia com
a equacgao (35). Contudo, para temperaturas maiores que T, (520 °C), foi
observado um comportamento diferente na condutividade, que se faz mais
evidente para frequéncias maiores que 1 kHz. Este comportamento, diferente
entre as fases ferroelétrica e paraelétrica, sugere que a condutividade estaria
sendo governada por diferentes tipos de mecanismos de condugdo em cada uma

das fases.



68

10° 10° 10* 10°
Frequéncia (Hz)

Figura IV-23. Dependéncia com a frequiéncia da condutividade elétrica ac (escala log-
log), para a ceramica de PN, em diferentes temperaturas. As linhas representam as
curvas de ajuste, utilizando-se a equacgéao (35), para algumas temperaturas

representativas.

Com o objetivo de encontrar os mecanismos de condugdo presentes na
ceramica de PN, foi analisada a dependéncia da condutividade dc (o4 na

equacgao (35)) com o inverso da temperatura, como ilustrado na Figura IV-24.

Uma dependéncia do tipo Arrhenius (cfdcoce*;, com a sendo constante) foi

claramente observada®. Os valores de energia de ativacdo, obtidos para
temperaturas inferiores e superiores a Tr, (1,08 e 1,11 eV, respectivamente), sao
praticamente iguais considerando-se o erro do ajuste (0,02 eV). Esse resultado
indica a presenca de um unico mecanismo de condugdao na ceramica de PN.
Valores similares de energia de ativacdo tém sido observados para outros
sistemas ferroelétricos a base de chumbo (ex. PZT) [107,108], onde existem

vacancias de oxigénio duplamente ionizadas’, as quais sd@o as principais

® O mecanismo de condugé&o por saltos de ions resultaem o, ~1Le 7. Mas, no caso da ceramica

1
T
de PN, a dependéncia de o4 com 1/T foi insignificante quando comparada com a dependéncia

exponencial e, por isso, ndo foi considerada.

’” As vacancias de oxigénio duplamente ionizadas sdo aquelas que possuem carga 2+, devido a

saida do ion de oxigénio arrastando seus dois elétrons de valéncia.
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responsaveis pela condugao nesses materiais e que foram criadas por perdas de
PbO, durante os processos de queima. Segundo os resultados anteriores, pode-
se sugerir que na ceramica de PN, as vacancias de oxigénio duplamente
ionizadas sado as responsaveis pela condutividade do material, em temperaturas
tanto inferiores quanto superiores a temperatura de transicdo de fase ferro-

paraelétrica.

__23¢
- . Ea=1 ,08+0,02 eV
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‘TO 0.8t
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© 03 :-

vo
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Figura IV-24. Comportamento do tipo Arrhenius da condutividade dc, oq4, para a ceramica
de PN.

Propriedades dielétricas em baixas temperaturas

A dependéncia com a temperatura e frequéncia das partes real e imaginaria
da permissividade elétrica para a ceramica de PN, na faixa de temperaturas entre
15 e 400 K, esta ilustrada na Figura 1V-25. Como pode ser observado, ocorre uma
anomalia dielétrica, na faixa de temperaturas entre 50 e 200 K, que ainda n&o foi
publicada na literatura cientifica para este material. Como comentado na secao
introdutdria, Subbarao [14] afirmou que entre 10 e 1023 K, os materiais de PN
sem dopantes apresentam somente uma transicdo de fase associada a
transformacao ferro-paraelétrica, em temperaturas ao redor de 570 °C (843 K).
Contudo, em outros materiais com estrutura TB, simetria tetragonal e formula
(A1)x(A2)54Nb10O30 (como por exemplo o SrBasxNb1oO30 (SBN) ou Pb,Bas.
xNb10O39 —tetragonal (PBN)), um processo de relaxagcdo, em temperaturas

proximas a 80 K, tem sido observado por varios autores [25,75,76], o qual é
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regularmente associado a uma transicdo de fase estrutural [25]. Quando
resfriados até temperaturas proximas a 80 K, estes materiais experimentam uma
transicdo de fase estrutural de simetria tetragonal (com grupo pontual 4mm) a
monoclinica (com grupo pontual m), como consequéncia da rotagdo dos
octaedros de oxigénio no plano a-b da cela unitaria. Desta maneira, o vetor
polarizag&o se inclina em um pequeno angulo na diregao [110], fazendo com que
apareca uma de suas componentes nessa direcdo, e consequentemente, uma
dispersao dielétrica nessa faixa de temperaturas. Ao que parece, essa transicao
de fase, que havia sido observada somente nos materiais citados acima, é
inerente a todos os materiais ferroelétricos que apresentam estrutura TB e
férmula estrutural (A1)«(A2)s5xNb19Os30, incluindo agora aqueles que apresentam

simetria ortorrdbmbica na fase ferroelétrica, como no caso do PN.
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Figura IV-25. Dependéncia, com a temperatura e freqiiéncia das partes real e imaginaria
da permissividade elétrica, para a ceramica de PN, na faixa de temperaturas entre 15 e
400 K.

Analisando com mais detalhes as curvas que representam a componente
imaginaria da permissividade elétrica na Figura 1V-25, pode-se verificar a
presenca de dois picos, para cada frequéncia, o que sugere a superposi¢cao de
dois processos de dispersao dielétrica nessa faixa de temperaturas. O primeiro
pico aparece em temperaturas inferiores a 110 K, apresentando uma forte
dispersdo. O comportamento do valor maximo de €” (¢"y), € da temperatura onde

ocorre 0 maximo (T’m), para esse processo, esta ilustrado na Figura IV-26. Pode-
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se perceber o aumento de T', e €”’,, com 0 aumento da frequéncia, similarmente
ao observado em materiais que apresentam comportamento relaxor e transicao
de fase ferro-paraelétrica de tipo difusa. Devido a regido de temperaturas onde
esta ocorrendo, este processo pode ser associado com a transi¢ao ferro-ferro de

simetria m2m a m, como comentado anteriormente.
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Figura IV-26. Dependéncia com a freqiiéncia da temperatura onde ocorre o maximo de ¢”
(T'm) e do valor maximo de &” (¢”,), para cada um dos processos de dispersao dielétrica
observados entre 50 e 200 K (Figura 1V-25), na cerdmica de PN. As linhas sdlidas

representam apenas uma guia para os olhos.

O segundo processo de dispersao dielétrica, observado na Figura IV-25,
ocorre em torno de 135 K. Nesse processo, T', ndo muda com a variagédo da
frequéncia de medida, mas uma continua diminuigdo de ¢”,, com o aumento da
frequéncia, pode ser observado na Figura IV-26. Em ceramicas de SBN, alguns
autores [26,75,76,77] tém observado um processo de relaxacdo que provoca a
dispersao da permissividade elétrica em um amplo intervalo de temperaturas
(125-300 K). Bursill e Lin [26] associaram este comportamento a existéncia de
superestruturas incomensuraveis no SBN. De acordo com esses autores, nesse
intervalo de temperaturas, a modulagado dos ions oxigénio no plano (0,0,z/2) é a
base dessa incomensurabilidade. Como discutido na secao 11.10, tal modulagao
provoca um efeito similar ao da duplicagdo da cela unitaria tetragonal na dire¢cao

[001], favorecendo a inclinagdo dos octaedros de oxigénio no plano a-b,
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consequentemente, origina-se a superestrutura ortorrémbica, causando dispersao
dielétrica nessa regido de temperaturas.

Tanto a origem dos processos de dispersao dielétrica, observados em baixas
temperaturas, quanto a evolucédo desses processos com a adicdo de dopantes na

estrutura do PN, serdo analisados ao decorrer deste trabalho.

Conclusodes parciais

As propriedades dielétricas da ceramica de PN foram investigadas numa
ampla faixa de frequéncias (100 Hz — 2 GHz) e temperaturas (15-880 K). Segundo
as caracteristicas da transigcao de fase ferro-paraelétrica e do ajuste pela lei de
Curie-Weiss, a transigcao de fase € do tipo “normal” e de primeira ordem. Por outro
lado, os parametros de ajuste, segundo a equacdo de Santos-Eiras, sugeriram
que a transi¢ao € do tipo “difusa incompleta”, embora esses parametros tenham
se apresentados dependentes da frequéncia, o que n&o é esperado segundo este
modelo.

Pela primeira vez, trés processos de dispersao dielétrica foram observados na
ceramica de PN. Um deles em altas frequéncias (~600 MHz), associado com a
relaxagado dipolar que ocorre em todos os materiais dipolares (incluindo os
ferroelétricos) nessa faixa de frequéncias. Um outro em freqléncias
intermediarias (~2 MHz) que foi observado com mais intensidade em
temperaturas em torno da transicdo de fase ferro-paraelétrica, e que poderia estar
relacionado com a influéncia da condutividade do material na transigao.

A forte dispersdo dielétrica em baixas frequéncias foi associada a
condutividade do material, que se manifesta ndo somente para temperaturas
superiores a T, mas também para temperaturas inferiores a da transicao.
Segundo as energias de ativagdo calculadas, sugeriu-se que o0s principais
portadores de carga, que participam do processo condutivo, sdo as vacancias de
oxigénio duplamente ionizadas, para temperaturas tanto inferiores quanto
superiores a T A partir da andlise dos parametros B e 1, que caracterizam o
processo condutivo no dominio do tempo, observou-se uma anomalia no entorno
da transicao de fases ferro-paraelétrica. A diminuigdo de 3, ao redor da transigao,
sugere que a transicao de fase pode estar sendo afetada pelo processo
condutivo, sendo este, a possivel causa pela forma alargada da transi¢ao ferro-

paraelétrica, na ceramica de PN. Outros dois processos de dispersao dielétrica,
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que nao tinham sido anteriormente observados para materiais de PN, foram
observados em baixas temperaturas (abaixo de 200 K). Um deles apresenta uma
forte dispersao e aparece em temperaturas menores a 110 K, e foi associado a
uma transicao de fase que, ao que parece, € intrinseca a todos os materiais com
estrutura TB e formula estrutural (A1)«(A2)s«Nb1oO30. O outro, aparece em
temperaturas ligeiramente superiores a do primeiro processo, no caso do PN, e
pode ser relacionado com a existéncia de superestruturas incomensuraveis,

similarmente ao observado em materiais de SBN.

IV.1.c) Ceramicas de PN Dopadas com Ti**

Obtencédo das cerdmicas e densificacdo

Como comentado na segdo experimental, o ion Ti** foi adicionado & estrutura
do PN de forma estequiométrica, segundo a formula PDbq+x(TixNb1.x)206
(PTN100x), com x = 0,05 e x = 0,1. Maiores quantidades de Ti** nao foram
adicionadas ja que o limite de solubilidade deste ion, na estrutura do PN, foi
observado como sendo x = 0,1 [19]. O procedimento de obtencdo das ceramicas
de PN+Ti** foi o0 mesmo utilizado na obtencéo da ceramicas de PN pura, como foi
descrito detalhadamente na secéo IV.1.a), e de forma resumida pode ser descrito
como: PTN + 2 % em peso de PbO, calcinado a 1050 °C, por 3,5 h, e,
posteriormente, tratado a 1300 °C, por 1 h. A sinterizacao foi realizada a 1270 °C,
por 4,5 h, depois de ter adicionado mais 3 % em peso de PbO em excesso. Em
todos os casos, as ceramicas obtidas apresentaram-se monofasicas, com fase TB
ortorrdbmbica a temperatura ambiente, como ilustrado pelos perfis de DRX da
Figura IV-27.
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Figura IV-27. Perfis de difracao de raios X, a temperatura ambiente, das ceramicas de PN
pura e dopada com Ti*, Pb1.x(TixNb44)20s ou PTN100x. (indexag¢ao segundo a estrutura
do PN TB ortorrémbica, ficha JCPDS 11-0122).

