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RESUMO

Este trabalho propõe o estudo da influência dos métodos de síntese na obtenção da

cerâmica (1-x)PMN-xPT, com x = 0,10; 0,28 e 0,35. Foram investigados muitos aspectos

envolvidos em cada uma das metodologias de síntese, como quantidade de fases, reatividade

superficial, homogeneidade química, densidade, perda de massa e propriedades elétricas. As

metodologias de síntese abordam métodos químicos, físicos e mistos, de forma a mostrar suas

aplicabilidades nas propriedades de algumas composições cerâmicas do sistema, incluindo

x= 0,10, onde a propriedade é relaxora, x= 0,35 com propriedade ferroelétrica, e x= 0,28 com

propriedade intermediária entre as duas. Através da técnica de difração de raios-X associada ao

refinamento estrutural, análise de distribuição de partícula, microscopia eletrônica de varredura

e dilatometria foi possível demonstrar como os métodos de síntese afetam a formação de fases

e a morfologia dos precursores columbita e pós de PMN-PT. É também apresentado um estudo

detalhado sobre a utilização da rota da columbita modificada, demonstrando como a inserção

prévia de titânio no precursor columbita melhora a homogeneidade química dos precursores,

se comparada à rota da columbita convencional, onde se utilizam partículas de TiO2 ou de PT.

O aparecimento de uma fase de alta simetria, denominada MNT, nos pós precursores não

influenciou a formação da fase perovskita PMN-PT. Demonstrou-se também a versatilidade do

método da columbita modificada, através da sua preparação por método químico e físico, para

todas as composições estudadas. Os diferentes métodos de síntese também foram relacionados

às propriedades dielétricas, ferroelétricas e piezoelétricas, correlacionando a composição

cerâmica com diversos parâmetros, como quantidades de fases, densidade e tamanho de grão

na cerâmica. De maneira geral, o tamanho de grão se mostrou o fator mais influente nas

propriedades finais, sofrendo grandes variações entre os diferentes métodos de síntese. Os
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métodos químicos atuaram favoravelmente na obtenção de pós cerâmicos mais homogêneos e

com maior reatividade superficial. Para os métodos mistos, a etapa de inserção do chumbo por

via química durante a síntese dos pós de PMN-PT levou a melhores resultados do que a

obtenção do pó via reação de estado sólido. Por fim, a associação da composição com a

aplicação do material pôde ser estabelecida, sendo demonstrado que as cerâmicas PMN-PT 28

são melhores ferroelétricos e as cerâmicas PMN-PT 35, melhores piezoelétricos.

Palavras-chaves: PMN-PT, Formação de fase, Relaxor, Ferroelétrico, Piezoelétrico.
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ABSTRACT

This work aims at studying the influence of the synthesis method in the attainment of

(1-x)PMN-xPT ceramics, with x = 0.10; 0.28 and 0.35. Many aspects related to each one of the

synthesis methodologies had been investigated, as phase amount, superficial reactivity,

chemical homogeneity, density, weigh loss and electrical properties. The synthesis

methodologies concerned chemical, physical and mixed methods, in a manner of showing its

applicability in the properties of some ceramic compositions of such system, including

x = 0.10, for relaxor property, x = 0.35 for ferroelectric property, and x = 0.28 with an

intermediate property between the two. Using characterization techniques as X-ray diffraction

associate to the structural refinement, particle size distribution, scanning electron microscopy

and dilatometry, it was possible to demonstrate how the synthesis method affects the phase

formation and morphology of the columbite precursors and PMN-PT powders. It was also

demonstrated a detailed study about using the modified columbite route, showing how the

previous titanium insertion into the columbite precursor improves the chemical homogeneity if

compared to conventional columbite route, where TiO2 or PT particles are used. The arising of

a high symmetry phase in the precursor powders, called MNT, does not influenced the

formation of PMN-PT perovskite phase. The versatility of the modified columbite precursor

was also demonstrated, through its preparation by chemical and physical methods, for all the

studied compositions. Moreover, the different synthesis methods were related to the dielectric,

ferroelectric and piezoelectric properties, correlating the ceramic composition with several

parameters, as phase amount, density and grain size in ceramics. In general, the grain size

showed to be the most influential factor on the electrical properties, being distinct within the

methods. The chemical methods have shown to be very favorable at getting more
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homogeneous ceramic powders and with higher superficial reactivity. For mixed methods, the

stage of lead insertion via chemical method during PMN-PT powder synthesis led to better

results if compared to the solid state reaction. Finally, the association between composition

and material application could be established, being demonstrated that PMN-PT 28 ceramic

exhibits better ferroelectric properties, while PMN-PT 35 ceramic, piezoelectric one.

Keywords: PMN-PT, Phase formation, Relaxor, Ferroelectric, Piezoelectric.
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d15 Coeficiente de carga piezoelétrico referente ao modo de corte

d33 Coeficiente de carga piezoelétrico referente ao modo longitudinal

d31 Coeficiente de carga piezoelétrico referente ao modo transverso

C Capacitância

A Área do eletrodo

d Distância entre os eletrodos

N Número de camadas dielétricas

D Densidade do disco cerâmico

Dr Densidade do disco cerâmico relativa a densidade teórica

V Volume do disco cerâmico

l Espessura do disco cerâmico

d Diâmetro do disco cerâmico

Dg Densidade do disco cerâmico, obtida pelo método geométrico

m Massa do disco cerâmico

mv Massa do disco cerâmico antes da sinterização

ms Massa do disco cerâmico após a sinterização

DA Densidade do disco cerâmico, obtida pelo método de Arquimedes

w Densidade da água

msA Massa do disco cerâmico seco

mu Massa do disco cerâmico imerso

�m Variação de massa no processo de sinterização

� Fração molar

Notação Significado

%Pe Fração percentual da fase perovskita na amostra

%PNT Fração percentual da fase PNT na amostra

PDF Powder Diffraction File 1: Arquivo sobre dados cristalográficos

AQF Análise quantitativa de fase

x Ti Fator de ocupação de Ti no sítio B da estrutura Pe

a Parâmetro de rede da cela unitária

c Parâmetro de rede da cela unitária

V Volume da cela unitária
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Notação Técnica

DRX Difratometria de raios-X

BET Isoterma de absorção: Brunauer, Emmett & Teller

MEV Microscopia eletrônica de varredura

TMA Análise termomecânica

Símbolo Descrição Composição

IBMA Isobutil metaacrilato {-CH2C(CH3)[COOCH2CH(CH3)CH3]-}n

PMN-PT
Niobato de chumbo e magnésio-

titanato de chumbo
Pb(Mg1/3Nb2/3)O3-PbTiO3

MN Magnocolumbita ou columbita MgNb2O6

MNT Titanato de magnésio e nióbio Ti0.5Mg0.167Nb0.33O2

PNT Titanato de chumbo e titânio Pb2Nb2TiO9

PMN Niobato de chumbo e magnésio Pb(Mg1/3Nb2/3)O3

PT Titanato de chumbo PbTiO3

Pe Perovskita – PMN Pb(Mg1/3Nb2/3)O3

Py Pirocloro - PMN Pb1,86Mg0,24Nb1,76O6,5 ou Pb1,38Nb1,71Mg0,29O6,39

PZT Titanato zirconato de chumbo Pb(ZrxTi1-x)O3

BT Titanato de bário BaTiO3

Sal de

Rochelle

Tartarato de sódio e potássio tetra-

hidratado
NaKC4H4O6.4H2O

Unidade SI Descrição Unidade SI Descrição

Å Ângstron KV Kilo Volt

nm Nanômetro µC Micro Coulomb

µm Micrometro pC Pico Coulomb

cm Centímetro g Grama

mm Milímetro KeV Kilo eletron Volt

m Metro kHz Kilo Hertz

MPa Mega Pascal (N/mm2) N Newton
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1. INTRODUÇÃO

1.1 Os Materiais Ferroelétricos

O fenômeno da ferroeletricidade foi descoberto em 1921, e o primeiro material a exibir

propriedades ferroelétricas como polarização espontânea abaixo da temperatura de Curie,

domínios e histerese ferroelétrica foi o Sal de Rochelle. Em 1950, os materiais cerâmicos a

base de titanato de bário começaram a ter um uso difundido para aplicações em capacitores e

transdutores piezoelétricos. A partir de então, outras cerâmicas ferroelétricas incluindo titanato

de chumbo, titanato zirconato de chumbo e niobato de chumbo e magnésio foram

desenvolvidas e utilizadas para diversas aplicações (XU, 1991; SAFARI et al., 2005). E com o

desenvolvimento do processamento cerâmico e tecnologia de filmes finos, muitas outras

aplicações emergiram. O maior uso de cerâmicas ferroelétricas tem sido como cerâmicas

dielétricas para aplicações em capacitores, filmes finos ferroelétricos para memórias não

voláteis, materiais piezoelétricos para aplicações médicas e materiais eletro-ópticos para

armazenamento de dados (MORGAN ELECTRO CERAMICS, 2005).

1.2 Propriedades Gerais dos Materiais Ferroelétricos

O entendimento da relação entre estrutura e propriedade de um material é um dos

maiores objetivos da Ciência dos Materiais. A ferroeletricidade e piezoeletricidade são bons

exemplos de fenômenos onde uma investigação da estrutura leva a um melhor entendimento

das propriedades do material.
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1.2.1 Simetria do cristal

A simetria de um cristal é governada pela estrutura de rede descrita pela cela unitária de

Bravais. Embora haja centenas de cristais na natureza, eles podem ser agrupados em 230 tipos

de simetrias microscópicas ou grupos espaciais baseados na simetria dos elementos. A maioria

dos cristais possui elementos de simetria, além de repetições expressas pela rede do cristal.

Combinando os elementos de simetria: centro de simetria, plano de espelhos e eixo de rotação,

os cristais podem ser divididos em 32 classes. Estes por sua vez, podem ser classificados em

cristais que possuem centro de simetria (centrossimétricos), o que implica na ausência de

polaridade, e cristais que não possuem centro de simetria (não-centrossimétricos), neste caso,

podendo exibir polaridade. Nesta condição se encaixam 21 das 32 classes de cristais, mas

somente 20 apresentam o efeito piezoelétrico (NYE, 1990; NEWHAN, 1975).

1.2.2 Polarização Espontânea e Piroeletricidade

Das 20 classes de cristais que possuem piezoeletricidade, apenas 10 são piroelétricos.

Isso ocorre porque estes cristais possuem somente um eixo polar, o que lhes confere a

propriedade de adquirir cargas de sinais opostos sobre as faces se submetidos à variação de

temperatura (LANG, 1974; PORTER, 1981). Um cristal piroelétrico mostra polarização

espontânea em certo intervalo de temperatura e a perde completamente acima da temperatura

de Curie. A polarização espontânea é dada pelo valor do momento de dipolo por unidade de

volume, ou pelo valor da carga por unidade de área sobre a superfície perpendicular ao eixo de

polarização espontânea. Se a magnitude e a direção da polarização espontânea puderem ser

revertidas pela aplicação de um campo elétrico externo, então estes cristais apresentam o

comportamento ferroelétrico. Conseqüentemente, para que haja o comportamento

ferroelétrico, o cristal deve ser piroelétrico.



22

1.2.3 Temperatura de Curie e Transição de Fase

Todo material ferroelétrico apresenta uma temperatura de transição, denominada

temperatura de Curie (Tc). Em temperaturas maiores que Tc o cristal não exibe

ferroeletricidade e para temperaturas menores que Tc o cristal é ferroelétrico. Acima de Tc, ou

seja, na fase paraelétrica, cada cristal perovskita no elemento cerâmico PMN-PT exibe uma

simetria cúbica simples sem momento de dipolo (Figura 1.a), e abaixo de Tc, na fase

ferroelétrica, cada cristal tem simetria romboédrica ou tetragonal e um momento de dipolo

(Figura 1.b). Na fase ferroelétrica, os cátions do sítio B têm mobilidade na rede do cristal. Na

Tc a vibração é máxima, e quando o material se torna paraelétrico, a mobilidade destes cátions

é cessada – distorção da estrutura romboédrica para cúbica.

Figura 1 - Estrutura perovskita: a)acima e b) abaixo da temperatura de Curie.

Adaptada de: APC INTERNATIONAL LTD, 2005.

Um cristal será ferroelétrico se possuir uma polarização espontânea (Ps) que pode ser

revertida ou reorientada pela aplicação de um campo elétrico maior que o campo coercitivo

(Ec). As propriedades cristalinas, tais como defeitos e condutividade, aliados a temperatura,

pressão e condições do eletrodo, podem afetar a reversibilidade ferroelétrica. A maioria dos
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ferroelétricos tem um valor de Ps e Tc característicos, e a reorientação ou reversibilidade de Ps

é resultado do deslocamento atômico (CHEN e HASEBE, 2005).

Próximo do ponto de Curie, as propriedades termodinâmicas, incluindo constante

dielétrica, elástica e térmica apresentam um comportamento anômalo. Isso porquê há uma

distorção no cristal conforme a fase muda de estrutura. A dependência da constante dielétrica

acima do ponto de Curie é governada pela Lei de Curie-Weiss:

)( 0
0 TT

Co

−
+= εε Eq. 1

onde ε é a permissividade elétrica do material, εo é a permissividade elétrica no espaço

livre, C0 é a constante de Curie e T0 é a temperatura de transição de fase (JAFFE et al., 1971).

A polarização espontânea na maioria dos cristais ferroelétricos é maior em temperaturas

bem abaixo de Tc, e decresce para zero em Tc. Em uma transição de fase ferroelétrica-

paraelétrica de primeira ordem, Ps pode ter um valor substancial em temperaturas muito

próximas de Tc, ao passo que numa transição de segunda ordem, o decréscimo em Ps conforme

a temperatura se aproxima de Tc é mais gradual.

1.2.4 Domínio Ferroelétrico e Curva de Histerese

Os materiais ferroelétricos são caracterizados pela histerese de polarização abaixo da

temperatura de Curie, e esse comportamento histerético é uma conseqüência da presença de

domínios no material (SESHADRI, 2005). As regiões de um cristal ferroelétrico que possuem

polarização uniforme são denominadas domínios ferroelétricos, e todos os dipolos são

alinhados na mesma direção. Em um cristal, os vários domínios estão separados por interfaces,

denominadas paredes de domínios, e esses domínios podem ser convertidos em um único se as

paredes de domínios forem re-arranjadas pela aplicação de um campo elétrico adequado (VON
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HIPPEL, 1950). E com a aplicação de um campo elétrico muito forte há reversão da

polarização no domínio.

A Figura 2 mostra o ciclo de histerese ferroelétrica exibido por um material

ferroelétrico. Conforme o campo elétrico é aumentado, os domínios começam a se alinhar na

direção positiva proporcionando um rápido aumento na polarização. Em campo elétrico alto, a

polarização atinge um valor de saturação (Psat), e quando o campo externo é removido, a

polarização não volta a zero. Quando o campo externo é zero, alguns domínios permanecem

alinhados na direção positiva, e o cristal apresenta uma polarização remanescente (Pr). O

cristal não pode ser completamente despolarizado até que um campo de magnitude maior que

um campo elétrico externo seja aplicado na direção negativa. Este campo necessário para

reduzir a polarização a zero é chamado campo coercitivo (Ec). Se o campo é aumentado para

valores mais negativos, a direção da polarização inverte e a curva de histerese é obtida. Para

retornar ao estado de dipolos aleatórios original, é necessário aquecer o material acima de Tc.

Figura 2 - Ciclo de histerese ferroelétrica da curva de campo elétrico E versus polarização P.

Fonte: MOVING THE NANOWORLD, 2005.
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1.2.5 Efeito Piezoelétrico

A piezoeletricidade é a habilidade de desenvolver uma carga elétrica em resposta à

tensão mecânica aplicada, e vice-versa. Desta forma, a aplicação de uma tensão mecânica no

material piezoelétrico gera uma carga (efeito direto) e a aplicação de um campo elétrico

através de um material piezoelétrico gera uma deformação (efeito converso) (PRASAD et al.,

2005) como ilustrado na Figura 3. Os efeitos direto e converso podem ser expressos,

respectivamente, por:

Pi = dijk sjk Eq. 2

eij = dkij Ek Eq. 3

onde Pi é a polarização gerada ao longo do eixo i em resposta a uma deformação

aplicada sjk, e dkij é o coeficiente piezoelétrico. Para o efeito converso, eij é a deformação

gerada em uma orientação particular do cristal sob a aplicação de um campo elétrico Ei ao

longo do eixo i (ECERTEC MATERIAL INNOVATIONS, 2004).

Figura 3 - Ilustração dos efeitos direto e converso exibidos por um material piezoelétrico.

Adaptado de: PEARCE, 2004.
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O entendimento da origem do efeito piezoelétrico provém de um estudo da cela unitária.

A maioria das cerâmicas ferroelétricas possui estrutura perovskita. Sua estrutura mais simples

é a cúbica, do tipo ABO3 (Figura 1.a), apresentando também a sua forma complexa, do tipo

A(B’xB’’y)O3. Na estrutura perovskita, os cátions A ocupam as posições dos vértices, os B, a

do centro e os oxigênios ocupam as faces (BELLAICHE et al., 1999). A conexão entre

deformação e campo acontece devido à mobilidade do cátion central da estrutura perovskita.

Com a aplicação de um campo elétrico, o íon se desloca, gerando uma extensão na cela

unitária, e uma deformação macroscópica (BRIGGLE et al., 2000).

Para um material ser macroscopicamente piezoelétrico, cada cela unitária deve estar

alinhada para gerar um momento de dipolo global na rede, e isso é feito pela aplicação de um

campo elétrico. Este processo é conhecido como polarização. Antes da polarização, os dipolos

individuais estão orientados randomicamente (Figura 4.a), e com a aplicação de um campo

elétrico os dipolos se alinham (Figura 4.b). Quando o campo é removido, a maioria dos dipolos

permanece alinhada, conferindo ao material uma polarização remanescente (Figura 4.c).

a) b) c)

Figura 4 - Fenômeno envolvido na polarização de uma cerâmica piezoelétrica: a) antes, b) durante a

aplicação de um campo elétrico e c) após remoção do campo.

Fonte: PEARCE, 2004.
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Como conseqüência do processo de polarização, a cerâmica piezoelétrica se torna

anisotrópica, e essa anisotropia é descrita por um número, com relação à direção da rede de

polarização. Além das direções 1, 2 e 3, existem três outros modos, 4, 5 e 6, que se referem a

cortes sobre as direções 1, 2 e 3, respectivamente (Figura 5.a) (MOVING THE

NANOWORLD, 2005). A atividade de um material piezoelétrico é quantificada pelo

coeficiente de carga piezoelétrico (d), onde d é a polarização gerada por unidade de tensão

mecânica aplicada no material, ou alternativamente, é a deformação mecânica experimentada

por um material piezoelétrico por unidade de campo elétrico aplicado (SULC e POKORNY,

2005). Os três mais comuns são: d33, d31 e d15 (Figuras 5.b, 5.c, 5.d) usualmente referidos aos

modos longitudinal, transverso e de corte. O primeiro subscrito está relacionado ao

componente elétrico (direção do campo), e o segundo ao componente mecânico (direção da

deformação) (APC INTERNATIONAL LTD, 2005).

a) b)

c) d)

Figura 5 - Ilustração da medida do coeficiente de carga piezoelétrico em diferentes direções (a)

caracterizando as constantes: b) d33, c) d31 e d) d15.

Fonte: ECERTEC MATERIAL INNOVATIONS, 2004.
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1.2.6 Efeito Relaxor

Um material ferroelétrico que apresenta dispersão da constante dielétrica com a

freqüência aplicada, a uma dada temperatura, é classificado como um relaxor. Estruturas

perovskitas contendo chumbo no sítio A, Pb(B’,B”)O3, onde B’ é o cátion ferroeletricamente

inativo (de baixa valência, como Mg2+, Zn2+, Fe3+) e B” é ferroeletricamente ativo (com alta

valência, como Nb5+, Ta5+, W5+), apresentam um fator determinante para que um ferroelétrico

exiba o comportamento relaxor: a diferença entre o tamanho dos cátions B’ e B’’. Para ser um

relaxor, o cátion B’ deve ser maior que o B”, para que o cátion B’’ tenha mobilidade dentro da

cela unitária (CHEN I.W., 2000; COHEN, 2000).