A Figura IV-28 mostra o comportamento da densidade aparente relativa em
funcdo do contetdo de Ti**, para as ceramicas de PN e PTN. A densidade
aumentou gradualmente com o aumento do contetido de Ti**, chegando até um
valor proximo de 98 % da densidade ideal para a ceramica PTN10. Este resultado

€ extremamente importante devido a dificuldade de densificagdo do material PN.
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Figura IV-28. Densidade aparente relativa em funcdo do contetdo de Ti**, x, para as
ceramicas de Pb1.(TixNb14)20s. As linhas soélidas representam apenas uma guia para os

olhos.
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Propriedades e fenomenologia

Na Figura 1V-29 esta ilustrado o comportamento das partes real e imaginaria
da permissividade elétrica em funcado da temperatura para as ceramicas de PTN,
em 10 kHz. Pode ser observado claramente o aumento de T, com o aumento do
conteudo de Ti*". T, apresentou valores de 537 e 560 °C para as ceramicas de
PTN5 e PTN10, respectivamente. Levando-se em consideracado a potencialidade
dos materiais de PN para serem utilizados como piezoelétricos de alta
temperatura, principalmente por sua elevada temperatura de Curie, pode-se
concluir que a dopagem com Ti** & uma excelente alternativa para aplicagées em
altas temperaturas onde outros materiais, incluindo o PN puro, ndo poderiam ser
utilizados por encontrar-se no estado paraelétrico. Por outro lado, o valor maximo
da permissividade elétrica (¢'m) se mantém praticamente constante entre a
ceramica pura e a dopada com x=0,05. Ja na ceramica dopada com x=0,1, ocorre
uma diminuicdo desta grandeza com respeito as outras ceramicas. Tanto o
aumento de T, quanto a diminuicdo de &', observados na Figura IV-29, séo
indicativos de que o Ti** foi incorporado a estrutura das ceramicas de PN.

Na Figura IV-29, pode ser observado também que as cerdmicas de PN
dopadas com Ti** apresentam uma transicdo de fases ferro-paraelétrica menos
alargada quando comparadas com a ceramica de PN pura. Tanto na ceramica
PTN5 quanto na PTN10, a transicdo de fase apresentou as caracteristicas de
uma transicdo do tipo “normal”, onde ocorre o aumento abrupto da
permissividade na temperatura de transicao e sua gradual diminuicdo, no estado
paraelétrico. A temperatura de maximo, das partes real e imaginaria da
permissividade elétrica, coincide nas duas ceramicas dopadas, sendo um outro
indicativo do carater “normal” da transicdo. Contudo, similarmente ao observado
na ceramica de PN pura, as ceramicas dopadas apresentaram um processo
condutivo dc, superposto ao pico esperado para &’, que se manifesta
principalmente no comportamento de ¢” para temperaturas em torno e superiores

aTm.
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Figura IV-29. Dependéncia, com a temperatura, das partes real e imaginaria da
permissividade elétrica, para as ceramicas de PTN a 10 kHz. A curva da ceramica de PN

pura foi adicionada para fins de comparagao.

A Figura IV-30 ilustra o inverso da permissividade elétrica em funcdo da
temperatura para as ceramicas de PTN. Nos dois casos, a lei de Curie-Weiss se
cumpre em temperaturas ligeiramente maiores que Tn,. Um aspecto interessante é
que a diferenca entre T, e a temperatura onde comeca o comportamento linear
do tipo Curie-Weiss diminui com o aumento do contetido de Ti**. Esta diferenca
tem um valor de ~40 °C para a ceramica de PN, de ~20 °C para a PTN5, e, de 10
°C, no caso da ceramica PTN10. Similarmente ao observado na ceramica de PN,
os valores da temperatura de Curie Weiss (519 e 530 °C, para as ceramicas de
PTN5 e PTN10, respectivamente) foram menores que as respectivas Ty's das
ceramicas dopadas, sugerindo que, em todos os casos, a transicdo de fase ferro-

paraelétrica € do tipo normal e de primeira ordem [46].
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Figura IV-30. Dependéncia, com a temperatura, do inverso da permissividade elétrica, em

temperaturas acima da T,,, para as ceramicas de PTN5 e PTN10, em 10 kHz.

A dependéncia com a frequéncia das partes real e imaginaria da
permissividade elétrica, para as ceramicas PTNS e PTN10, esta ilustrada na
Figura IV-31. De forma similar ao observado na cerédmica de PN, as ceramicas
dopadas apresentam dois processos de dispersao dielétrica na faixa de
freqiéncias estudada. Um deles, em baixas freqléncias, pode ser associado a
processos condutivos, como no caso da ceramica de PN puro. O outro, ocorre na
faixa de freqiéncias entre 1 e 10 MHz, manifestando-se com maior intensidade
em temperaturas em torno da temperatura de transicao ferro-paraelétrica, para

ambas ceramicas dopadas.
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Figura IV-31. Dependéncia, com a temperatura e com a freqiéncia (regido de baixas
freqUéncias), das partes real e imaginaria da permissividade elétrica para as ceramicas
de PTN.

Com o objetivo de estudar a evolugéao do processo condutivo com a adigao do
dopante, foi realizado um procedimento similar ao utilizado na ceradmica de PN. A
dependéncia, com a frequéncia, da componente imaginaria do modulo dielétrico
para as ceramicas de PTN esta ilustrada na Figura IV-32. O ajuste com a fungao
de distribuicdo de Cole-Cole esta também representado, pelas linhas solidas
nessa figura, para algumas temperaturas representativas. Similarmente ao
observado na ceramica de PN puro, na fase ferroelétrica (T<T,) ocorre
simultaneamente o aumento de f,, e a diminuicdo de M”,, com o aumento da
temperatura. Ja na fase paraelétrica (T>Ty), M”, muda seu comportamento e
comeca a aumentar com o aumento da temperatura. Contudo, pode ser
facilmente observado que a adicdo de Ti** proporciona maior variacéo nos valores
de M”,, com o aumento da temperatura, de tal forma que, no caso da ceramica
PTN10, € menos pronunciada a diferenca entre os seus valores na fase

ferroelétrica em relagao aos da fase paraelétrica.
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Figura IV-32. Dependéncia com a freqliéncia da componente imaginaria do médulo
dielétrico para as ceramicas de PTN. As linhas solidas representam o ajuste das curvas,

para algumas temperaturas representativas, a partir da distribuicdo de Cole-Cole

(equacao (19)).

O procedimento seguido para se analisar, no dominio do tempo, os resultados
obtidos no dominio da frequéncia, foi 0 mesmo utilizado no caso da ceramica de
PN. Assim, foi obtida a evolugao térmica do parametro 3 e <t> para as ceramicas
de PN dopadas com Ti**. O parametro B apresentou, em todos os casos, um
comportamento similar ao observado na ceramica de PN, indicando que a
dopagem com Ti** nao afeta significativamente a interacdo entre os ions
responsaveis pelo processo de relaxagao. A dependéncia com a temperatura de
<t>, para as ceramicas de PTN, esta ilustrada na Figura IV-33. Os resultados
obtidos para a ceramica de PN foram adicionados para fins de comparagado. Em
todos os casos, pode ser observada uma dependéncia de <t> com a temperatura,
do tipo exponencial decrescente para temperaturas afastadas da de transicdo de
fase. Pode-se perceber que o aumento de <t>, que ocorreu em torno da
transicdo, é menor assim que o contetido de Ti*" vai aumentando, apresentando

um comportamento com a temperatura, similar ao mostrado pela parte real da
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permissividade elétrica (ver Figura 1V-29), para a ceramica de PN e as dopadas
com Ti*". Assim, levando-se em consideracéo que <t> é diretamente proporcional
a ¢ e inversamente proporcional a condutividade elétrica, pode-se afirmar que,
em torno da transicdo, a influéncia da condutividade elétrica sobre <t>, é

desprezivel quando comparada a influéncia de ¢’.
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r —2—PTN10

3,0
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<t> (ms)
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0’0 A 1 A 1 A 1 A
440 480 520 560 600
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Figura IV-33. Dependéncia com a temperatura do tempo de relaxacdo médio <t>, para as
ceramicas de PTN. A curva da ceramica de PN foi adicionada para fins de comparacao.

As linhas sélidas representam apenas uma guia para os olhos.

Na Figura IV-34 esta representada a dependéncia, com a frequéncia, da
condutividade ac (c’) para as ceramicas de PTN em diferentes temperaturas. O
comportamento geral desta grandeza é similar ao observado na ceramica de PN.
O valor da condutividade dc, extrapolado para ®—0, na ceramica PTN10 (1><10'6
Q‘1cm'1) foi maior na temperatura de transi¢cédo (563 °C), quando comparado com
aquele apresentado pelas ceramicas PN e PTN5 (~ 5x107 Q'cm™), também nas
suas temperaturas de transi¢cdo (517 e 537 °C, respectivamente). Contudo, para
temperaturas menores que a de transicdo, os valores de condutividade dc,
apresentados pelas diferentes composi¢oes (Figura 1V-23 e Figura 1V-34), séo
praticamente independentes da concentragdo do dopante. Esse resultado sugere
que a adicdo de Ti*' ndo esta afetando o processo condutivo na ceramica de PN.
Por outro lado, embora a ceramica PTN10 apresente maior valor de o4, em torno

de Tn, as caracteristicas de sua transicdo de fase ferro-paraelétrica estdo mais
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proximas as apresentadas por um ferroelétrico com transicao de fase do tipo
normal, quando comparada com a ceramica de PN (ver Figura 1V-29 e Figura
IV-30). Esse resultado indica que, embora o processo condutivo pode estar
afetando a transicdo de fase ferro-paraelétrica, tal processo ndo € o principal
responsavel pela forma alargada da transicdo de fase apresentada pela ceramica
de PN.

—=— 450 °C
—o—470°C
—o—490 °C
—e— 500 °C
——510°C
——520°C
—— 530 °C
—v—540°C
——550°C
—— 560 °C
—x—570°C
—«— 580 °C
—— 600 °C

10° .103 _ 10*
Frequéncia ( Hz )

Figura IV-34. Dependéncia (escala log-log) com a freqliéncia, da condutividade ac, ¢,

para as ceramicas de PTN em diferentes temperaturas.

Alguns pesquisadores [109,110] observaram uma forte dependéncia dos
parametros § e A, da equagdo de Santos-Eiras (equacéo (5)), com a porosidade
apresentada por ceramicas ferroelétricas do tipo perovskita. Eles verificaram que
as ceramicas mais porosas apresentavam um aumento no parametro A, o qual
caracteriza a difusividade da transicao ferro-paraelétrica, e, valores do parametro
g, proximos de 2. No caso das ceramicas de PN, a adicdo de Ti** favorece a
densificagcdo, como comentado anteriormente. Por outro lado, a cerdmica com

menor fracdo de poros (PNT10) foi a que apresentou a menor diferenga entre a
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Tm € a temperatura a partir da qual a lei de Curie Weiss foi satisfeita (ver
comentarios da Figura 1V-30). Também, essa cerdmica apresentou uma transigéo
de fase ferro-paraelétrica, menos alargada do que a observada na ceramica de
PN, com um aumento acentuado dos valores de ¢’, em Tp,.. Assim, aparentemente,
a porosidade é o fator principal que afeta a transicido de fase ferro-paraelétrica
nas ceramicas de PN e PTN, aumentando a largura da transigéo, e, aparentando
uma transi¢ao do tipo difusa, quando na realidade é do tipo normal.

As propriedades dielétricas das ceramicas de PN dopadas com Ti** foram
analisadas também em baixas temperaturas, com o objetivo de investigar a
influéncia da dopagem nos processos de dispersao dielétrica, observados na
ceramica de PN, em temperaturas inferiores a 200 K. A Figura 1V-35 ilustra a
dependéncia, com a temperatura e frequéncia, das partes real e imaginaria da
permissividade elétrica para as ceramicas de PTN, na faixa de temperaturas entre
15 e 300 K. Similarmente a ceramica de PN, podem-se perceber dois processos
de dispersao dielétrica entre 50 e 200 K. A dopagem com Ti**, aparentemente nao
afeta o comportamento dielétrico apresentado pela ceramica de PN em baixas
temperaturas, ja que a forma e a temperatura onde ocorrem estes dois processos
sao similares para as trés composicdes estudadas. Com base neste resultado
pode-se induzir que no PN dopado, durante o aquecimento, também ocorre uma
transicdo de fase de monoclinica (m) para uma fase intermediaria, provavelmente
composta pela fase com simetria ortorrbmbica (m2m) com a superposigao de
superestruturas incomensuraveis, como ja observado em ceramicas de SBN [26]
e comentado anteriormente. Por sua vez, entre 130 e 200 K, o material
possivelmente passa para uma fase com simetria ortorrbmbica (m2m), que € a
temperatura ambiente. Portanto, os trés processos de dispersao dielétrica
(incluindo a transicdo de fase ferro-paraelétrica), ocorrem no material dopado,
como nos outros materiais que apresentam estrutura TB com férmula estrutural
(A1)x(A2)5xNb19O30. No decorrer deste trabalho, serdo analisadas as propriedades
dielétricas, em baixas temperaturas, de um outro material com a mesma estrutura
e férmula estrutural, neste caso o PN+Ba?* (PBN), para diferentes composicoes.
O comportamento dielétrico dessas ceramicas sera levado em consideracio para

corroborar (ou ndo) a hipétese anterior.
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Figura IV-35. Dependéncia, com a temperatura e freqiéncia, das partes real e imaginaria
da permissividade elétrica para as ceramicas de PTN, na faixa de temperaturas entre 15
e 300 K.