Outra explicação para o comportamento relaxor reside no grau de desordenamento

químico a curta distância das espécies do sítio B. Este desordenamento acarreta em dois tipos

de distorções: uma de origem eletrostática e outra de origem mecânica (YOU e ZHANG,

1997; VALLAR et al., 1999). A distorção de origem eletrostática é gerada por um desbalanço

de cargas na rede do cristal. Esta distorção ocorre devido ao ordenamento de curta distância no

sítio B das espécies Mg+2 e Nb+5, gerando microrregiões ricas em nióbio. A valência média do

corpo cerâmico para este sítio seria de +4, estando em equilíbrio elétrico com as outras

espécies do sistema, Pb+2 e 3O-2, mas a valência média na vizinhança das microrregiões ricas

em nióbio é aproximadamente +5, enquanto que nas outras microrregiões a valência média

está em torno de +3,5 (TAKESUE et al., 2002).

A distorção de origem mecânica é conseqüência das diferenças de raios iônicos dos

cátions do sítio B, causando diretamente uma distorção da rede do cristal. Deste modo, ambas

as distorções provocam a destruição da simetria cúbica local, resultando em dipolos

permanentes e aleatórios, o que impede o crescimento dos domínios ferroelétricos. Como

conseqüência, o material passa a apresentar uma transição de fase difusa, em decorrência da

flutuação composicional em escala nanométrica no sítio B (JANG et al., 1994) e dependência
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da constante dielétrica com a freqüência aplicada (Figura 6), ou seja, o caráter relaxor (YE et

al., 2003).

As diferentes distorções na rede causada pelos cátions do sítio B e a natureza

desconhecida do ordenamento químico B’-B”, encontrado para o sítio B do PMN e PMN-PT,

foram postulados para provir um mecanismo que pudesse explicar a alta constante dielétrica e

propriedades eletrostritivas desses sistemas. Duas características importantes foram

constatadas através de técnicas utilizadas para estudar a distorção do sítio B: 1. Distorções de

rede a longo alcance do sítio B podem ocorrer causando desvio a partir da simetria cúbica do

cristal em baixa temperatura e 2. mudança do cátion do sítio B, a curto alcance, envolve o

deslocamento central do íon. Ambas mudanças estruturais causam uma separação da carga

positiva e negativa local nesses materiais e cria uma polarização espontânea no corpo

cerâmico. Além dessas mudanças, o desordenamento químico dos cátions do sítio B, devido a

uma distribuição distorcida dos íons Mg+2 e Nb+5, gera nano-regiões locais com variação na

razão Mg/Nb. Essas regiões de domínio em nanoescala produzem domínios de carga não

compensadas, aumentando o conteúdo de regiões de domínio polar (HUANG, J. 1998).

Assim, de maneira prática, os relaxores podem ser definidos como materiais

estruturalmente não homogêneos, onde suas estruturas são divididas em pequenas regiões

polares (tamanho ~100Å), as quais são randomicamente distribuídas em um matriz não polar

(ZHAO et al., 1998). Os relaxores apresentam uma transição de fase ferroelétrica/ paraelétrica

característica, assumindo uma forma alargada na curva de constante dielétrica em função da

temperatura, diferente do que ocorre para os ferroelétricos normais, cuja transição se dá de

forma abrupta e pronunciada em Tc (Figura 7) (CROSS, 1987; KOVAL e BRIANCIN, 2003;

CORDERO et al., 2003).
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Figura 6 - Curva de permissividade elétrica (ε) versus temperatura exibindo dispersão de ε com a

freqüência aplicada, característica de um relaxor.

a) b)

Figura 7 - Curva de permissividade elétrica versus temperatura exibindo a transição de fase

característica de um: a) ferroelétrico normal e b) relaxor.

1.2.7 Eletrostrição

Outra propriedade exibida pelos ferroelétricos é a eletrostritividade. Na eletrostrição, o

sinal da deformação varia quadraticamente com o campo elétrico aplicado, diferente do que

acontece para os piezoelétricos, onde a deformação é linear ao campo aplicado e muda de sinal

quando este é revertido. A eletrostrição produz uma expansão na maioria dos materiais na

direção do campo independente de sua polaridade, e esta expansão relaxa a zero quando o

campo é removido. Um ferroelétrico exibe eletrostritividade acima de Tc, com o cristal não

polarizado, e efeito parcialmente piezoelétrico abaixo de Tc, com o cristal espontaneamente

polarizado (PATTNAIK e TOULOUSE, 2000). Os eletrostritivos se sobressaem a altas

freqüências e campo elétrico muito baixo e são aplicados em microatuadores especializados.
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Os electrostritores exibem pequena ou nenhuma perda dielétrica mesmo em altas freqüências

de operação devido à falta de polarização espontânea.

As cerâmicas eletrostritivas apresentam algumas vantagens com relação os atuadores

piezoelétricos, como o PZT, durante o controle de movimento simples. Uma comparação do

coeficiente piezoelétrico dos sistemas Pb(Zr0,5Ti0,5)O3 (PZT) e 0,60 Pb(Mg1/3Nb2/3)O3 + 0,40

PbTiO3 (PMN-PT) feito por BEILLAICHE et al. (1999) mostrou que uma melhora

considerável pode ser conseguida no coeficiente piezoelétrico e33 do PMN-PT num fator de 2,7

comparado com o do PZT. O enorme valor deste parâmetro para o PMN-PT advém da grande

resposta das coordenadas internas dos átomos de Pb, Nb, Ti e O na deformação macroscópica

e da pouca contribuição do Mg para os fenômenos da piezoeletricidade. Isto talvez explique

porque alguns substituintes do sítio B, diferente do PZT, não resultem em melhoras na resposta

ferroelétrica para o PMN-PT (CHEN et al., 2001).

1.2.8 Material Dielétrico, Constante e Perda Dielétrica

Um material dielétrico é um fraco condutor de eletricidade, mas suporta eficientemente

um campo eletrostático. Se um fluxo de corrente mínimo é mantido entre os pólos elétricos

opostos enquanto as linhas eletrostáticas de fluxo não são impedidas ou interrompidas, um

campo eletrostático pode armazenar energia. Esta propriedade é interessante para aplicações

em capacitores, especialmente em rádio freqüências (ANSWER.COMTM, 2005).

Uma importante propriedade de um dielétrico é sua habilidade de suportar um campo

eletrostático enquanto dissipa uma energia mínima na forma de calor. Quanto menor a perda

dielétrica (a proporção de energia perdida como calor), mais eficiente é o material dielétrico.

Outra propriedade é a constante dielétrica (quantidade na qual um material concentra as linhas

eletrostáticas do fluxo).
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A permissividade de um material dielétrico tem duas representações matemáticas: real e

imaginária. A parte imaginária da permissividade (ε”) descreve a perda de energia a partir de

um sinal AC (corrente alternada) conforme este passa através de um dielétrico. A parte real da

permissividade (ε’) é também chamada de constante dielétrica ou permissividade relativa. A

permissividade de um material descreve a relação entre velocidade de transmissão do sinal AC

e capacitância de um material dielétrico. A palavra relativa no termo permissividade implica

que o número é reportado relativo às propriedades dielétricas do vácuo. Por definição, a

constante dielétrica relativa é a razão entre ε (quantidade de carga que um elemento pode

armazenar) e εo (carga que pode ser estocada pelos mesmos eletrodos quando separados pelo

vácuo, em igual voltagem (εo = 8.85x10-12 farad / metro)) (ANSWER.COMTM, 2005).

O fator de dissipação (tangente da perda (tan δ)) é a razão entre energia dissipada e

energia armazenada em um material dielétrico. O objetivo é ter 100% do sinal passado através

da rede de interconexão e não ser absorvido pelo dielétrico. Quando o tempo de relaxação é

muito mais rápido do que a freqüência do campo elétrico aplicado, a polarização ocorre

instantaneamente. Quando o tempo de relaxação é mais lento, a polarização não ocorre, e

quando o tempo de relaxação e freqüência do campo são similares, uma defasagem acontece e

energia é absorvida, caracterizando uma perda dielétrica. O fator de dissipação é normalmente

quantificado pela relação:

'

"
tan

ε
εδ = Eq. 4

onde ε’ é a parte real da permissividade e ε” é a parte imaginária (NEVES, 2005).



33

1.3. A Cerâmica PMN-PT

Devido à crescente necessidade das indústrias em dispositivos eletrônicos, vários

pesquisadores procuram otimizar o processo de obtenção da cerâmica. Apesar da grande

importância dos passos subseqüentes a partir da cerâmica verde (antes de sinterizar), as

propriedades eletromecânicas finais dos componentes cerâmicos ferroelétricos também

dependem das condições de processamento do pó. Por isso, cada etapa do processamento tem

que ser cuidadosamente monitorada e controlada para se obter o melhor produto.

O niobato de chumbo e magnésio (PMN) de composição Pb(Mg1/3Nb2/3)O3 é um

material com propriedades dielétricas e de relaxação bastante interessantes do ponto de vista

industrial, tornando-o promissor para utilização como capacitores de multicamadas com baixo

custo. Além disso, como a deformação eletrostritiva é proporcional ao quadrado do campo

elétrico o PMN é também bastante utilizado para aplicações como sensores de deslocamento

(ESCURE et al., 1996). O valor de máxima constante dielétrica (Km) para o PMN atinge

25.000 com Tm (temperatura de máxima constante dielétrica) em -10°C, a uma freqüência de

100Hz, sendo o valor de Km decrescente para altas freqüências (HUANG, Z.Z. et al., 1998).

Devido ao fato de Km se situar em temperaturas negativas, a solução sólida niobato de chumbo

e magnésio-titanato de chumbo (PMN-PT) tem sido largamente estudada nos últimos anos. O

PT (PbTiO3) apresenta Tm em 490oC, elevando Tm do PMN para temperaturas maiores à

medida que a concentração de PT aumenta. A taxa de elevação de Tm para a adição de PT no

PMN é de aproximadamente 5ºC por mol% de PT (HUANG, J. et al., 1998).

As propriedades da cerâmica PMN-PT são ligeiramente alteradas conforme a

concentração de titânio varia. Uma cerâmica com baixa concentração de titânio se comporta

como ferroelétrico relaxor e sua permissividade dielétrica pode ser maior que 30.000

(BABOORAM et al., 2004). O aumento do conteúdo de PT no PMN causa a redução do grau

de difusividade da fase e do efeito de relaxação na cerâmica. Há também um aumento da taxa
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de envelhecimento das propriedades elétricas, agravada ainda mais sobre a propriedade

eletrostritiva (BROWN et al., 1996; ZHANG et al., 1996). Com o aumento da concentração de

PT, a curva de constante dielétrica em função da temperatura se torna mais aguda, enquanto a

temperatura de máxima constante dielétrica se eleva. No entanto, um ponto que ainda

permanece obscuro a respeito da interpretação estrutural da relaxação dielétrica é porquê o

aumento do ordenamento catiônico obtido pela adição de PT no PMN não acarreta no total

desaparecimento da relaxação dielétrica (DKHIL et al., 2001).

As composições mais estudadas e utilizadas do sistema (1-x)PMN-xPT são: 0,9PMN-

0,1PT e 0,65PMN-0,35PT. A composição 0,9PMN-0,1PT é uma das mais promissoras por

conciliar alta constante dielétrica e boa eletrostrição em temperaturas próximas à ambiente,

sendo principalmente utilizada como capacitores de multicamadas e atuadores eletrostritivos

(CAO et al., 2004). A composição de 0,65PMN-0,35PT está próxima ao limite morfotrópico

de fase (LMF), o que corresponde a transição de fase entre a pseudo-cúbica (romboédrica) e

tetragonal. Essa transição é a responsável por tornar um material ferroelétrico relaxor em

ferroelétrico normal. O coeficiente piezoelétrico é bastante alto na composição do LMF, e as

melhores propriedades piezoelétricas são obtidas no lado romboédrico do LMF (SABOLSKY

et al., 2001; JIANG et al., 2002; CAO H. et al., 2004), sendo o material empregado como

atuador (KING et al., 2003; BENAYAD et al., 2005), além de haver grande interesse em se

utilizar cerâmicas piezoelétricas como fontes eletroacústicas de alta potência para aplicações

como transformadores e motores ultra-sônicos (UCHINO, 1997; FAN e KIM, 2002; FAN et

al., 2003). A representação desta transição de fase é mostrada na Figura 8.

Embora muitos estudos já tenham sido realizados, a região que corresponde ao LMF

ainda não foi bem definida, e a transição de relaxor para ferroelétrico normal é fracamente

entendida. Alguns estudos mostram que as composições PMN-28PT e PMN-40PT são os

limites para fase única romboédrica e tetragonal, respectivamente (KELLY et al., 1997), e
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portanto, composições neste intervalo apresentam a coexistência de ambas as fases (GUOY et

al., 1998; FU e COHEN, 2000; CHEN et al., 2001). Outros pesquisadores constataram que a

transição de fase ocorre para valores de 0,30 < x < 0,33, verificado pela redução do efeito de

relaxação dielétrica e aumento da histerese ferroelétrica (ZHANG e FANG, 1999; REN et al.,

2005; ZEKRIA et al., 2005).

Figura 8 - Diagrama de fase do sistema PMN-PT.

Fonte: GU, 2003.

1.4 Aplicações das Cerâmicas Ferroelétricas

As cerâmicas ferroelétricas são base para a maioria dos dispositivos eletrônicos. Dentre

as principais aplicações destacam-se os capacitores, atuadores, sensores, equipamentos de

telecomunicação, ópticos e médicos.

1.4.1 Capacitor

Um capacitor é um componente eletrônico que armazena energia na forma de um campo

eletrostático. Consiste de dois eletrodos condutores separados por um material dielétrico. A

capacitância é diretamente proporcional à área dos eletrodos e inversamente proporcional à
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distância entre eles. A capacitância é uma unidade de medida que descreve a capacidade de

armazenamento elétrico de um capacitor, definida por:

d

A
C ro ..εε

= Eq. 5

onde: C é a capacitância, εo é a permissividade elétrica no vácuo, εr é a permissividade

relativa, A é a área do eletrodo, d é a distância entre os eletrodos.

Para ter uma alta eficiência volumétrica (capacitância por unidade de volume) o material

dielétrico entre os eletrodos deve ter alta constante dielétrica, grande área e pequena espessura.

Em um capacitor, uma alta constante dielétrica permite uma maior quantidade de carga a ser

armazenada, aumentando a capacitância.

A eficiência volumétrica pode ser aumentada usando um capacitor cerâmico de

multicamada. A estrutura de um capacitor em multicamada consiste de camadas alternadas de

material dielétrico e eletrodo onde cada camada dielétrica contribui individualmente para a

capacitância do capacitor em multicamadas. Assim, a equação efetiva para capacitância pode

ser definida como:

d

An
C ro ... εε

= Eq. 6

onde, n é o número de camadas dielétricas.

A alta constante dielétrica dos materiais relaxores como PMN-PT são ideais pra

aplicações como capacitores em multicamadas. Relaxores são mais vantajosos que a cerâmica

BaTiO3, pois a dependência da permissividade com a temperatura é muito menor. Além disso,

os relaxores a base de chumbo podem ser sinterizados a temperatura <1000ºC, permitindo o
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uso de eletrodos mais baratos (a base de prata) em vez de eletrodos de paládio (como utilizado

com o BaTiO3, o qual sinteriza a temperaturas muito maiores) (SAFARI et al., 2005).

1.4.2 Sistemas Piezoelétricos

Um sistema piezoelétrico pode ser construído para muitas aplicações, considerando que

para uma dada aplicação há alguns fatores determinantes como tamanho, peso e custo do

sistema. Os dispositivos piezocerâmicos se encaixam em quatro categorias gerais: geradores,

sensores, atuadores e transdutores (APC INTERNATIONAL LTD, 2005).

1.4.2.1 Geradores

Cerâmicas piezoelétricas podem gerar voltagens suficientes para lançar faíscas através

de eletrodos, podendo ser usado como ignidores em isqueiros, fogão a gás e muitas outras

aplicações. Os sistemas de ignição piezoelétricos são pequenos e simples.

1.4.2.2 Sensores

Um sensor converte um parâmetro físico, como aceleração ou pressão, em um sinal

elétrico. Em alguns sensores, o parâmetro físico atua diretamente sobre o elemento

piezoelétrico; em outros dispositivos um sinal acústico estabiliza vibrações no elemento e as

vibrações são convertidas em sinal elétrico. Geralmente o sistema proporciona uma resposta

física, visual ou auditiva para o dispositivo de entrada a partir do sensor – o travamento dos

cintos automotivos em resposta a uma rápida desaceleração, por exemplo.



38

1.4.2.3 Atuadores

Os atuadores piezoelétricos convertem energia elétrica diretamente em energia mecânica

de extrema alta resolução. São principalmente utilizados para ajuste finos de aparatos de

precisão, lentes e espelhos. Também tem uso difundido na área médica, em equipamentos

microeletrônicos e para armazenamento de dados.

1.4.2.4 Transdutores

Os transdutores piezoelétricos convertem energia elétrica em energia mecânica

vibracional, geralmente som, que é utilizado para realizar uma tarefa. Transdutores que geram

sons auditivos apresentam vantagens relativas a dispositivos eletromagnéticos alternativos: são

compactos, simples, altamente confiáveis, e pequena quantidade de energia pode produzir um

alto nível de som. Como o efeito piezoelétrico é reversível, um transdutor pode gerar um sinal

de ultra-som a partir de energia elétrica e converter o som que chega em sinal elétrico. Os

transdutores piezoelétricos também são utilizados para gerar vibrações ultra-sônicas para

limpeza, fragmentação de partículas, diagnósticos médicos e outros propósitos.

1.5 Metodologias de Síntese e Técnicas de Processamento

A obtenção de um material com boas propriedades elétricas é função direta do

processamento cerâmico e das condições de sinterização. Para obter um compacto sinterizado

altamente denso, é essencial controlar a pureza, o tamanho e grau de aglomeração das

partículas constituintes nos materiais precursores. Sem o controle desses parâmetros a

cerâmica pode ser formada por grãos com ampla distribuição de tamanho, além de exibir

grande quantidade de poros, o que influenciará as propriedades físicas e elétricas (VAN

VLACK, 1970; REED, 1995).
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A grande dificuldade na síntese dos pós de PMN-PT é conseguir uma cerâmica

monofásica, sem fase pirocloro, e com propriedades reprodutíveis. Muitos estudos sobre

métodos de preparação deste material foram realizados, e outros estão sendo propostos para se

obter o material com excelentes propriedades e baixo custo (SEKAR et al., 1996;

YOSHIKAWA e UCHINO, 1996; SEKAR e HALLIYAL, 1998).

As características da fase ferroelétrica dependem de parâmetros como: pureza do

material precursor, homogeneidade e reatividade dos precursores, técnicas de conformação no

processamento cerâmico, tempo e temperatura das reações de estado sólido, estabilidade dos

óxidos formadores e volatilização de PbO (CAVALHEIRO, 2002). Alterações nestes

parâmetros podem levar a formação de uma fase secundária estável (pirocloro) que degrada as

propriedades elétricas e mecânicas do PMN (GU et al., 2003; CAVALHEIRO et al., 2004).

O método baseado na mistura convencional de óxidos foi o pioneiro para síntese deste

tipo de cerâmica. Esse método consiste na mistura dos óxidos dos metais formadores do

material e moagem exaustiva para garantir o contato entre as partículas. No entanto, a reação

preferencial entre os óxidos de chumbo e de nióbio leva à formação da fase pirocloro.