Propriedades e aplicacoes

Na Figura 1V-36 esta ilustrado o comportamento do fator de qualidade (Qn,) do
modo de vibracdo de espessura de um disco, e a permissividade elétrica a
temperatura ambiente, em fungdo do contetido de Ti**, para as ceramicas de
PTN. Como pode ser observado, a permissividade elétrica, a temperatura
ambiente, diminui com o aumento do contetido de Ti**, o qual € uma caracteristica
desejavel para aplicagées em altas frequéncias. Como ilustrado na Figura IV-29, a
permissividade elétrica do material permanece praticamente constante, desde a
temperatura ambiente até aproximadamente 400 °C, para o caso da ceramica de
PN e, até 500 °C, para o caso das ceramicas dopadas. Este comportamento pode
garantir uma boa estabilidade térmica de transdutores eletro-mecanicos
fabricados com estas ceramicas. Por outro lado, o fator de qualidade mecanico
apresentou valores baixos para todas as composi¢cdes (<20), comparaveis com

aqueles de piezo-ceramicas de tipo “soft” [82]. Materiais com baixo fator de
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qualidade sado desejaveis para a fabricacdo de transdutores ultra-sbnicos de

banda larga, principalmente no caso de receptores.
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Figura IV-36. Fator de qualidade (Qn,) e permissividade elétrica a temperatura ambiente
em funcdo do contetido de Ti** para as ceramicas de PTN. As linhas sélidas representam

apenas uma guia para os olhos.

A Tabela IV-IV resume as principais propriedades dielétricas e piezoelétricas
das ceramicas de PTN. Pode ser observado que o fator de acoplamento
longitudinal (ks3) permanece constante, em torno de 0,35, independentemente do
contetido de Ti** adicionado. Ndo foi possivel medir o fator de acoplamento
transversal (k31) na ceramica de PN devido a baixa atividade piezoelétrica deste
modo de vibragdo. Contudo, esta grandeza aumenta quando o contetido de Ti** é
aumentado, reduzindo a anisotropia piezoelétrica (razao kss/ ks1). Altos valores de
anisotropia piezoelétrica sao desejaveis para otimizar a performance de
transdutores ultra-sénicos que trabalham no modo de espessura, devido a
pequena influéncia das vibragdes do modo planar. Embora a adigdo de Ti**
diminua a anisotropia piezoelétrica, em todos os casos, ela apresentou valores
consideravelmente maiores que aqueles observados em piezo-ceramicas
convencionais, como por exemplo, em ceramicas a base de PZT em que kzs/ k31 ~
2 [82].
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Tabela IV-IV. Propriedades dielétricas e eletromecénicas das ceramicas de PN e PTN.

ka1 ka3 k3alkaq Qn Tm(°C) &’ (30°C)
PN - 0,35 - 6 517 227
PTN5 0,016 0,36 22,5 13 537 165
PTN10 0,031 0,35 11,3 16 563 140
Ref [17] - - 717 10 534 340
Ref [17] - - 6,2 32 540 430
Ref [111] - 4.1 - 22 540 -

ks, - fator de acoplamento transversal, ks; - fator de acoplamento longitudinal, Q,, - fator de
qualidade mecénico para o modo de vibragdo de espessura de um disco, T, - temperatura
de permissividade maxima, ¢’ (30°C) - permissividade a temperatura ambiente e ¢’,, - valor
maximo da permissividade.
+

ki/ Ko

Conclusbes parciais

As composicdes de PN dopadas com Ti*" apresentaram a fase com simetria
ortorrdmbica m2m (ferroelétrica) & temperatura ambiente. A dopagem com Ti**
favoreceu a densificagao da ceramica de PN (~98% para o PTN10), o que é de
extrema relevancia devido a dificuldade para obter materiais de PN com alta
densidade.

Com o aumento do contelido de Ti** foi verificado o deslocamento da
temperatura de Curie para temperaturas superiores, de forma que a ceramica
PTN10 apresentou uma temperatura de Curie 46 °C acima da apresentada pela
ceramica de PN puro. Assim, as ceramicas de PN dopadas podem ser utilizadas
em aplicacdes onde se requer altas temperaturas de operacao.

A condutividade apresentada pela ceramica de PN, que comecga a manifestar-
se em temperaturas inferiores a de transicao ferro-paraelétrica, esta presente
também nas ceramicas dopadas. Contudo, o valor da condutividade foi similar,
independentemente do contetudo de Ti** para cada temperatura, o que sugere
que a dopagem com Ti** nao interfere consideravelmente no processo condutivo
da ceramica de PN. Descartou-se a possibilidade do processo de condutividade
dc ser o responsavel pelo aumento da largura da transigao ferro-paraelétrica, nas
ceramicas de PN. Concluiu-se que a porosidade € o principal fator.

Os processos de dispersao dielétrica, apresentados pela ceramica de PN em
temperaturas inferiores a 200 K, foram verificados, também nas cerémicas

dopadas, sem diferencas apreciaveis. Ao que parece, todos os materiais
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ferroelétricos com estrutura TB, e formula estrutural (A1)x(A2)sxNb1oO30,
apresentam trés processos de dispersao dielétrica, na faixa de temperaturas entre
15 K e a temperatura de transigcao ferro-paraelétrica. Tais processos podem estar
associados com uma transicao entre duas fases ferroelétricas (em torno de 100
K), com a formagdo de superestruturas incomensuraveis, € com a propria
transicdo do estado ferroelétrico ao estado paraelétrico.

A dopagem com Ti** diminuiu a permissividade elétrica & temperatura
ambiente, o que € uma caracteristica desejavel na fabricagcdo de dispositivos para
operar em altas frequéncias. Dispositivos fabricados com as ceramicas de PN
seriam estaveis termicamente até temperaturas em torno de 500 °C. Além disso,
baixos valores do fator de qualidade mecanico foram verificados para todas as
ceramicas estudadas, resultado que pode ser aproveitado para a fabricacdo de
transdutores eletro-mecéanicos de banda larga, principalmente na recepgao de
sinais acusticos. As ceramicas de PN, puro e dopado, tém grande potencialidade
para a fabricacao de transdutores que operarem no modo de vibragcdo espessura,
devido a sua alta anisotropia piezoelétrica (kss/ks1), quando comparada a de

piezo-ceramicas convencionais, como as de PZT.
IV.2 Ceramicas ferroelétricas de niobato de chumbo e bario

IV.2.a) Analise Microestrutural, Estrutural e de Textura

Na Tabela V-V estao listados os valores de densidade aparente relativa e da
temperatura de sinterizacdo das ceramicas de PN+Ba?* (PBN), forjadas a quente.
Como pode ser observado, conseguiu-se uma boa densificagao pois, em todos os
casos, a densidade foi maior ou igual a 95 %. Considerando a dificuldade de
obtencao e densificacdo de ceramicas a base de PN, incluindo as dopadas com
bario, como comentado na secdo introdutéria, as ceramicas fabricadas

apresentaram qualidade para a analise e interpretagao de suas propriedades.
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Tabela IV-V. Densidade aparente relativa e temperatura de sinterizacdo das ceramicas

de Pb,Ba;«Nb,Og, forjadas a quente.

PBN56 PBN60 PBN63 PBN66 PBN70
x=0,56 x=0,60 x=0,63 x=0,66 x=0,70

Densidade
96 96 98 96
relativa (%)

Temperatura de
1290 1290 1270 1260 1260
sinterizagao (°C)

A Figura IV-37 ilustra a microestrutura de cada uma das ceramicas de PBN,
observada nas direcdes (F) e (P)®. Em concordancia com os resultados de
densidade (Tabela IV-V), a ceramica PBNS56 apresentou um volume de poros
maior quando comparada com as de outras composi¢cées. Por outro lado, pode
ser facilmente observado que a ceramica PBN66 apresenta uma microestrutura
bastante uniforme e com baixa porosidade. Na composicdo PBN60 ocorreu
crescimento anormal dos grados e, consequentemente, a formagcdo de uma
microestrutura dupla com grados que atingem tamanhos em torno de 200 um e
outros com tamanhos bem menores. Como o contorno de fases morfotropico
(entre as simetrias tetragonal 4mm e ortorrémbica 2mm), desta solugédo sdlida,
encontra-se aproximadamente na razdo Pb?*/Ba®*=63/37, possivelmente a partir
da composicdo PBN60 esta comecando a formagao da fase com simetria
ortorrdbmbica, a qual estaria coexistindo com a fase com simetria tetragonal e,
consequentemente, dando lugar a uma dupla microestrutura. A ceramica PBN70
também apresentou crescimento anormal de grdos e micro-trincas em sua
microestrutura. Seguindo o diagrama de fases (Figura 1I-9), esta ceramica se
encontraria no lado ortorrdmbico. Como foi comentado na segao introdutoria, a
presenca de dominios de 90 °, comum nesses materiais, favorece a formacao de
tensdes mecanicas internas que, conjuntamente, com as tensdes geradas durante
o forjamento a quente, podem ter levado a presenga de micro-trincas na

ceramica. Ja o crescimento anormal dos grédos deve ter sido gerado pela

® A nomenclatura, referente aos cortes das ceramicas de PBN forjadas a quente, pode ser
encontrada na seg¢éao lll.2, no capitulo PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL.
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temperatura escolhida para o forjamento a quente. Nesse caso especifico, a
temperatura de sinterizagdo (1260 °C) foi 10 °C maior que a ideal, porque em
temperaturas menores nao estava ocorrendo o forjamento da ceramica, o qual é
determinante para a obtencdo de textura. Esse fato pode ter levado ao
crescimento anormal dos grdos. As ceramicas PBN56, PBN63 e PBNG66
apresentaram microestrutura mais uniforme, embora se observe diferengas entre
aquelas das diregdes (F) e (P), para cada composi¢cdo. No caso das amostras,
que representam as faces em que foi aplicada a pressao durante o processo de
densificagdo (P), pode-se perceber a presenga de graos com maiores dimensdes
do que no caso das outras amostras (as F). Na realidade, na face (P), os graos
(alongados), tipicos do PBN, encontram-se preferencialmente, com seu eixo
maior ao longo do plano da figura. J4, na face (F), observa-se o corte da seg¢ao
transversal dos graos, em sua maioria. Segundo esse resultado, pode-se afirmar
que as microestruturas observadas possuem certo grau de textura. Portanto, resta
se confirmar que, ocorrendo o habito de crescimento dos graos (ou seja
crescimento em uma diregdo cristalografica preferencial), ocorra também textura
cristalografica do material. Isso poderia se esperar por diferengas nos perfis de

difragao de raios X entre cada uma das direcdes (F e P).
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Figura IV-37. Microestrutura das ceradmicas de PBN forjadas a quente, observada por
MEV, nas dire¢des (F) e (P). A barra tem um valor de 20 um, exceto para o caso das

ceramicas PBN60 e PBN70, onde assume o valor de 50 um.

Na Figura IV-38 estdo ilustrados os perfis de difragdo de raios X das
ceramicas de PBN estudadas. Perfis de referéncia do PBN nas fases com
simetria tetragonal e ortorrbmbica também foram adicionados para facilitar a
analise dos resultados. Como pode ser observado, a ceramica PBN56 apresentou
todos os picos da fase com simetria tetragonal (4mm) esperada. Contudo, pode-
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se perceber que os picos dos planos (530) e (320) da fase com simetria tetragonal
tém um outro pico superposto em cada caso. Os picos superpostos podem ser
relacionados com os planos (150) e (280), respectivamente, da fase com simetria
ortorrbmbica (m2m) do PBN, como ressaltado na figura. As ceramicas com
composi¢coes PBNG0O e PBNG63 apresentaram claramente a mistura das duas
fases (grupo pontual 4mm e m2m). Esse resultado era esperado por serem as
composic¢des situadas no contorno de fase morfotrépico, segundo o diagrama de
fases do PBN (Figura 11-9). Ja nas ceramicas PBNG66 e PBN70, em que se espera
a fase ortorrbmbica como Unica, ainda persistem algumas reflexées pertencentes
a fase com simetria tetragonal, as quais estdo destacadas na figura. Na
composicao PBN70, os picos associados a reflexbes da fase com simetria
tetragonal apresentam baixa intensidade. O resultado anterior sugere que uma
ampla regiao de composi¢cdes de PBN, a esquerda e a direita do contorno de
fases morfotropico, apresenta a mistura das fases com simetrias tetragonal (4mm)
e ortorrdbmbica (m2m) no material policristalino. Pelo fato das ceramicas PBN56 e
PBN70 apresentarem uma quantidade pequena (associada com a intensidade
das reflexdes) da fase adicional (ortorrémbica e tetragonal, respectivamente) se
poderia pensar que o limite de coexisténcia das duas fases deve estar em alguma
composicdo proxima a PBN56, no caso tetragonal e, a PBN70, no caso da fase
com simetria ortorrombica. Um comportamento similar foi observado por Guo [68],
quem fez referéncia as composi¢cées de PBN no lado tetragonal do diagrama de
fases da seguinte maneira: “com fase 4mm como sendo majoritaria”. E, da

mesma forma, para composic¢des situadas na parte ortorrdbmbica do diagrama.
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Figura IV-38. Perfis de difracédo de raios X das 5 ceramicas de PBN estudadas. O simbolo

bolo “t” a fase com simetria

’

e, 0sim

“0” refere-se a fase com simetria ortorrombica (m2m)

tetragonal (4mm) do PBN.
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Outro resultado muito interessante, que pode ser observado na Figura IV-38
e que é comum para todas as composi¢des analisadas, é a diferenga nos perfis
de difragdo de raios X entre as amostras analisadas na face (F) e na face (P).
Como sugerido durante a analise microestrutural, o arranjo preferencial dos graos
nas ceramicas de PBN estudadas, em conjunto com o habito de crescimento
cristalografico de tais graos, poderia resultar em uma diferenga nos perfis de
difracdo de raios X entre as faces (F) e (P). Em todos os casos, os picos que
apresentaram maior diferenca entre ambas faces da ceramica foram indexados e
destacados na Figura 1V-38. Péde ser observado claramente que, para todas as
composicoes, os picos pertencentes as reflexdes de planos (hk0) aparecem com
maior intensidade nas amostras (P) do que nas amostras (F). Em alguns casos,
reflexdes com alta intensidade nas amostras (P) ndo séo visiveis nas amostras
(F), como, por exemplo, a reflexdo do plano (150) da fase com simetria
ortorrdbmbica, e as dos planos (320) e (630) da fase com simetria tetragonal, na
ceramica PBNG60. Por outro lado, os picos pertencentes as reflexdes dos planos
(0Ql), particularmente do plano (002) da fase com simetria tetragonal, e do (004),
da fase com simetria ortorrdbmbica, se manifestam com maior intensidade na face
(F) de todas as ceramicas do que na face (P). Os graos das ceramicas de PBN,
que nao sao equiaxiais, cresceram preferencialmente em planos perpendiculares
a diregado de pressao, como verificado pelas microestruturas, ja que a pressao
aplicada, na face (P) das ceramicas, durante o processo de sinterizagao impede o
crescimento dos graos nessa direcdo. Dessa forma, pode-se afirmar que,
similarmente, ao caso de ceramicas de SBN [72], ceramicas de PBN apresentam
habito de crescimento cristalografico, o qual consiste no posicionamento dos
planos (00l) ao longo do gréo, como esquematicamente representado na Figura
IV-39. Embora alguns trabalhos tenham apresentado as propriedades
anisotrépicas em ceramicas de PBN prensadas a quente [24,70,71], a direcao
cristalografica preferencial de crescimento do grao n&o estava estabelecida. Outro
resultado inédito é que o habito de crescimento do grdo ndo muda para
composicoes situadas no lado ortorrbmbico do diagrama de fases. Ou seja,
embora o vetor de polarizacdo experimente uma mudancga de 90 °, o habito de
crescimento do grdo continua sendo o mesmo para as diferentes simetrias. A
polarizagdo espontadnea das ceramicas de PBN, na fase com simetria tetragonal

(4mm), é ao longo da direcao [001] e, na fase com simetria ortorrémbica (m2m) é
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ao longo da diregao [110]. Segundo a analise da microestrutura e dos perfis de
DRX, poder-se-ia esperar uma resposta anisotropica, da polarizacdo, nas
ceramicas de PBN estudadas, que se manifestaria com maior intensidade nas
amostras (F), para o caso das composi¢cdes que apresentam a fase com simetria
tetragonal como majoritaria e, nas amostras (P), para aquelas com fase
majoritaria com simetria ortorrémbica.

E importante destacar que somente com a textura das ceramicas de PBN,
seja possivel detectar as fases adicionais em composigdes como a PBN56 (fase
adicional m2m) e a PBN70 (fase adicional 4mm), através da técnica de DRX.
Nessas ceramicas, a fracao de fase adicional € muito pequena e, somente os
picos intensificados por causa da textura podem ser identificados (ex: os dos
planos (150) e (280) da fase com grupo pontual m2m, na ceramica PBNS5G6,
medida na direcdo (P), e do plano (400) da fase com grupo pontual 4mm, na
composicdo PBN70, medida na direcdo (P)). E por isso que, em outros trabalhos
com ceramicas de PBN sem textura [68], n&o havia sido observada a presenca
dessas fases em composicoes como a PBN56 e a PBN70. Sendo assim, pode-se
esperar que, por exemplo, em uma ceramica com composi¢cao PBN56 sinterizada
de forma convencional (sem textura) nao seria detectada a presenca da fase com
simetria ortorrdbmbica (m2m) com a técnica de DRX. Posteriormente, durante a
andlise das propriedades de uma ceramica de PBN56 sinterizada

convencionalmente, essa hipotese podera ser verificada.

DIREGAO [001]

CELAS UNITARIAS

Figura IV-39. Representacado esquematica do habito de crescimento dos graos nas

ceramicas de PBN.

Na Figura IV-40 esta ilustrada a dependéncia da polarizagdo com o campo
elétrico (em 1Hz), para as ceramicas de PBN nas diregdes (F) e (P), a

temperatura ambiente. Em todos os casos, pode ser observado que a
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dependéncia nao é linear, mas sim histerética, como esperado para um material
ferroelétrico®. A polarizacdo das ceramicas de PBN apresentou um
comportamento anisotropico quando medida entre as dire¢des (F) e (P). No caso
da ceramica PBN56, pode-se perceber claramente que a polarizagdo é maior
quando medida na direcao (F) do que na diregcao (P), resultado que ja era
esperado para composi¢cdes na regiao tetragonal do diagrama de fases. Na
ceramica PBNG60, a polarizagao ainda se manifesta com maior intensidade na
diregao (F), mas a anisotropia € bem menor que no caso da composicdo PBN56,
devido principalmente a maior quantidade de fase com simetria ortorrémbica
presente nessa ceramica, como verificado através da analise de DRX (Figura
IV-38). As curvas de polarizacdo nas diregoes (F) e (P) da ceramica PBNG63
apresentaram, praticamente, os mesmos valores. Somente acima de 10 kV/cm,
observa-se um ligeiro aumento da polarizacdo na direcédo (F) em relagdo a
diregao (P). Esse comportamento indica que as fases com simetria ortorrbmbica
(m2m) e com simetria tetragonal (4mm) estdo, praticamente, na mesma
proporcdo nesta ceramica. De fato, como comentado anteriormente, a
composicao PBN63 € a que marca o contorno de fases morfotropico, por isso, se
esperaria, para ela, uma proporgdo equiparada de ambas as fases. Ja nas
ceramicas PBN66 e PBN70, que se encontram na regido ortorrdbmbica do
diagrama de fases, pode ser observada claramente uma inversdo da polarizagao,
ou seja a polarizagdo é maior na direcao (P). Como comentado anteriormente,
estas ceramicas apresentam seu vetor de polarizagao na diregao [110] e, devido a
textura das ceramicas, os planos (hk0O) estdo situados preferencialmente na
direcdo (P), como ja verificado pela analise de DRX. A drastica diminuicdo da
polarizagdo na ceramica PBN70 quando comparada com as de outras
composi¢coes, pode estar relacionada com a presenga de micro-trincas na

microestrutura.

® Para ensaios em que as intensidades de campo elétrico sejam suficientemente elevadas para

chavear os dominios ferroelétricos.
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Figura IV-40. Dependéncia da polarizagdo com o campo elétrico (em 1 Hz), para as

ceramicas de PBN, nas direcdes (F) e (P), a temperatura ambiente.

Portanto, pela primeira vez, a presenga de diferentes fases (neste caso,
ortorrbmbica (m2m) e tetragonal (4mm), para o PBN ao longo das composi¢des
da solugao solida) pode ser analisada através da mudanga de diregcao do vetor de
polarizagdo em ceramicas ferroelétricas. O padrdao aleatério dos graos em
ceramicas fabricadas convencionalmente ndo permitiria este tipo de analise, o
qual somente poderia ser realizado com o estudo em materiais monocristalinos da

mesma composigao.

Conclusodes parciais

Ceramicas ferroelétricas de PBN com densidades maiores que 95 % da
densidade ideal foram fabricadas via forjamento a quente. A través da analise da

microestrutura por MEV, percebeu-se uma diferenga no padréo dos graos entre
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as amostras medidas na direcao da pressao (P) e na direcdo do forjamento (F).
Tal diferenga se deve, principalmente, ao fato de que, na face (P), os gréos
alongados desse material se encontram preferencialmente ao longo do plano
observado, por causa da pressao aplicada nessa face, aparentando um tamanho
maior. Ja na face (F) dessas ceramicas, 0os graos estdo com seu eixo maior
situado preferencialmente na perpendicular ao plano, mostrando somente sua
secao transversal.

A caracterizacado por DRX revelou que, em uma ampla faixa de composicoes,
ao redor do contorno de fases morfotrdpico, coexistem as fases com simetrias
tetragonal (4mm) e ortorrdbmbica (m2m), mas o limite de coexisténcia das duas
fases deve estar proximo a composicao PBN56, no caso tetragonal, e a PBN70,
no caso ortorrdmbico. Também se verificou para todas as ceramicas de PBN, que
a intensidade das reflexdes pertencentes a planos (hkO) € muito maior nas
amostras analisadas na dire¢cao (P) do que nas amostras analisadas na direcéao
(F). Ja as reflexdes pertencentes aos planos (00l) aparecem com maior
intensidade na direcdo (F), indicando que as cerédmicas de PBN apresentam
graos com habito de crescimento cristalografico, que consiste no posicionamento
dos planos (00l) ao longo do grao, tanto na fase com simetria tetragonal quanto
naquela com simetria ortorrobmbica.

A polarizagao apresentou maiores valores nas diregdes (F) para as ceramicas
com simetria tetragonal majoritaria e, na direcéo (P), para aquelas com simetria
ortorrdbmbica majoritaria, como resultado da mudanga do vetor de polarizagao da
direcdo [001] para [110] ao passar da fase com simetria tetragonal (4mm) a
ortorrbmbica (m2m). Pela primeira vez, a presenga de diferentes fases (com
simetrias ortorrdbmbica (m2m) e tetragonal (4mm) no caso do PBN) foi identificada
através da mudangca de direcdo do vetor de polarizagcdo em ceramicas

ferroelétricas.