Em 1982, Swartz e Shrout desenvolveram o método da columbita, mostrando ser o mais

promissor para a síntese de pós de PMN com pequena porcentagem de fase secundária. Este

método consiste em duas etapas: a primeira na reação entre MgO e Nb2O5, resultando em uma

fase cristalina de composição MgNb2O6 (MN) e estrutura ortorrômbica (columbita). Na

segunda etapa, ocorre a reação entre o precursor MN e PbO, resultando na fase perovskita

PMN (LEJEUNE e BOILOT, 1982a; 1982b). A imobilização do nióbio na estrutura columbita

é responsável pela predominância da fase perovskita, uma vez que a reação entre os óxidos de

nióbio e chumbo não ocorre preferencialmente. Isso, se a formação da columbita for completa

e não houver excesso de nióbio, pois a presença da fase secundária Nb2O5 no precursor, leva à

formação da fase pirocloro devido à reação com o PbO. Uma maneira de evitar a presença
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desta fase no precursor é adicionando excesso de MgO (JOY e SREEDHAR, 1997; PANDA e

SAHOO, 2005). Esse excesso também pode apressar o crescimento de grão, diminuindo o

tempo de sinterização (JANG et al., 1994), além de melhoras as propriedades dielétricas do

PMN (WANG e SCHULZE, 1990). A adição de ZnO também auxilia na formação da fase

perovskita, além de aumentar o valor da constante dielétrica em 40% quando 3mol% de ZnO

está presente na cerâmica PMN-PT (YOON et al., 1995).

Outro problema encontrado durante a síntese de materiais a base de chumbo é a

dificuldade de se manter a estequiometria devido à volatilização de PbO durante a sinterização.

A maioria dos óxidos precisa ser sinterizada acima de 900°C e para cerâmicas à base de

chumbo há volatilização do PbO superior a 0,5mol% por hora nesta temperatura. Com isso o

conteúdo de PbO se torna indefinido e as propriedades irreprodutíveis. Para minimizar este

problema, reduz-se a temperatura do processo utilizando pós homogêneos e altamente reativos,

com tamanho de partícula em torno de 0,1µm (ANDERSON et al., 1987). HAN, et al. (1998)

mostraram que a cerâmica PMN-PT com fase única perovskita pode ser obtida em temperatura

menor do que o PMN se partículas do pós de PT cristalino atuarem como núcleos na formação

da fase perovskita.

A fabricação de cerâmicas mistas, como PMN-PT ou PSN-PT (CHEN et at., 2001)

também pode ser efetuada utilizando a rota da columbita. A possibilidade de síntese de grande

parte delas utilizando esta rota pode ser muito atrativa quando se busca material livre de fases

secundárias (TSUZUKU e FUJIMOTO, 1994; GLINCHUK, 1997). A formação da fase

perovskita a partir de mistura de óxidos aliado ao método da columbita, no sistema PMN-PT,

foi estudada por BOUQUIN et al. (1991). Eles mostraram que a quantidade de fase pirocloro é

diminuída devido a menor volatilização de PbO, reduzida pela presença de PT no sistema.

Esse efeito se deve ao fato do TiO2 se combinar ao PbO ainda livre a 600ºC e formar o PbTiO3

(PARK et al., 1996; LI e VIELHAND, 1996; CARVALHO et al., 1996).
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Embora a rota da columbita seja bastante utilizada para sintetizar a cerâmica PMN-PT,

este método requer o controle de diversos parâmetros como homogeneidade da mistura,

reatividade, distribuição de tamanho de partículas e cristalinidade de cada um dos

componentes (PbO, MgNb2O6, TiO2 ou PbTiO3) da reação de estado sólido, o que dificulta a

reprodutibilidade da metodologia a ser empregada na fabricação da cerâmica. Recentemente,

BRUNO et al. (2004) utilizaram o método da columbita modificada para a síntese de pós de

0,9PMN-0,1PT, obtendo ótimos resultados. Este método inclui a imobilização do titânio na

estrutura do precursor MN, reduzindo os parâmetros de cada componente a serem controlados

(MgNb2O6-TiO2 e PbO). Pós com 100% de fase perovskita foram obtidos, além de uma

cerâmica densa com excelentes propriedades dielétricas.

Além dos métodos convencionais, a obtenção da cerâmica PMN-PT também pode ser

efetuada via rota mecanoquímica (BAEK et al., 1997; GU et al., 2003), método sol-gel (FAN

et al., 2002) e síntese hidrotérmica (PITICESCU et al., 2003). Outro processo amplamente

investigado é o método dos precursores poliméricos proposto por PECHINI (1967). Por se

tratar de um método químico, permite obter pós com homogeneidade química em escala

nanométrica, tamanho de partícula controlado e alta área superficial, condições favoráveis para

a adequada conformação dos pós. Partículas mais finas favorecem o processo de densificação,

pois a rápida difusão da fase sólida ocorre no estágio inicial do processo de sinterização, o que

inibe também a formação da fase pirocloro (KWON et al., 2001). Uma outra vantagem dos

métodos químicos para obtenção de pós cerâmicos é que, em geral, as fases secundárias

formadas nos pós apresentam pequeno crescimento cristalino e são convertidas nas fases de

interesse durante a sinterização (SHYU et al., 1995; YANAGISAWA, 1995).

Com a utilização do método dos precursores poliméricos, há uma distribuição uniforme

dos cátions na estrutura polimerizada, conferindo uma homogeneidade química. Apesar de

parecer simples, existe uma série de dificuldades e cuidados a serem tomados, como controle
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na mistura de cátions, relação de metal/ agente complexante/ agente polimerizante e controle

da temperatura na quebra da cadeia polimérica (LESSING, 1989). A principal vantagem é a

fixação espacial dos cátions antes da formação do pó, o que evita a formação de fases

intermediárias à da cerâmica requerida. O único inconveniente dos métodos químicos é o alto

custo de fabricação, o que o torna inviável para comercialização em escala industrial

(YOSHIKAWA e UCHINO, 1996).

Embora haja uma infinidade de metodologias para a fabricação do PMN-PT ainda há

uma certa limitação na utilização desta cerâmica em dispositivos eletrônicos, em decorrência

da falta de uma metodologia reprodutível para se obter esse material.

1.6 Prensagem, Sinterização e Densificação

Após a preparação do pó cerâmico, a próxima etapa consiste na prensagem deste pó para

se obter o corpo cerâmico. Para produzir um material sem defeitos, opta-se pelo uso dos

aditivos de prensagem. A finalidade dos aditivos é permitir que as partículas do pó cerâmico

formem um arranjo mais empacotado e promover pressão equivalente em todas as regiões do

granulado cerâmico. Os principais aditivos normalmente utilizados são os ligantes,

plastificantes e lubrificantes. O ligante proporciona uma maior resistência ao corpo prensado;

o plastificante modifica o ligante para torná-lo mais flexível e os lubrificantes reduzem a

fricção interpartículas e com a parede do molde. Uma quantidade de aditivo de 1 a 5% em

massa é usualmente empregado no processamento cerâmico (KINGERY et al., 1976;

RICHERSON, 1992; REED, 1995).

A prensagem é uma etapa do processamento cerâmico em que se efetua,

simultaneamente, a conformação e a condensação do pó cerâmico. A prensagem uniaxial

idealizada impõe uma condensação vigorosa e grande densidade às partículas cerâmicas antes
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da sinterização. Na prensagem, uma tensão transmitida à massa cerâmica provoca deformação

do granulado por deslizamento e rearranjo das partículas. Essas deformações reduzem a

porosidade e aumentam o número de contatos inter-granulares. O ar comprimido nos poros

migra para o molde, onde é eliminado. A compactação ocorre pela fratura e deformação do

granulado, o que reduz o volume dos interstícios e elimina os poros no meio do granulado

deformado, promovendo uma maior condensação das partículas cerâmicas (RICHERSON,

1992, REED, 1995).

O processo de sinterização é fator determinante na obtenção de materiais cerâmicos com

boas propriedades, pois a densidade da cerâmica e sua microestrutura são definidas de acordo

com os fenômenos envolvidos durante a sinterização do material. A sinterização é um processo

térmico que causa a redução da área de superfície através da formação de contornos de grãos,

crescimento de pescoço entre as partículas e também densificação. Durante o processo de

sinterização de estado sólido, a porosidade decresce e a microestrutura do material, a qual

define o desempenho do produto final, é desenvolvida (GERMAN et al., 1996).

O processo de sinterização é estudado em três estágios distintos: inicial, intermediário e

final. Estes estágios representam uma evolução geométrica que ocorre durante a transformação

de um pó compacto em um sólido denso e resistente, e no decorrer das etapas do processo, a

energia livre interfacial total de um conjunto de partículas decresce, porque a redução da

energia de interface sólido-vapor (partícula-poro) é maior do que o aumento da energia de

interface sólido-sólido (contorno de grão) do sistema (DIAS et al., 1998). A força dirigida do

processo de sinterização é a redução da energia livre total pelo decréscimo da área de

superfície específica e interfaces compactas. A sinterização de estado sólido deve ser efetuada

por dois processos alternativos: densificação, com mudança da interface sólido-vapor em

interface sólido-sólido com menos energia; ou crescimento de grão, com a transformação de

numerosos pequenos grãos em um pequeno número de grandes grãos. A partir deste ponto, as
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transformações microestruturais que ocorrem durante a sinterização resultam dos efeitos de

densificação e crescimento de grão (COSTA et al., 2005).

Durante o estágio inicial do processo de sinterização, as partículas se rearranjam para

atingir maiores pontos de contato entre si. Nos pontos de contato, onde a energia de superfície

é a mais alta, as partículas se juntam umas as outras através dos mecanismos de transporte de

massa, tanto pela difusão de superfície (mecanismo de transporte que promove o alisamento da

superfície dos grãos, união das partículas e arredondamento dos poros) quanto por difusão de

rede (mecanismo de difusão que transporta os vazios para a superfície, com um concomitante

escoamento de átomos em direção oposta) para formação do pescoço. Este estágio avança até

o ponto onde os pescoços interferem uns com os outros, isto é, até o ponto onde o ângulo

diedral de equilíbrio é atingido (GERMAN, 1996).

A próxima etapa é conhecida como sinterização intermediária. Durante este estágio mais

material é transferido em direção ao pescoço causando retração e um decréscimo na

porosidade intersticial, acompanhado de densificação. Conforme isso ocorre, algumas

partículas crescem em tamanho as custas de outras, havendo desta forma crescimento de grão.

Durante o estágio final da sinterização, os tamanhos dos grãos continuam a aumentar e a

maioria dos poros remanescentes é removida através da difusão pela vacância ao longo dos

contornos de grão (RING, 1996). A Figura 9 ilustra o mecanismo envolvido no processo de

sinterização.