IV.2.b) Propriedades e Fenomenologia

Transicao de fase (TB-tetragonal (4mm) — TB-ortorrébmbica (m2m))

Na Figura IV-41 esta ilustrada a dependéncia, com a temperatura, das partes
real e imaginaria da permissividade elétrica, nas dire¢des (F) e (P), das ceramicas
de PBN, em 1 MHz, durante o resfriamento. Similarmente ao comportamento
observado nas curvas de histerese (Figura IV-40), também ¢é observada
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anisotropia dielétrica entre ambas as diregcdes. As ceramicas, que possuem fase
com simetria tetragonal majoritaria, apresentam uma resposta dielétrica mais
intensa na diregéo (F), em torno da transi¢cado de fase ferro-paraelétrica. Apenas a
composicdo PBN63 praticamente ndo mostra anisotropia da parte real da
permissividade elétrica, o que concorda com os resultados observados nas curvas
de polarizagao versus campo elétrico, para esta ceramica (Figura IV-40). Ja nas
ceramicas com simetria ortorrdmbica majoritaria, a resposta dielétrica em torno da
transicéo ferro-paraelétrica foi mais intensa na dire¢ao (P). Esse comportamento,
de resposta dielétrica intensificada na dire¢do [001], foi também observado em
monocristais de PBN [68]. Ja no caso de composi¢des com simetria ortorrdbmbica,
os valores maiores sao observados na direcdo [110] [68]. Tais resultados
confirmam o sucesso alcancado na textura das ceramicas, como também a
potencialidade das ceramicas texturadas de PBN para o estudo do

comportamento anisotropico das propriedades desses materiais.

7,0 0,20
| PBN56

0,0+

-1 L 1 L 1 0’0 , s L 1 L s
100 200 300 o 400 100 200 300 o 4080
Temperatura ( C) Temperatura ( C)

Figura IV-41. Partes real e imaginaria da permissividade elétrica (em 1 MHz), em funcgao
da temperatura, medida nas diferentes dire¢des (F) e (P), em cerdmicas de PBN forjadas

a quente.
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Também se pode perceber, na Figura IV-41, que a permissividade elétrica &
maximizada para composicdoes ao redor do contorno de fase morfotropico
(PBNG6O, PBN63 e PBNGG). Esse comportamento esta melhor ilustrado na Figura
IV-42, que representa a dependéncia, com a composi¢do, da permissividade
elétrica maxima (&'max), Nas diregdes (F) e (P), para as ceramicas de PBN. A
ocorréncia de um contorno de fase morfotropico consiste na coexisténcia
transitoria de uma fase ferroelétrica com respeito outra fase ferroelétrica (no caso,
TB tetragonal 4mm e ortorrdbmbica m2m). As duas fases sdo energeticamente
estaveis. A coexisténcia das fases facilita o chaveamento da polarizacdo devido
ao aumento das possiveis diregdes dos dipolos elétricos. Consequentemente,
espera-se que as grandezas que dependem da polarizagdo sejam maximizadas
na regido do contorno [112]. No caso das ceramicas de PBN, pode-se observar
que, na diregao (P), a composi¢cdao PBN56 apresenta um valor de permissividade
maxima relativa de 4453; ja na ceramica PBN66 este valor chega a 14274, ou

seja, aproximadamente trés vezes maior.

16,0
- —o—(F) 1 MHz
14,0F —o—(P) O
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Figura IV-42. Dependéncia, com a composigao, do valor maximo da parte real da
permissividade elétrica (em 1 MHz), nas dire¢des (F) e (P), das ceramicas de PBN

forjadas a quente. As linhas solidas representam apenas uma guia para os olhos.

Analisando, por sua vez, a componente imaginaria da permissividade elétrica
na Figura 1V-41, pode-se perceber que, exceto para a ceramica PBN70, todas as

curvas apresentam a superposicao de dois picos na faixa de temperatura
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estudada. Esse comportamento foi analisado a partir do ajuste de duas
gaussianas10 aos pontos experimentais, em torno da transi¢cao ferro-paraelétrica,
como pode ser observado na Figura 1V-43. A temperatura em que ocorre 0
primeiro pico vai aumentando com o aumento da concentragdo de chumbo. No
estudo de propriedades dielétricas em monocristais de PBN, proximos ao
contorno de fase morfotropico (no caso, definido como sendo para a composigao
PBNG61,5), Guo [68] observou a existéncia de duas anomalias com a temperatura,
as quais associou a transi¢cdes de fase diferentes. A anomalia, que ocorrou em
temperaturas mais altas (~300 °C), estaria associada a transi¢cao de fase ferro-
paraelétrica do grupo pontual 4mm para o 4/mmm, no aquecimento. A outra
anomalia foi relacionada a uma transicao de fase ferro-ferroelétrica da fase TB de
simetria ortorrdbmbica (m2m) para a de simetria tetragonal (4mm). Assim, em
nosso caso, as ceramicas de PBN poderiam estar passando por duas transicdes
de fase para chegar ao estado paraelétrico, representadas entdo, pelos picos
observados nas curvas de &” versus temperatura (Figura 1V-43). Caso fosse isso,
uma diferenga com a observagao de Guo [68] em monocristais de PBN pode ser
apontada. Segundo os resultados de DRX, as ceramicas de PBN estudadas
apresentam a mistura das fases com simetrias m2m e 4mm a temperatura
ambiente. Dessa forma, no material policristalino, a fragdo do material com
simetria ortorrdbmbica (m2m) estar-se-ia transformando para simetria tetragonal
(4mm), antes da transicdo de fase ferro-paraelétrica, portanto, de 4mm para

4/mmm.

% Nzo se propde aqui, que a fungdo gaussiana seja a mais adequada para representar picos de ¢”
com a temperatura. O objetivo desta analise foi apenas para ressaltar que, no entorno da transigéo
de fase das ceramicas PBN56, PBN60, PBN63 e PBNG66, ocorre a superposicdo de dois

processos.
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Figura 1V-43. Dependéncia, com a temperatura, da parte imaginaria da permissividade
elétrica para temperaturas em torno da transicao ferro-paraelétrica, em ceramicas de
PBN forjadas a quente. Os circulos abertos sdo os pontos experimentais. As linhas
solidas representam a soma das duas curvas gaussianas, representadas individualmente

pelas linhas pontilhadas.

Na Figura 1V-44 esta representada a dependéncia, com a composi¢cdo, dos
parametros de rede das fases com simetrias tetragonal (4mm) e ortorrébmbica
(m2m) presentes nas cerdmicas de PBN, os quais foram calculados a partir dos
perfis de DRX (Figura IV-38) a temperatura ambiente, segundo as expressdes
(26) e (27). Como pode ser observado, no caso da fase com simetria tetragonal
(4mm), o parametro a aumenta continuamente com o aumento da concentragao
de chumbo. Um fato interessante é que a fase com simetria tetragonal, minoritaria
nas composigdbes com x>0,63 (previstas como de simetria ortorrbmbica do
diagrama de fases da Figura 11-9), apresenta uma cela unitaria com base a? bem
maior que no caso das composi¢gdes com simetria tetragonal majoritaria (x<0,63).

Por outro lado, o parametro b da cela unitaria ortorrémbica (m2m) € menor nas
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composi¢goes com x<0,63, aproximando-se dos valores do parametro a,
representando uma distor¢cdo ortorrdombica menor. Dessa maneira, a cela unitaria
da fase com simetria ortorrbmbica, presente nas composicoes com fase
majoritaria de simetria tetragonal, encontra-se mais proxima de uma cela
tetragonal do que aquela nas composi¢cdes com fase majoritaria de simetria
ortorrbmbica. Em ambas as fases, pode-se perceber também que o parametro ¢
aumenta para composicoes proximas ao contorno de fases morfotrépico,
atingindo seu valor maximo na composi¢ao PBN63. O resultado principal que
pode ser extraido da analise do comportamento dos parametros de rede, nas
diferentes composicdes de PBN, é que a fase com simetria tetragonal (4mm),
remanescente nas composigdes com simetria ortorrdmbica majoritaria, nao
pertence a nenhuma das composigdes da regido tetragonal do diagrama, mas que
€ uma fase inerente ao PBN na regido do contorno de fases morfotrdpico. A
analise anterior poderia ser feita da mesma maneira para a fragdo da fase com
simetria ortorrbmbica, nas composi¢cdes com fase com simetria tetragonal
majoritaria. O fato de que as fases com simetria tetragonal e ortorrébmbica tenham
caracteristicas estruturais diferentes, para cada uma das composi¢des estudadas,
justificam como esperado, as diferentes temperaturas da (possivel) transicao
ferro-ferroelétrica (m2m-4mm) e da ferro-paraelétrica (4mm-4/mmm), observada
na Figura 1V-43.
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Figura IV-44. Dependéncia, com a composicao, dos parametros de rede das fases com
simetrias (a) tetragonal (4mm) e (b) ortorrdmbica (m2m) presentes nas cerdmicas de PBN
forjadas a quente. Os parametros de rede foram calculados a partir dos padrdes de DRX,

a temperatura ambiente. As linhas soélidas representam apenas uma guia para os olhos.

Com o objetivo de verificar a hipétese, levantada anteriormente, de que a fase
com simetria ortorrdbmbica (m2m) nao poderia ser detectada pela técnica de DRX,
em uma ceramica de PBN56 sinterizada convencionalmente, devido a pequena
quantidade dessa fase dentro da matriz tetragonal, foi preparada a composigéo
PBN56 de forma convencional e analizada por DRX. A Figura IV-45 ilustra o perfil
de difracado de raios X dessa ceramica, a temperatura ambiente. Como esperado,
todos os picos presentes foram indexados segundo a fase TB tetragonal com
simetria 4mm do PBN. Dentro da resolu¢cdo da medida, ndo foi possivel observar
nenhum pico que evidenciasse a presenga da fase com simetria ortorrdbmbica

(m2m).
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Figura IV-45. Perfil de difracao de raios X da ceramica PBN56 preparada

convencionalmente.

Para investigar a possivel presenga de qualquer fracdo da fase com simetria
ortorrdmbica na ceramica de PBN56 sinterizada convencionalmente, foi realizada
a caracterizacao dielétrica desse material sob diferentes condi¢gdes de contorno
do ponto de vista de seu estado de polarizagdo. Como a direcdo de polarizagéo
da fase com simetria tetragonal 4mm ¢é a [001], uma ceramica com esta fase,
quando polarizada, deveria apresentar uma maior quantidade de planos (001) na
direcdo do campo elétrico aplicado no processo de polarizagdo. Por outro lado,
para uma direcdo perpendicular a diregdo do campo elétrico de polarizagdo, os
planos (hkO) seriam favorecidos. Dessa forma, os resultados de medidas da
permissividade elétrica na direcdo perpendicular e paralela a diregdo de
polarizagdo simulariam o comportamento dielétrico de uma ceramica texturada. A
dependéncia, com a temperatura, de ¢’ e ¢” da ceramica de PBN56 preparada
convencionalmente e medida sob as condi¢cdes anteriormente mencionadas’' esta

ilustrada na Figura IV-46. Pode ser observado um comportamento anisotropico

" A ceramica PBN56, sinterizada convencionalmente, foi polarizada a 3 kV/mm durante 1h.
Eletrodos de ouro foram depositados nas faces, para as medidas dielétricas nas dire¢des paralela

(/) e perpendicular (L) em relagdo ao campo elétrico aplicado no processo de polarizagéo.
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das partes real e imaginaria da permissividade elétrica, similarmente ao
apresentado pela ceramica de PBN56 texturada (Figura IV-41). Na parte real da
permissividade elétrica, pode-se perceber a superposi¢ao de dois picos em ~170
°C e 250 °C, respectivamente, que segundo a discussdo anterior, estariam
associados a uma transicao ferro-ferroelétrica (m2m-4mm) e a transicao ferro-
paraelétrica. Contudo, o comportamento mais interessante foi o apresentado pela
parte imaginaria da permissividade elétrica. Na ceramica medida na diregcao
paralela a do campo elétrico de polarizagdo (//), onde devem estar a maior
quantidade de planos (001), praticamente ndo se observa (dentro da resolugéo
visual) nenhum pico além daquele associado a transicdo de fase ferro-
paraelétrica. Ja na ceramica medida na direcdo perpendicular a do campo de
polarizagdo, um pico bem definido, € observado na mesma temperatura (~170 °C)
onde aparece a anomalia da parte real. Espera-se que, nessa diregcdo, os planos
(hk0) estejam em maior quantidade devido ao estado de polarizagao da ceramica.
Como monocristais de PBN com fase com simetria ortorrbmbica (m2m)
apresentam permissividade elétrica maior na direcédo [110] [68], entdo, a anomalia
ao redor de 170 °C, observada para ¢’ versus temperatura, para a direcio
perpendicular a diregdo de polarizacéo, seria devido a transi¢ao ferro-ferroelétrica

(de m2m para 4mm) da fragcao de fase com simetria ortorrébmbica.

1,0
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6,0 F—o— Medida L TkHz.
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Figura IV-46. Dependéncia, com a temperatura, das partes real e imaginaria da
permissividade elétrica da ceramica de PBN56 preparada convencionalmente, e medida
sob duas condic¢ées diferentes: na direcao paralela (//) e na dire¢cao perpendicular (1) a

do campo elétrico aplicado no processo de polarizacao.
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Na Figura IV-47 esta ilustrado o comportamento da polarizagdo espontanea,
em fungcdo da temperatura, para a ceramica de PBN56 sinterizada
convencionalmente. A polarizacdo foi calculada a partir da integragcéo da corrente
piroelétrica medida durante o processo de despolarizacdo'?, no aquecimento
entre 25 e 325 °C. A curva pode ser dividida em duas regides segundo a taxa
com que a polarizagao varia com a temperatura: a primeira, entre 30 e 170 °C, e,
a segunda, entre 170 e 260 °C. Em torno de 260 °C a polarizagao espontanea
tende a zero, caracterizando assim, a transi¢cao de fase ferro-paraelétrica (4mm-
4/mmm). Em 175 °C, em que ocorre a mudancga da taxa de despolarizacédo com a
temperatura, a direcdo do vetor polarizacdo deve estar mudando entre as
diregbes [110] e [001], devido ao fato da fragdo da fase com simetria ortorrdbmbica
(m2m), estar transicionando para a fase ferroelétrica de simetria tetragonal

(4mm).
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Figura IV-47. Polarizagédo espontanea em fun¢ao da temperatura, para a ceramica de

PBN56 preparada convencionalmente.

'2 Para a medida de corrente piroelétrica, realizada na taxa de 6 K/min, a ceramica de PBN foi

submetida a um processo de polarizagéo a 3 kV/cm por 1 h.
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Na Figura IV-48 estdo representados os espectros Raman'®, em diferentes
temperaturas, para a ceramica de PBN56 sinterizada convencionalmente. Na
regido de baixas freqUéncias, observa-se claramente a presenga de dois picos
situados a 102 e 256 cm™. Por outro lado, aproximadamente em 150 cm™, se
destaca um outro pico, o qual desaparece a partir de 200 °C. Um comportamento
similar foi observado para ceramicas de PBN em ambos lados do contorno de
fase morfotropico [113]. Segundo os autores da referéncia [113], composi¢des de
PBN, localizadas do lado tetragonal do diagrama de fases, apresentam picos em
100 e 250 cm™, os quais ndo estdo presentes naquelas situadas do lado
ortorrdombico do diagrama de fases. Esses autores [113] perceberam um aumento
da intensidade do pico a 150 cm™ para as composicdes apresentando a fase com
simetria ortorrdbmbica. Pode-se concluir, portanto que, na ceramica de PBN
sinterizada convencionalmente, existe a fase com simetria ortorrdbmbica, a qual
estd gerando o pico em 150 cm™. Como essa fracdo de fase com simetria
ortorrdmbica (m2m) se transforma em tetragonal (4mm) em torno de 170 °C, o
pico em 150 cm”' desaparece acima dessa temperatura, como pode ser
constatado nos espectros a 200, 300 e 400 °C. Os picos em 102 e 256 cm™ ainda
podem ser observados no espectro de 200 °C, indicando que, nessa temperatura

a ceramica é monofasica, e de simetria tetragonal (4mm).

® Andlise por espectroscopia Raman realizada em colaboragdo com o professor Dr. Paulo Sérgio

Pizani, do departamento de Fisica, da UFSCar.
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Figura IV-48. Espectros Raman, em diferentes temperaturas, para a ceramica de PBN56

sinterizada convencionalmente.

A Figura IV-49 ilustra o diagrama de fases do sistema pseudo-binario
PbNb,Og - BaNb,Og, na regiao do contorno de fases morfotropico, modificado a
partir das observagdes e analises realizadas neste trabalho. Os pontos com
simbolos pretos e brancos representam, respectivamente, as temperaturas em
que foram observados os picos associados as transicoes ferro-ferroelétrica e

ferro-paraelétrica, determinadas pelos resultados de &” versus temperatura das
ceramicas de PBN forjadas a quente (Figura IV-43). Algumas diferengas podem
ser observadas entre o diagrama de fases aqui apresentado e aquele na
literatura, o qual foi determinado a partir de estudos utilizando material
monocristalino e policristalino preparado convencionalmente [20,68,69]. A
primeira delas é que, em uma ampla faixa de composicdes ao redor do contorno
de fases morfotropico, que inclui todas as composi¢cdes estudadas neste trabalho,
coexistem as fases ferroelétricas com simetrias ortorrémbica (m2m) e tetragonal
(4mm), como observado pela analise dos padrées de DRX a temperatura
ambiente das ceramicas texturadas, e confirmado com a andlise da cerémica

sinterizada convencionalmente. O limite de coexisténcia dessas fases deve
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encontrar-se proximo as composi¢gdes PBNS6 e PBN70, ja que as variagdes e
anomalias nas propriedades do material, associadas a presenca da fase
minoritaria (ou seja, simetria ortorrombica para baixas concentra¢cdes de chumbo
e simetria tetragonal para as altas concentragdes) sdo minimas nestas
composicoes extremas. A regiao de composi¢cdes onde ocorre a transi¢cao ferro-
ferroelétrica (m2m-4mm), é mais alargada do que a estabelecida na literatura,
abrangendo a faixa entre a composicdo PBN56 e a PBN70. Contudo, essa
transicao nao ocorre de maneira que o material, como um todo, se transforma da
fase com grupo pontual m2m para 4/mmm, mas sim que a parte do material com
simetria ortorrdmbica m2m passa para a fase ferroelétrica com simetria tetragonal
4mm, primeiramente antes da transicdo para a fase paraelétrica com grupo

pontual 4/mmm.
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Figura IV-49. Diagrama de fases do sistema pseudo-binario PbNb,Og - BaNb,Og, na
regido do contorno de fase morfotrépico, modificado a partir das observagdes e analises

realizadas neste trabalho.

Propriedades em baixas temperaturas

A Figura IV-50 ilustra as dependéncias, com a temperatura (na faixa de
temperatura entre 15 e 300 K) e frequéncia, das partes real e imaginaria da
permissividade elétrica, para as ceramicas de PBN56 e PBN66, as quais sao
representativas do material estudado, ja que as outras composicoes
apresentaram um comportamento analogo. Similarmente ao observado nas

ceramicas de PN (Figura 1V-25), percebe-se a presenca de dois processos de
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dispersao dielétrica. A diferenga mais visivel entre o comportamento apresentado
pelas ceramicas de PBN, quando comparado com aquele das ceramicas de PN,
foi a faixa de temperaturas onde esses processos acontecem. Em torno de 100 K,
observa-se uma anomalia dielétrica que estaria associada com uma transigéo de
fase de simetria monoclinica (m) para tetragonal (4mm) ou ortorrémbica (m2m),
dependendo da composi¢do. Ja o processo de dispersao dielétrica, que ocorre
em temperaturas superiores, estende-se praticamente até 300 K,
aproximadamente 100 K acima da temperatura observada nas ceramicas de PN.
Outra diferenga significativa é que a temperatura, onde ocorre o pico da parte
imaginaria da permissividade elétrica, muda com a freqiéncia, apresentando um
comportamento similar ao de ferroelétricos relaxores na transigdo de fase ferro-
paraelétrica [33,75,76]. Ao que parece, a desordem estrutural gerada pela
substituicdo de Pb?* por Ba?*, onde os dois ions diferentes ocupam os mesmos
sitios cristalograficos, estaria favorecendo a formacgdo de superestruturas

incomensuraveis, em uma faixa de temperatura mais longa.
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Figura IV-50. Dependéncias, com a temperatura e freqiéncia, na faixa de temperaturas
entre 15 e 300 K, das partes real e imaginaria da permissividade elétrica para as
ceramicas de PBN56 e PBN66 (diregéo (F)), como representativas daquelas observadas

na série de composi¢des de PBN estudada.
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Conclusodes parciais

As propriedades dielétricas das ceramicas de PBN texturadas apresentaram
um comportamento anisotrépico com respeito as diferentes direcbes de medida
((F) e (P)). Nas composigdes situadas do lado tetragonal do diagrama de fases, a
resposta dielétrica foi mais intensa na dire¢ao (F) da ceramica, onde se encontra
a maior quantidade de planos (00l). J&4 nas composi¢cdées do lado ortorrébmbico, a
resposta dielétrica foi maximizada na dire¢édo (P), a qual apresenta a maior
quantidade de planos (hk0). Esse resultado concorda plenamente com o
comportamento apresentado por monocristais de PBN e faz das ceramicas
texturadas, excelentes candidatas para aplicagdbes onde um mesmo corpo
ceramico, cortado em diferentes diregbes, poderia ser utilizado para diferentes
finalidades, além de ser uma opg¢ao para o estudo das propriedades anisotrépicas
do PBN.

As propriedades dielétricas sdo maximizadas para composi¢cées em torno da
composicado PBN63, onde se encontraria o contorno de fases morfotrépico.
Contudo, verificou-se que existe uma ampla faixa de composicdes, incluindo
todas as aqui estudadas, que apresenta a mistura das fases com simetrias
tetragonal 4mm e ortorrdmbica m2m. A presenga de ambas as fases foi
identificada nos perfis de DRX das ceramicas texturadas, devido ao aumento da
intensidade de certos picos (hkO - na direcéao (P), e 00l na direcéo (F)). Embora os
perfis de DRX nao tenham acusado a presenca da fase com simetria ortorrbmbica
na ceramica de PBNSG6, sinterizada convencionalmente, a mesma foi confirmada
através dos resultados das medidas dielétricas dessa ceramica quando
polarizada, e também, pelos espectros Raman analisados em funcdo da
temperatura. Verificou-se que, em toda a regido de coexisténcia das duas fases
(m2m e 4mm), antes do material passar para o estado paraelétrico, ocorre a
transicdo da fracdo de material com simetria ortorrdbmbica para a simetria
tetragonal. Ou seja, que em toda a regido de composicdes estudadas, acontece
primeiramente uma transicdo que muda a simetria de m2m a 4mm, e afeta
somente a fragdo da fase com simetria ortorrdmbica dentro do material, e depois
uma outra transicdo de fase (4mm-4/mmm), onde o material, como um todo,
passa ao estado paraelétrico.

Foi possivel sugerir um novo diagrama de fases para o sistema PBN,

utilizando os resultados obtidos. Incluiu-se a regido de coexisténcia das fases com



111

grupo pontual m2m e 4mm, assim como a regidao onde o material tem a fase Unica
com simetria tetragonal 4mm, antes de transicionar para a fase paraelétrica
4/mmm.

Na regiao de temperaturas entre 15 e 300 K, observou-se a presenga de dois
processos de dispersao dielétrica para o sistema PBN. Diferentemente ao
observado nas ceramicas de PN, o processo, que ocorre nas temperaturas mais
altas dessa faixa, apresentou um comportamento similar ao de ferroelétricos

relaxores, estendendo-se até aproximadamente 300 K.