Algumas reações químicas ocorrem durante a sinterização. Estas reações ocorrem

quando a temperatura aplicada ao sistema alcança a faixa entre a metade e dois terços da

temperatura de fusão do material. Esta energia é suficiente para causar difusão atômica no

estado sólido e escoamento viscoso quando uma fase líquida está presente (REED, 1995).

Produtos cerâmicos sinterizados representam um sistema de materiais que podem variar em

número de componentes, características das partículas, complexidade das reações químicas



45

envolvidas e mecanismos de contração durante a síntese. As mudanças que ocorrem na micro-

estrutura, quando é realizada a sinterização, são novas características de empacotamento das

partículas.

Figura 9 - Representação esquemática do mecanismo de crescimento de grão e ligação de cristalitos

durante o processo de sinterização.

Fonte: UCHINO e GINIWEICZ, 2004.

Estudos sobre a etapa de sinterização são de grande interesse, pois algumas propriedades

elétricas dos materiais cerâmicos, como Km, dependem da densidade da cerâmica sinterizada.

A sinterização de perovskitas a base de chumbo em baixa temperatura é uma importante meta

do processamento cerâmico devido a significante volatilização de chumbo, que prejudica a

densificação da cerâmica (YIMNIRUN et al., 2003). A sinterização destas cerâmicas em

sistemas fechados contribui positivamente para reduzir a perda de PbO (PAIK e SRIDHAR,

1999). Estudos sobre a temperatura de sinterização da cerâmica PMN-10PT mostraram que o

máximo de densificação ocorre em 1100ºC e acima desta temperatura o processo se torna

comprometido, acarretando, conseqüentemente, em diminuição das propriedades dielétricas da

cerâmica (HAN et al., 1998). A obtenção do pó cerâmico com finas partículas permite que a
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sinterização possa ser efetuada em temperaturas menores, evitando a perda excessiva de PbO,

o que contribui para não formação de fases secundárias (KWON et al., 2001).

Uma alternativa bastante utilizada para compensar a perda de chumbo durante a

sinterização é a adição de excesso de PbO na composição cerâmica. Embora o PbO adicionado

durante a síntese do pó reduza a temperatura de obtenção de uma cerâmica com densidade

elevada, uma vez que este excesso contribui para uma distribuição homogênea de PbO com

saturação através dos grãos, esse excesso pode prejudicar as propriedades elétricas do material

(PAIK et al., 1999). Estudos mostram que um excesso de 5mol% de PbO auxilia na obtenção

de alta porcentagem de fase perovskita mesmo a baixas temperaturas de calcinação (700ºC),

porém prejudica a propriedade dielétrica da cerâmica, onde o valor de Km = 20.000 (para

amostra sem excesso de PbO), passa para 10.000 quando PbO é utilizado (BABOORAM et al.,

2004). A microestrutura do material também pode ganhar maior heterogeneidade com relação

ao tamanho de grão se usado um grande excesso de PbO (VILLEGAS et al., 1999a; 1999b;

2000). Muitas vezes, esse excesso atua mais negativamente nas propriedades da cerâmica do

que uma deficiência de PbO, como mostrado por CHE e YAO (2004), onde uma deficiência de

1mol% de PbO no PMN-20PT proporciona um aumento de 35% no valor de Km se comparado

à cerâmica estequiométrica. A deficiência de chumbo elimina a baixa permissividade das

camadas intergranulares ricas em PbO. É válido mencionar que a fase pirocloro é menos

prejudicial às propriedades dielétricas do que as camadas ricas em PbO (JAMES, 2004).
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2 OBJETIVOS

Este trabalho tem como objetivo estudar a influência de metodologias de síntese na

obtenção de cerâmicas do sistema (1-x)Pb(Mg1/3Nb2/3)O3-xPbTiO3 com x = 0,10; 0,28 e 0,35,

analisando os aspectos envolvidos em cada metodologia, tanto do ponto de vista de obtenção

do pó cerâmico, como quantidade de fase pirocloro, reatividade superficial e homogeneidade

química, bem como do ponto de vista da obtenção da cerâmica, como densidade, perda de

massa e propriedades elétricas.

Foram selecionadas algumas metodologias de síntese, incluindo os métodos químicos e

físicos, de forma a mostrar a aplicabilidade dessas metodologias nas propriedades de algumas

composições cerâmicas do sistema (1-x)PMN-xPT, incluindo x = 0,10, onde a propriedade é

relaxora, x = 0,35 com propriedade ferroelétrica, e x = 0,28 com propriedade intermediária

entre as duas.

Para alcançar esses objetivos, algumas metas foram estabelecidas:

1. Otimizar as condições de processamento, monitorando a influência da reatividade

dos pós precursores durante a reação de estado sólido.

2. Compreender o mecanismo de formação de fases em função da concentração de

titânio através da caracterização física e estrutural dos precursores e pós cerâmicos.

3. Obter corpos cerâmicos mais densos e com melhores propriedades dielétricas,

otimizando as condições de processamento e sinterização.

4. Relacionar a metodologia de síntese utilizada através da caracterização

microestrutural e elétrica das cerâmicas.
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3 PARTE EXPERIMENTAL

3.1 Materiais Utilizados

Tabela 1 - Relação de reagentes utilizados no preparo dos pós cerâmicos

Reagente Pureza (%) Procedência Fórmula

Óxido de nióbio 99,9 Alfa Aesar Nb2O5

Etóxido de nióbio 99,5 Inorgtech NbC2H5O

Carbonato básico de magnésio 99,5 CQ (MgCO3)4Mg(OH)2.5H2O

Acetato de chumbo tri-hidratado 99,5 Merck (CH3CO2)2Pb.3H2O

Óxido de chumbo 99,0 Merck PbO

Nitrato de chumbo 99,5 Merck Pb(NO3)2

Isopropóxido de titânio 99,5 Fluka Ti(OC3H7)4

Óxido de titânio 99,0 Vetec TiO2

Etilenodiamina 98,0 Nuclear C2H8N2

Etileno glicol 99,8 Synth C2H4(OH)2

Ácido cítrico 99,5 Synth C6H8O7

Hidróxido de Amônio 99,5 Synth NH4OH

3.2 Preparo dos Pós de PMN-PT

3.2.1 Método da Columbita Convencional - MCC

Para o preparo do precursor columbita MN foram utilizados como materiais precursores

o óxido de nióbio e o carbonato básico de magnésio. Quantidades estequiométricas destes pós

foram homogeneizadas em almofariz de ágata e pré-calcinadas a 900ºC por 1h para decompor

o precursor de magnésio em seu óxido. Este pó foi caracterizado por DRX e análise de área

superficial, sendo posteriormente moído em moinho de atrição, utilizando bolas de zircônia e

uma freqüência de 400 rpm durante 30 minutos, em meio álcool isopropílico. Após secagem, o

pó resultante foi peneirado (0,075mm) e a melhor temperatura de calcinação para se obter o

precursor MN monofásico foi estudada.
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Após obtenção do precursor MN, o próximo passo consistiu na síntese dos pós de PMN-

PT mediante a reação de estado sólido entre o precursor MN, núcleos de PbTiO3, obtidos

através da reação entre PbO e TiO2 a 700ºC por 1h, e PbO. Os pós foram homogeneizados e

levados à etapa de calcinação a fim de se obter os pós de PMN-PT. Os parâmetros tempo e

temperatura para se obter estes pós também foram estudados.

3.2.2 Método da Columbita Convencional utilizando TiO2- MCCT

Este método consiste na síntese dos pós de PMN-PT mediante a reação de estado sólido

entre o precursor columbita MN (obtido como descrito no item 3.2.1), PbO e TiO2. Estes pós

foram homogeneizados em almofariz de ágata e submetidos à etapa de calcinação a 850ºC por

2h. Embora estudos utilizando temperatura inferior tenham sido efetuados, a síntese dos pós de

PMN-PT só foi efetiva quando a reação foi promovida a 850ºC, de maneira similar ao MCC.

3.2.3 Método da Columbita Modificada com Titânio – MCM

Este método consiste na obtenção do precursor MN modificado com titânio (MNT)

através de um método químico (método dos precursores poliméricos, no caso). Este método

consiste na preparação dos citratos dos metais em água e posterior esterificação com etileno

glicol. Foram preparados apenas os citratos correspondentes aos cátions do sítio B da estrutura

perovskita, ou seja, os citratos de nióbio, magnésio e titânio.

Citrato de nióbio: O material de partida utilizado para preparar o citrato de nióbio foi o

etóxido de nióbio. A relação molar utilizada foi de 1 metal: 4 ácido cítrico: 16 etileno glicol. O

procedimento efetuado consistiu primeiramente na dissolução do ácido cítrico em etileno

glicol; a seguir o etóxido de nióbio foi adicionado e a solução concentrada até cessar a
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liberação de etanol. O pH da solução foi limitado a no máximo pH 7 com NH4OH, para que a

solução não gelificasse.

Citrato de magnésio: O citrato de magnésio foi preparado pela adição do carbonato

básico de magnésio em solução de ácido cítrico pré-aquecido e sob agitação. Após dissolução

total, etileno glicol foi adicionado a fim de promover a esterificação. As relações molares

descritas anteriormente foram mantidas.

Citrato de titânio: A solução de citrato de titânio foi preparada de modo direto mediante

a adição de isopropóxido de titânio em uma mistura de ácido cítrico e etileno glicol.

Obedeceram-se as mesmas relações molares dos demais citratos.