IV.2.c) Ceramicas de PBN56 Dopadas com La>*

Influéncia da incorporacéo do La®* na estrutura do PBN56

A Figura IV-51 representa os perfis de difragdo de raios X, a temperatura
ambiente, das ceramicas de PBN56 puro e dopado (em peso) com diferentes
quantidades de La,Os (PBN + y % em peso de LayOs), sinterizadas
convencionalmente. Pode-se observar que todas as amostras apresentam picos
pertencentes a fase tetragonal 4mm do PBN. Na ceramica de PBN56 puro néo é
possivel detectar a presenga de fase com simetria ortorrdmbica (m2m) pela
técnica de DRX, como ja comentado anteriormente. Ja nas composigbes com y >
0,5 pode ser observada a presenga de dois picos adicionais superpostos aos
picos situados em 20 = 45,49° e 20 = 56,85°, os quais pertencem as reflexdes dos
planos (002) e (551), respectivamente. Com o aumento do conteudo de LayOs, o
desdobramento da lugar a picos bem definidos para a amostra dopada com y =
4,0. Esses picos estao localizados em 26 = 45,67° (associado ao plano (002) da
fase TB tetragonal (4mm) do PBN), 20 = 46,50° (associado a reflexdo do plano
(004) da fase TB ortorrébmbica (m2m)), 26 = 56,92° (associado ao plano (551) da
fase TB tetragonal (4mm)), e 26 = 57,30° (o associado a reflexdo do plano (11 1
0) da fase com simetria ortorrémbica). Analisando a intensidade relativa desses
picos, pode-se afirmar que, pelo menos para composi¢bes com y > 0,5, existe
uma fragcado de fase com simetria ortorrdbmbica (m2m) dentro da matriz tetragonal
do PBN56, cujo volume aumenta com o aumento do conteudo de La;O3. Como ja
tinha sido verificada a presenca da fase com simetria ortorrdbmbica na ceramica de
PBN56, sinterizada convencionalmente, pelas propriedades dielétricas e por

espectrometria Raman (sec¢éo 1V.2.b)), pode-se concluir que a adigdo de Lay0;
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aumenta a quantidade de fase com simetria ortorrbmbica (m2m) na ceramica de

PBN56, pois a mesma pode ser constatada inclusive por DRX.
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Figura IV-51. Perfis de difragcao de raios X, a temperatura ambiente, das ceramicas de
PBN56 +y % em peso de La,Os;, sinterizadas convencionalmente. Os simbolos t e o

representam as fases TB tetragonal (4mm) e ortorrdbmbica (m2m), respectivamente.

A microestrutura da superficie, como sinterizada, das ceramicas de PBN56 +
y % em peso de LayOs, esta ilustrada na Figura IV-52. Pode-se perceber uma
diminuicdo do tamanho dos grdos da ceramica com composi¢do y = 0,5 com
respeito a PBN56 puro (y = 0,0). Contudo, a ceramica com composi¢cao y = 1,0
mostra um aumento brusco do tamanho médio de grdo, conjuntamente com o
aumento da razdo de aspecto (ou seja, da relagdo comprimento/largura do grao).
Por outro lado, uma continua diminuicdo do tamanho do gréo foi observada para
as ceramicas comy > 1,0, as quais apresentaram uma mudanga da morfologia do
grao em relagdo as composicées com y < 1,0. Graos colunares, com superficie
transversal arredondada, podem ser encontrados nas ceramicas com y < 1,0,
enquanto que as composi¢gdes com y = 2,0 e 4,0 apresentam graos mais
alongados (razao de aspecto maior) com superficie transversal poligonal. A fase
TB ortorrdmbica (m2m), cuja formacado foi verificada pelos resultados de DRX
(Figura IV-51), deve estar alterando a microestrutura do material. Pode-se supor

que o aumento da fase com simetria ortorrbmbica na ceradmica de PBN56 pela



113

adicao de LayOg3 se deve, principalmente, a pequenas distorgdes na rede cristalina
produzidas pela adicao de La;0O3;. A morfologia e o tamanho dos graos seria
resultado da mistura de ambas as fases com simetrias tetragonal (4mm) e
ortorrbmbica (m2m). Tanto a mudanga no tamanho médio e formato dos graos,
quanto o aparecimento dos picos adicionais, superpostos aos picos da fase com
simetria tetragonal (Figura IV-51) pode sugerir que, a partir da composigao y=1,0,
a fase com simetria ortorrdbmbica (m2m) encontra-se em proporgao suficiente para
afetar (na resolugdo das técnicas utilizadas) as propriedades estruturais e

microestruturais da ceramica de PBN56.

Figura IV-52. Microestrutura da superficie, como sinterizada convencionalmente, das
ceramicas de PBN56 +y % em peso de La,0s, para: (a) y = 0,0; (b)y =0,5; (c) y = 1,0;
(d)y=1,5;(e)y =2,0; e (f)y =4,0. A barra representa 5 um.

A dependéncia, com a temperatura, da parte real da permissividade elétrica
para as ceramicas de PBN56 + y % em peso de La;O3, em 1 kHz, estd ilustrada
na Figura IV-53. A temperatura de maxima permissividade elétrica (Tr,) diminui
para a ceramica com y = 0,5 em relagdo a composigdao com y = 0,0, como ja
observado na literatura [24,70]. Contudo, para y = 1,0, T, volta a subir
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conjuntamente com o aumento dos valores de permissividade elétrica (em torno
de Tn,). Para composi¢gées com y > 1,0, ocorre a continua diminuicéo de T, e do
valor da permissividade elétrica maxima. Um comportamento similar foi observado
nas ceramicas de PBN com composi¢des ao redor do contorno de fases
morfotrépico (a saber, PBN60, PBN63 e PBNG66, ver Figura 1V-41 e Figura IV-42),
onde ocorre a maximizagao de propriedades fisicas, tais como a permissividade
elétrica, devido a coexisténcia de ambas as fases com simetrias ortorrémbica
(m2m) e tetragonal (4mm). Poder-se-ia pensar que, ao redor da composicédo com
y = 1,0, a proporgdo da fase com simetria ortorrombica € equivalente aquela
apresentada por composi¢cées mais proximas ao contorno de fases morfotrépico
(PBN63 no diagrama apresentado na literatura [20,68,69]), tal como a PBN60, na
qual também foi observado maior tamanho médio dos grdos em relagdo as
composicdes com maior contetido de Pb?* (ver Figura IV-37).

O aumento do carater difuso da transicdo de fase, caracterizado pelo
alargamento do pico da permissividade elétrica em fungdo da temperatura,
também pode ser observado na Figura IV-53, quando o conteudo de Lay0Os; é
aumentado. Tanto o aumento da difusividade da transi¢do, quanto a diminuigéo
de T, faz com que, as ceramicas dopadas com La,O3 apresentem altos valores
de permissividade elétrica a temperatura ambiente, os quais sao estaveis em uma
ampla faixa de temperaturas. Essa caracteristica pode ser extremamente

desejavel em varias aplicagdes, como por exemplo na fabricagdo de capacitores.
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Figura IV-53. Dependéncia, com a temperatura, da parte real da permissividade elétrica,
para as ceramicas de PBN56 + y % em peso de La,Os, sinterizadas convencionalmente,
em 1 kHz.

Propriedades em baixas temperaturas

A dependéncia, com a temperatura e frequéncia, das partes real e imaginaria
da permissividade elétrica para as ceramicas de PBN56 + y % em peso de Lay0s,
na faixa de temperaturas entre 15 e 400 K esta ilustrada na Figura 1V-54. Como
pode ser observado, todas as ceramicas estudadas apresentaram os mesmos
dois processos de dispersao dielétrica identificados nos materiais analisados
anteriormente. O primeiro processo se inicia, para todas as composicoes, em
temperaturas inferiores a 100 K, e se estende em uma faixa de temperaturas de
aproximadamente 70 K. Ja& o segundo processo, associado a formacdo de
superestruturas incomensuraveis, se estende até temperaturas em torno de 350 K
para as composi¢cdes com y < 1,5. Na composi¢gdo com y = 2,0, percebe-se a
superposicao desse processo de dispersdo com a transicdo de fases ferro-
paraelétrica, a qual ocorre em temperaturas em torno de 400 K. Ou seja, nessa
composicdo, o material comega a passar para o estado paraelétrico,
provavelmente sem o desaparecimento das superestruturas incomensuraveis. Na
ceramica com y = 4,0, a diminuigdo da temperatura de transicdo ferro-
paraelétrica, devido a quantidade de La,O3; adicionado, é tal que a transi¢cao deve
estar ocorrendo em um estado onde o material apresenta a fase TB tetragonal

(4mm), a fase TB ortorrdbmbica (m2m) e ainda regides com superestruturas
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incomensuraveis. Devido a ocupacgao aleatdria dos sitios “A” da cela unitaria pelos
cations Pb?*, Ba®* e La*', a transicdo de fase ferro-paraelétrica do tipo difusa e
com caracteristicas relaxoras, como pode ser observado para as altas
concentragdes de LayOs, na Figura IV-54, deve estar sendo favorecida pelo alto
grau de desordem estrutural no material. A Figura IV-55 representa a
dependéncia, com a temperatura e frequéncia, da parte real da permissividade
elétrica para a ceramica de PBN56 + 0,5 % em peso de Lay0Os;, na faixa de
temperaturas entre 15 e 700 K. Vé-se que, uma vez que desaparece o efeito das
estruturas incomensuraveis do material, associado a seu préprio desaparecimento
(em ~350 K), a resposta dielétrica nao apresenta dispersao na transi¢cao ferro-
paraelétrica. Em ceramicas de SBN [1,2,76] tem sido observado que as
composi¢coes, que apresentam caracteristicas relaxoras e transicdo de fase
difusa, sdo aquelas nas quais a temperatura de transicdo é suficientemente baixa
para que a transicdo de fase ferro-paraelétrica ocorra em temperaturas em que
superestruturas incomensuraveis existem. A faixa de temperaturas em que
existem tais superestruturas se estende com a desordem estrutural no material
que, por sua vez, abaixa T., levando a uma transi¢do ferro-paraelétrica com
caracteristicas relaxoras, como se vé claramente para o material PBN comy =4
%, na Figura IV-54.



117

1.2

[ 10.10
08 {0.08
» {0.06
0.4 {0.04
0.0 1 10:02
. 1 . 1 . 1 0.5
F1-1kHz y=1,0 < O
3.0 - 2- 10 kHz 0.4 ~ —~25[2-10kHz 1 04 —
[ 3-100 kHz 1 ‘ %~ 2.0 |- 3- 100 kHz ©
2041 MHz 1032 29514 1MHz 193 =

1.0

g (x10%)

0.0
4.0

3.0}
2.0
1.0

T

0.0

0

L. ——— )
100 200 300 400
Temperatura (K)

’ 0.1

0

N - 0.0
100 200 300 400
Temperatura (K)

Figura IV-54. Dependéncia, com a temperatura e freqiéncia, das partes real e imaginaria
da permissividade elétrica, para as ceramicas de PBN56 + y % em peso de La,0;,

sinterizadas convencionalmente, na faixa de temperaturas entre 15 e 400 K.

Segundo as observagdes e as analises realizadas em todos os materiais
estudados neste trabalho, podem-se destacar dois aspectos:

1) A desordem estrutural nas ceramicas do tipo tungsténio-bronze
proporciona o alargamento da faixa de temperaturas em que existem
superestruturas incomensuraveis. Na ceramica de PN, o processo de dispersio
associado a formagao de superestruturas incomensuraveis, manifesta-se na faixa
de temperaturas entre 100 e 200 K. Ja nas ceramicas de PBN, essa faixa se
alarga até temperaturas em torno de 300 K e, nas ceramicas de PBN dopadas
com Lay0O3;, até temperaturas em torno de 350 K. Como as ceramicas de PN
dopadas com Ti** nao apresentam diferengas significativas com respeito a
ceramica de PN puro, poder-se-ia deduzir que a influéncia de tal desordem é mais
significativa quando ocorre nos sitios “A” da cela unitaria da estrutura TB do que

nos sitios “B”.
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2) Aparentemente, a existéncia de superestruturas incomensuraveis nos
materiais com estrutura TB esta estreitamente relacionada com o comportamento
relaxor e a difusividade da transicdo de fase ferro-paraelétrica. Somente os
materiais do tipo tungsténio bronze, com temperatura de transicdo ferro-
paraelétrica na faixa onde estdo presentes as superestruturas incomensuraveis,

apresentariam uma transicao ferro-paraelétrica difusa e caracteristicas relaxoras.
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Figura IV-55. Dependéncia, com a temperatura e frequiéncia, da parte real da
permissividade elétrica, para a ceramica de PBN56 + 0,5 % em peso de La,0s.
Resultados gerados por sistemas de controle de temperatura diferentes nas faixas entre
15e 370 Ke 410 e 650 K.