Para o preparo dos pós precursores, quantidades estequiométricas da solução dos citratos

dos metais, relativas a composição de cada pó, foram misturadas e os poliésteres foram

preparados sob constante agitação e aquecimento, primeiro entre 80-100°C, até obter uma

solução límpida para garantia de que os precursores estejam solúveis, e depois, com

aquecimento entre 150-250°C, para promover a reação de condensação com formação de

moléculas de poliéster e liberação de água. O contínuo aquecimento nesta faixa de temperatura

promove a polimerização do éster formado, obtendo-se uma resina viscosa. Esta resina foi pré-

calcinada a 410ºC por 2h para eliminação de matéria orgânica. Após a pré-calcinação, as

etapas de calcinação foram efetuadas seguindo as condições: 500ºC por 2h, 700ºC por 2h e

900ºC por 2h, sendo o pó triturado em almofariz de ágata para inibir a formação de

aglomerados nos pós, e peneirado (0,075mm) em cada etapa do processo. Para a obtenção dos

pós de PMN-PT, os pós dos precursores foram homogeneizados com óxido de chumbo, via

reação de estado sólido, e os pós resultantes foram calcinados em duas condições diferentes:

700ºC por 2h e 800ºC por 2h.
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3.2.4 Método da Columbita Modificada com Titânio via Óxido – MNC

Este método consiste na obtenção do precursor MNT através da reação de estado sólido

entre os óxidos de nióbio e titânio e carbonato de magnésio. As condições de calcinação

utilizadas foram de: 500ºC por 2h, 700ºC por 2h, 900ºC por 2h e 1100ºC por 2h, sendo o pó

triturado e peneirado (0,075mm) em cada etapa do processo. Diferente do MCM, a adição de

chumbo no MNC foi feita via química, onde o precursor MNT obtido foi adicionado a uma

solução de nitrato de chumbo, utilizando hidróxido de amônio para promover a precipitação do

hidróxido de chumbo. A solução foi concentrada e levada ao forno a 350ºC por 2h para

eliminação do nitrato de amônio. O pó resultado foi triturado, peneirado e levado à etapa de

calcinação a 800ºC por 2h para formação da fase perovskita PMN-PT.

3.2.5 Método dos Precursores Poliméricos - MPP

A síntese dos pós de PMN-PT utilizando o método dos precursores poliméricos consiste

no preparo da solução dos citratos dos metais (como descrito no item 3.2.3), incluindo o de

chumbo, e devido à instabilidade do chumbo na solução essa metodologia requer muito

cuidado. Os pós de PMN-PT foram preparados adicionando as quantidades exatas dos citratos

de magnésio, nióbio e titânio e etileno glicol, também referente ao do citrato de chumbo,

mantendo a estequiometria de cada pó de PMN-PT. Esta solução foi mantida sob agitação e

aquecimento enquanto, à parte, o acetato de chumbo tri-hidratado era dissolvido em água. Uma

vez dissolvido, foi efetuada sua adição à solução que continha os demais citratos. Foi utilizada

etilenodiamina para prevenir a formação de precipitados durante o processo de polimerização.

A solução se torna estável e totalmente límpida em pH ≈12. A seguir, procedeu ao

aquecimento a 250ºC até a obtenção de uma resina de alta viscosidade. Esta resina foi pré-

calcinada a 410ºC por 2h para eliminação de matéria orgânica, e posteriormente calcinada a
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500ºC por 2h. O pó foi triturado, peneirado (0,075mm) e levado à calcinação nas mesmas

condições que o MCM, obtendo-se os pós de PMN-PT.

3.3 Obtenção da Cerâmica PMN-PT

3.3.1 Compactação, Prensagem e Sinterização dos Pós

Antes de iniciar a etapa de compactação, os pós de PMN-PT obtidos pelas diferentes

metodologias foram moídos em moinho de bolas por 6h, utilizando álcool isopropílico, e após

eliminação do solvente os pós foram peneirados (0,075mm). Para auxiliar a compactação dos

pós na forma de disco cerâmicos 1% em massa de IBMA foi adicionado aos pós de PMN-PT.

O IBMA é um ligante, e confere maior resistência ao compacto à verde. Em seguida, os pós de

PMN-PT foram prensados uniaxialmente em molde de aço de 1,0cm de diâmetro utilizando

uma pressão de 30MPa por 30s. Antes de iniciar a etapa de sinterização, os compactos a verde

foram submetidos à temperatura de 500ºC por 1h com taxa de aquecimento de 1ºC.min-1 para

eliminação do ligante. E para promover a etapa de sinterização foi utilizado um aparato

contendo cavidades de volume aproximado ao dos discos, sendo esse sistema vedado com

alumina para minimizar a volatilização de PbO durante a sinterização. As condições de

sinterização foram estudadas a fim de se obter uma cerâmica com alta densidade.

3.4 Métodos de Caracterização

3.4.1 Difratometria de raios-X

A difratometria de raios-X (DRX) de pó é uma das técnicas mais poderosas para análise

qualitativa e quantitativa de compostos cristalinos. Através da DRX é possível identificar os
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tipos e natureza das fases cristalinas presentes, a estrutura das fases e grau de cristalinidade.

Outros parâmetros como substituição atômica e fator de ocupação também podem ser

determinados pelo refinamento estrutural utilizando os dados coletados através da DRX.

A formação de fases no pós precursores e pós de PMN-PT em função da concentração

de titânio foi monitorada através da DRX utilizando o método do pó. A formação de fases nas

cerâmicas sinterizadas também foi averiguada. Utilizou-se um difratômetro de raios-X da

marca Rigaku, modelo Rint 2000, equipado com anodo rotatório e operando a 50KV e 100mA.

Utilizou-se radiação KαCu, passo de 0,02° (2θ), com tempo por passo de 0,3s, fendas de

1°:0,3°:1° e intervalo 2θ de 10° a 80º. Simultâneas às análises qualitativas, foram feitas

análises quantitativas das fases cristalinas principais e secundárias através do refinamento

estrutural utilizando o método de RIETVELD (1969) (YOUNG et al., 1995).

3.4.2 Área de Superfície

A área específica é a área de superfície das partículas por unidade de massa ou volume

do material. A área específica de um pó depende do tamanho e forma das partículas

constituintes e sua determinação é feita através da adsorção física de um gás (N2), a

temperatura criogênica. Antes da adsorção do gás, a superfície do pó é degaseificada; a

adsorção então ocorre e o valor da área específica é determinado em função da quantidade de

gás adsorvido pela amostra.

A área de superfície dos pós de PMN-PT foi investigada utilizando um medidor de

superfície específica ASAP da marca Micrometrics, modelo 2010, usando a técnica de

adsorsão de N2 e método BET de análise.
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3.4.3 Distribuição de Tamanho de Partícula

Uma das técnicas para determinar a distribuição de tamanho de partícula é a

sedimentação gravitacional. Nesta técnica, a taxa de sedimentação das partículas no líquido é

medida e relacionada à massa pelo uso da lei de Stokes. A taxa de sedimentação é determinada

medindo a transmissão de raios-X no líquido em intervalos de tempos e pesos específicos, e a

distribuição de tamanho baseada na diferença de massa é calculada. As medidas são efetuadas

com um analisador de tamanho de partícula e os dados consistem em um gráfico mostrando a

distribuição de massa acumulada e diferencial, dados estatísticos como o tamanho, diâmetro

médio e desvio padrão. A distribuição de tamanho de partículas no precursor columbita e do

núcleo de PT foi efetuada com um analisador de tamanho de partículas da marca Brook Haven,

modelo BI-XDC.

3.4.4 Análise Termomecânica

A análise termomecânica (TMA), ou dilatometria, é usada para monitorar a expansão ou

contração da amostra durante o aquecimento ou resfriamento. As principais diferenças no

processo de retração e densificação das diversas composições cerâmicas de PMN-PT foram

monitoradas por TMA. O equipamento utilizado é da marca Netszch - Thermische Analyse

com unidade de força PU 1.851.01 e com controlador TASC 414/2. Utilizou-se o termopar

Pt10 (Pt/Pt-Rh 10%), atmosférica estática e velocidade de aquecimento de 5ºC por minuto até

o patamar 1200ºC.



55

3.4.5 Determinação da Perda de Massa e Densidade dos Discos Cerâmicos

A massa de cada pastilha foi determinada antes e após a sinterização para determinar a

perda de massa ocorrida no processo. Também foram determinadas as densidades a verde das

cerâmicas usando o método geométrico. Os discos foram medidos e, através da equação 7,

calculou-se o volume do disco V (cm3), considerando o diâmetro d (cm2) e a espessura l (cm).

A equação 8 foi aplicada para calcular a densidade Dg, onde m corresponde a massa (g) da

amostra. A porcentagem de perda de massa (∆m) foi calculada através da equação 9 onde mv é

a massa antes da sinterização e ms após a sinterização. A densidade relativa foi calculada

dividindo o valor experimental da densidade pelo valor teórico e multiplicando por 100.
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Além do método geométrico, utilizou-se também o método de Arquimedes para a

determinação da densidade das cerâmicas sinterizadas. A consideração da massa do sólido na

água mu na expressão, minimiza o erro provocado pela porosidade da amostra.

w
mm

m
D

uAs

As
A −

= Eq. 10

onde msA é a massa seca, mu é a massa do sólido na água e w a densidade da água na

temperatura da análise.
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3.4.6 Microscopia Eletrônica de Varredura

Através da microscopia eletrônica de varredura (MEV) é possível visualizar a estrutura

do material, o tamanho aproximado de partícula, sua forma, além de informações topográficas.

O modo de detecção consiste em uma fonte de elétrons de alta energia (~ KeV), que é focada

para a superfície da amostra, sob vácuo. A amostra é recoberta, previamente, com uma fina

camada de ouro e bombardeada com elétrons para visualizar a superfície. Um detector coleta

uma parte dos elétrons emitidos, e uma imagem é construída por modulação de sinal e

amplificação. A microscopia é uma técnica qualitativa e por isso as informações obtidas são

geralmente complementadas por análises quantitativas, como área de superfície e tamanho de

partícula. Neste trabalho, a morfologia dos pós precursores e de PMN-PT, bem como a

microestrutura da fratura das cerâmicas foram investigadas utilizando um microscópio

eletrônico de varredura da marca Topcom, modelo SM-300.

3.4.7 Caracterização Elétrica

Antes de iniciar a caracterização elétrica, os corpos cerâmicos foram lixados para obter

superfícies lisas e paralelas e eletrodos de prata foram aplicados uniformemente sobre as

superfícies. A cura do eletrodo foi efetuada a 700ºC por 1h com taxa de aquecimento de 1ºC.min-1.

A medida da capacitância foi efetuada utilizando um analisador de impedância modelo

3330 LCZ Meter da Keithley que opera em freqüências de 40Hz a 100kHz. Este

impedâncimetro está acoplado a um controlador de temperatura (Neocera LTC-11), e o

criostato utilizado é da marca Cryo Industries modelo 110-637T. A constante dielétrica é

obtida segundo a fórmula:
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A

lC
K

.

.