Na Figura IV-56 podem ser observados os ajustes realizados para os pontos
experimentais das curvas de permissividade elétrica (parte real), em funcédo da
temperatura, para a ceramica de PBN + 4,0 % em peso de Lay0s;, utilizando a
equacao de Santos-Eiras (equacédo (5)). Os ajustes foram realizados em
temperaturas ao redor ou superiores a T,. Os parametros extraidos desses
ajustes estao listados na Tabela IV-VI. Para todas as frequiéncias de medida, o
parametro A apresentou valores em torno de 260 °C, indicando que a ceramica
estudada apresenta uma transicao ferro-paraelétrica com maior difusividade, se
comparada com a de outros materiais do tipo TB com comportamento relaxor
como, por exemplo, o SBN63 (Sr2+/Ba2+=63/37) que apresenta valores desse
parametro entre 73 e 98 °C [76]. Contudo, os valores do parametro &, ao redor de

1,63, sugerem que a transicdo de fase € do tipo difusa “incompleta”, caso
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intermediario entre a transicdo de um ferroelétrico normal, onde nao existem
dominios ferroelétricos em temperaturas superiores a Ty, € o caso de um
ferroelétrico com transigao de fase difusa “completa” (£ = 2), em que n&o ocorre
interacdo entre as regides polares, embora presentes no material acima de Tp,.
Assim, poder-se-ia deduzir que a presenca de superestruturas incomensuraveis
na ceramica de PBN + 4,0 % em peso de La;O3 quebra parcialmente a interacao
entre as regides polares presentes no material, dando lugar a uma transigao de

fase ferro-paraelétrica do tipo difusa incompleta, com caracteristicas relaxoras.
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Figura IV-56. Permissividade elétrica (parte real), em fungao da temperatura e da
freqliéncia, e respectivo ajuste aos pontos experimentais (linhas continuas) utilizando a
equacao de Santos-Eiras (equagao (5)), para a ceramica de PBN + 4,0 % em peso de

La,Os,, sinterizada convencionalmente.

Tabela IV-VI. Parametros, obtidos através do ajuste (com a equacéo (5)) das curvas de
permissividade em funcao da temperatura (em diferentes freqiiéncias), para a cerdmica
de PBN + 4 % em peso de La,0s.

Freqiiéncia A +2(°C) §+0,01

1 kHz 263 1,62
10 kHz 263 1,63
100 kHz 260 1,64

1 MHz 258 1.63
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Conclusodes parciais

A adigdo de La;O3; na ceramica com composi¢ao PBN56 proporcionou o
aumento da quantidade de fase com simetria ortorrémbica (m2m) presente nesse
material. Identificou-se que, para composi¢cdes com mais do que 1,0 % em peso
de Lay0Os;, ha alteragdes nas propriedades estruturais e microestruturais das
ceramicas de PBN, observando-se também a continua diminui¢cdo da temperatura
de Curie e o aumento da difusividade da transigao. Assim, as ceramicas dopadas
com La,0O3 apresentaram altos valores de permissividade elétrica a temperatura
ambiente, os quais sdo estaveis em uma ampla faixa de temperaturas que, por
sua vez, sdo caracteristicas desejaveis em diversas aplicagdes, como por
exemplo na fabricagao de capacitores.

Em todas as composi¢cdoes de PBN56 dopadas com La,O3, foram identificados
dois processos de dispersao dielétrica em baixas temperaturas, que ja tenham
sido observados nas ceramicas de PN puro e dopado e de PBN, associados, o
primeiro, a uma transicdo de fase em torno de 100 K e, o outro, a formagao de
superestruturas incomensuraveis. A desordem estrutural causada pela ocupacao
aleatéria dos sitios “A” da cela unitaria da estrutura TB aumenta a faixa de
temperaturas em que existem tais superestruturas incomensuraveis em ceramicas
do tipo TB. Por outro lado, a presenga destas superestruturas, durante a transigcao
de fase ferro-paraelétrica, favorece a difusividade e o carater relaxor da
transicdo. Aparentemente, a presenca de tais superestruturas quebra
parcialmente a interagdo entre as regides polares na ceramica, proporcionando
assim uma transicdo de fase ferro-paraelétrica do tipo difusa incompleta, com

caracteristicas relaxoras.

V. CONCLUSOES E PROPOSTAS DE TRABALHOS
FUTUROS

V.1 Conclusées gerais

Pd6s ceramicos de PN, com a fase ferroelétrica m2m, foram sintetizados com
sucesso através de um processo de calcinagao a 1050 °C, durante 3,5 h, e um

tratamento térmico adicional, a 1300 °C, por 1 h. Ja para a fabricagao de corpos
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ceramicos deste material com alta densidade (96 %) foi necessaria a queima a
1270 °C, durante 4,5 h. Um fator determinante neste bom resultado foi a adicéo
de 2 % em peso de PbO em excesso, antes do processo de calcinacao e, 3 % em
peso também de PbO, antes do processo de sinterizagao.

Na ceramica de PN foi observada uma forte dispersao dielétrica em baixas
freqUéncias, a qual foi associada a condutividade do material, que se manifesta
nao somente em temperaturas superiores a T, mas também em temperaturas
inferiores a de transicdo. Os portadores de carga relacionados com tal processo
condutivo sdo as vacancias de oxigénio duplamente ionizadas, tanto para
temperaturas inferiores quanto superiores a Tn,. As ceramicas de PN apresentam
uma transicdo de fase ferro-paraelétrica do tipo normal, que é afetada pela
porosidade do material, aparentando uma transi¢ao do tipo difusa.

A dopagem com Ti** favoreceu a densificagdo das ceramicas de PN,
resultando em valores de densidade aparente de 98 % da densidade ideal, o que
€ um excelente resultado devido a dificuldade para obter materiais de PN com alta
densidade. Também se confirmou que a adicdo desse cation desloca a
temperatura de Curie para temperaturas superiores, caracteristica altamente
desejavel para aplicacdes em altas temperaturas. A dopagem com Ti** nao
interfere consideravelmente no processo condutivo da cerdmica de PN, mas
diminuiu a permissividade elétrica a temperatura ambiente, o que é uma
caracteristica desejavel na fabricagcdo de dispositivos para operar em altas
freqUéncias. Dispositivos fabricados com as cerdmicas de PN seriam estaveis
termicamente até temperaturas em torno de 500 °C. Além disso, baixos valores
do fator de qualidade mecéanico foram verificados para todas as ceramicas
estudadas, propriedade que pode ser aproveitada para transdutores eletro-
mecanicos de banda larga, principalmente na recepcgao de sinais acusticos. As
ceramicas de PN, tanto puro quanto dopado, tém grande potencialidade para a
fabricacdo de transdutores para operar no modo espessura, devido a sua
anisotropia piezoelétrica (kss/ks1), que € muito elevada quando comparada a de
piezo-ceramicas convencionais com estrutura perovskita.

Ceramicas ferroelétricas texturadas de PBN com densidades maiores do que
95 % da densidade ideal foram fabricadas por forjamento a quente. Verificou-se
que tais ceramicas apresentam grados com habito de crescimento cristalografico,

que consiste no posicionamento dos planos (00l) ao longo do gréo, tanto na fase
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com simetria tetragonal 4mm, quanto naquela com simetria ortorrdmbica m2m. A
anisotropia de propriedades, quando medidas nas diferentes direcoes das
ceramicas texturadas, faz delas excelentes candidatas para aplicagcbes onde um
mesmo volume de material, cortado em diferentes direcbes possa ser utilizado
para diferentes finalidades. Verificou-se que existe uma ampla faixa de
composicdes ao redor do CFM, que inclui a razdo Pb®*/Ba* de 56/44 até 70/30,
que possui a mistura das fases com simetrias tetragonal 4mm e ortorrdbmbica
m2m. Toda a regido de composi¢cdes estudadas, durante o aquecimento,
apresenta primeiramente uma transicdo da fase com simetria m2m para a de
simetria 4mm (ou seja, apenas da fracdo de fase com simetria ortorrémbica), e, a
seguir, uma outra transicao de fase, do tipo 4mm-4/mmm, em que o material
como um todo, passa ao estado paraelétrico.

A adicdo de lantanio no PBN tetragonal (caso para a razdo Pb*‘/Ba®"=56/44)
favorece a formacdo da fase TB com simetria ortorrdbmbica (m2m). Para
composicées com quantidades de La,O3 maiores que 1 % em peso, observou-se
a continua diminuigdo da temperatura de Curie e o aumento da difusividade da
transicdo. Assim, ceramicas dopadas com La,O3; apresentaram altos valores de
permissividade elétrica a temperatura ambiente, os quais sao estaveis em uma
ampla faixa de temperaturas, caracteristicas desejaveis em diversas aplicagoes,
como por exemplo, na fabricagcao de capacitores.

Em todos os materiais estudados neste trabalho, foram identificados dois
processos de dispersao dielétrica em baixas temperaturas, os quais ja tinham sido
observados em ceramicas de SBN, e associados a uma transicao de fase e a
formacdo de superestruturas incomensuraveis. Aparentemente, esses processos
sdo intrinsecos de todos os materiais que possuem estrutura TB e férmula
estrutural (A1)x(A2)sxNb1oO39. A desordem estrutural causada pela ocupagao
aleatdria dos sitios “A” da cela unitaria da estrutura TB favorece o aumento da
faixa de temperaturas onde existem as superestruturas incomensuraveis em
ceramicas do tipo TB. Por outro lado, a existéncia de tais superestruturas, durante
a transicao de fases ferro-paraelétrica, esta relacionada com o tipo de transicéo
que o material experimenta. Materiais, cujas temperaturas de transi¢cao ferro-
paraelétrica se encontram na regido onde ndo ha superestruturas
incomensuraveis, apresentam uma transicao de fase ferro-paraelétrica de tipo

normal, ja aqueles que passam ao estado paraelétrico com a presenga de
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superestruturas incomensuraveis apresentam uma transicdo de fase com as
caracteristicas tipicas de ferroelétricos relaxores. Aparentemente, a presenca de
tais superestruturas quebra parcialmente a interagdo de longo alcance entre as
regides polares do material, proporcionando uma transicdo de fase ferro-

paraelétrica do tipo difusa (incompleta), com caracteristicas relaxoras.

V.2 Propostas de trabalhos futuros

Como complemento deste trabalho, propde-se a obtengcdo de ceramicas de
PN puro e dopado com Ti** através da técnica de forjamento a quente. Esse
método de processamento poderia auxiliar mais ainda a densificacdo desse
material e, a0 mesmo tempo, favorecer a textura cristalografica das ceramicas, ja
que aparentemente o0s seus graos apresentam habito de crescimento
similarmente as ceramicas de SBN e PBN. Em cerdmicas texturadas de PN se
esperariam altos valores de permissividade elétrica na diregdo [110] (dire¢cao de
polarizacdo) e um aumento consideravel da anisotropia piezoelétrica (ksa/ks1),
dependendo da direcao escolhida. Esses fatores poderiam validar ainda mais a
potencialidade das ceramicas de PN para diversas aplicacdes eletromecanicas.

A sinterizagdo de ceramicas de PN em atmosfera controlada, principalmente
em atmosfera de oxigénio seria muito interessante para complementar os
resultados obtidos neste trabalho. Verificou-se que o processo condutivo
observado nas ceramicas de PN (puro e dopado) se deve ao movimento de
vacancias de oxigénio duplamente ionizadas. Portanto, o controle da atmosfera
de oxigénio durante o0 processo de sinterizagdo poderia diminuir
consideravelmente a quantidade de portadores de carga e, consequentemente, a
condutividade elétrica nas ceramicas de PN, aumentando assim a aplicabilidade
em dispositivos para operar em altas temperaturas.

Para as ceramicas de PBN propde-se a utilizagdo da técnica de difracdo de
raios X e de néutrons em funcdo da temperatura. Essa analise poderia trazer
novas evidéncias da ocorréncia das transicoes de fase propostas.

Propbe-se também a caracterizagao dielétrica e piezoelétrica de todos os
materiais aqui estudados com a presenga de campo elétrico bias, para a
investigacdo de propriedades induzidas e dos efeitos nao-lineares em tais

materiais.
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