0ε
= Eq. 11

onde C é a capacitância, l é a espessura do disco cerâmico, A é a área do disco e �0 é a

permissividade elétrica no vácuo. O intervalo de temperatura para as coletas dos valores da

capacitância foi de 1ºC.min-1.

Para a obtenção da curva de histerese ferroelétrica do material, as amostras foram

polarizadas sob alta tensão, variando de 1400 a 1800V (RT600HVS – High Voltage Test

System – Radiant Technology, acoplado a um amplificador que opera até uma tensão de

4000V - RT6000HVA). A freqüência de medida foi de 250Hz e as amostras foram polarizadas

a temperatura ambiente sob campo AC. Com as cerâmicas polarizadas foi determinado o

coeficiente piezoelétrico d33 utilizando o Pennebaker Model 8000 Piezo d33 Tester – American

Piezo Ceramics Inc. acoplado a um multímetro (MD-5660C da ICEL).

4 RESULTADOS E DISCUSSÃO

4.1 Método da Columbita Convencional

4.1.1 Síntese do precursor columbita

O método da columbita convencional, por envolver uma reação de estado sólido entre os

componentes MgO e Nb2O5, requer grande energia para formação da fase columbita. Assim,

um estudo de tempo e temperatura foi efetuado a fim de determinar a melhor condição para se

obter a columbita livre de fases secundárias. As temperaturas de calcinação estudadas foram:

1100ºC, 1150ºC e 1200ºC, permanecendo o precursor durante 1, 2, 4 e 8 horas em cada
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temperatura. Entre cada intervalo de tempo, o pó foi triturado para evitar a formação de

aglomerados.

Como o reagente de partida para o magnésio não é um óxido, uma pré-reação a 900°C

por 1h foi executada, a fim de decompor o carbonato básico de magnésio. Na Figura 10 está

representado o DRX do intermediário obtido após este tratamento, onde se observam picos da

fase columbita MgNb2O6 já em formação, coexistindo com fases de óxido de nióbio de baixa

simetria (monoclínica) não estequiométricas (demais picos). Estas fases não estequiométricas

podem estar associadas a composições contendo magnésio, uma vez que não foi identificada

nenhuma fase de óxido de magnésio neste difratograma.

Figura 10 – Padrão de difração de raios-X do pó do precursor columbita pré-calcinado a 900ºC por 1h.

A Figura 11 mostra os DRX obtidos para a amostra calcinada a 1100ºC. Com 1 hora de

calcinação (difratograma 11.a.), grande parte das reflexões pode ser identificada como sendo

da fase columbita. Entretanto, alguns picos (*) das fases de óxido de nióbio ainda

permanecem. Os picos de maior intensidade, reflexões (-4 0 5) e (-6 0 2) nos ângulos de 23,8º

e 25,6º, respectivamente, são os mais representativos.
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Para verificar a evolução de fases em função do tempo de calcinação, passos sucessivos

de calcinação foram efetuados, por tempos de 2, 4 e 8 horas (difratogramas 11.b, 11.c e 11.d,

respectivamente). Não se observa redução significativa nas intensidades dos picos das fases de

óxido de nióbio até 4h. Apenas uma calcinação por 8h resulta em uma pequena redução dos

picos de maior intensidade destas fases secundárias. Estes resultados indicam que uma maior

temperatura é necessária para a formação da fase columbita, uma vez que o sistema tende ser

também fortemente dependente de uma componente termodinâmica, e não somente cinética.

Figura 11 - Padrão de difração de raios-X do pó do precursor columbita calcinado a 1100ºC por: a)1h,

b)2h, c)4h e d)8h.

Os mesmos patamares de tempo de calcinação foram efetuados a 1150ºC, e os

difratogramas obtidos para as amostras são mostrados na Figura 12. Mesmo elevando a

temperatura de calcinação, há presença de fases Nb2O5, as quais foram consumidas para a

formação da fase columbita com o aumento do tempo de calcinação. Por 4h a 1150ºC, a

eliminação destas fases foi mais expressiva do que a 1100ºC por 8h (difratograma 11.d),

mostrando a grande influência da temperatura na reação de formação do precursor columbita
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via reação de estado sólido. No entanto, apesar da elevação da temperatura para 1150ºC ter

permitido uma melhora na reação de formação da fase columbita, pode-se observar ainda a

presença de fases secundárias mesmo por longos tempos de calcinação, como 8h (difratograma

12.d). Por outro lado, a elevação de 1100°C para 1150°C dá uma forte indicação de que

melhores resultados podem ser obtidos aumentando-se ainda mais a temperatura. Isso pode

reduzir o tempo necessário para a formação da fase MN e minimizar o efeito de crescimento

de partículas, característico para pós calcinados por tempos longos.

Figura 12 - Padrão de difração de raios-X do pó do precursor columbita calcinado a 1150ºC por: a)1h,

b)2h, c)4h e d)8h.

Na Figura 13 são mostrados os difratogramas obtidos para a calcinação a 1200ºC.

Similar às temperaturas anteriores, a calcinação por tempos muito curtos, como 1 e 2 horas,

não é suficiente para eliminar as fases Nb2O5 (difratogramas 13.a e 13.b). Para 4 horas, os

picos da fase secundária tendem a desaparecer (difratograma 13.c), mas o precursor só se

apresenta praticamente livre de fases secundárias após 8h de calcinação (difratogramas 13.d).
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Figura 13 - Padrão de difração de raios-X do pó do precursor columbita calcinado a 1200ºC por: a)1h,

b)2h, c)4h, d)8h e e)4h direto.

Uma observação mais cuidadosa a respeito dos picos das fases secundárias de óxido de

nióbio revela um fenômeno importante ocorrendo durante a reação de estado sólido. Por se

tratar de uma estrutura de baixa simetria, os picos da fase monoclínica de óxido de nióbio

normalmente se apresentam alargados, em condições de síntese menos drásticas. No entanto, o

que se observa nestes difratogramas é que os picos desta fase estão com largura bem estreita,

apesar da baixa intensidade. Isso nos leva a concluir que há uma forte cristalização da fase de

óxido de nióbio, aliado a um crescimento de partícula, concorrendo com a reação de formação

da fase columbita. Um indicativo de que este fenômeno possa estar ocorrendo é a comparação

dos pontos de fusão dos óxidos de nióbio e de magnésio (Nb2O5 = 1480°C e MgO = 2850°C)

(HANDBOOK, 1981-82). O óxido de magnésio, muito mais refratário que o óxido de nióbio,

tem uma taxa de difusividade atômica muito reduzida neste patamar de temperatura, se

comparada a do óxido de nióbio, o qual se encontra em temperaturas próximas a de seu ponto

de fusão.
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Desse modo, a formação da fase columbita durante a reação de estado sólido entre os

óxidos de nióbio e magnésio depende quase que exclusivamente da difusão do óxido de nióbio

na fase MgO. Dentro desta perspectiva, uma relação morfológica adequada seria a de

partículas finamente divididas de óxido de nióbio, permitindo um maior contato com as

partículas de MgO. De qualquer forma, a rápida reação entre os dois óxidos também tenderia a

dar um melhor resultado do que uma reação mais lenta. Dentro deste contexto, temperaturas

mais altas possibilitariam que a taxa de difusividade atômica fosse bastante elevada para

permitir que a taxa de difusão do nióbio para o retículo cristalino da fase MgO seja muito

maior do que a taxa de crescimento de partícula do óxido de nióbio.

O resultado encontrado para a calcinação direta a 1200°C por 4h mostra muito bem este

efeito. O desaparecimento dos picos em 23,8º e 25,6º no difratograma 13.e, se comparado com

o difratograma 13.d, significa que a fase de óxido de nióbio foi consumida mais rapidamente

do que os sucessivos passos de calcinação por tempos curtos. Este resultado advém dos ciclos

de aquecimento e resfriamento durante os passos de calcinação, ou seja, à medida que a

temperatura se eleva, as partículas de óxido de nióbio entram primeiro em um processo de

coalescência e somente próximo à temperatura de 1200°C tem uma taxa considerável de

difusão para formação da fase columbita. Ciclos por tempos curtos, no entanto, significa que a

reação se processa por muito mais tempo em temperaturas abaixo de 1200°C do que nesta

temperatura em questão. Isso favorece, por sua vez, o processo de crescimento de partículas do

óxido de nióbio muito mais do que a reação de formação da fase columbita. Quanto maior o

tamanho de partícula da fase de óxido de nióbio, mais difícil se torna a difusão para o retículo

cristalino da fase MgO. Conclusivamente, a calcinação direta a 1200ºC por 4h permitiu a

obtenção do precursor columbita monofásico, o qual será utilizado para a síntese dos pós de

PMN-PT.
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4.1.2 Síntese dos pós de PMN-PT

4.1.2.1 Formação da fase perovskita em função do tempo e temperatura

Na etapa seguinte, o precursor columbita foi misturado e homogeneizado com

quantidades estequiométricas de PbO e PbTiO3 (PT) para a reação de estado sólido. O estudo

da temperatura de calcinação para a síntese dos pós de PMN-PT variou de 700ºC a 850ºC por

tempos de 2 e 4 horas.

Na Figura 14 estão representados os difratogramas de raios-X dos pós de PMN-PT 10.

No difratograma obtido após calcinação a 700ºC por 2h (Figura 14.a), pode-se observar a

presença de picos de fase PbO tetragonal Litharge (#) e columbita (x), indicando que a energia

fornecida para a reação (700ºC) é insuficiente para a completa formação da fase perovskita. A

reação entre as fases PbO e columbita tem um caráter fortemente cinético, o qual é

comprovado quando se eleva o tempo de calcinação para 4h, mantendo a temperatura em

700°C (Figura 14.b). Observa-se a redução do pico da fase columbita, mas a presença da fase

PT tanto por 2h quanto por 4h indica que uma maior temperatura deve ser usada, pois a

cristalinidade da fase PT residual aumenta com o tempo de calcinação, indicando a ocorrência

de um fenômeno de cristalização semelhante ao discutido para a fase de óxido de nióbio

durante a síntese do precursor columbita.

Após uma elevação acentuada na temperatura de calcinação, 850ºC por 2h (Figura 14.c),

as fases PbO e columbita reagem completamente para a formação da fase perovskita, mas a

inclusão da fase PT não ocorre completamente (pico secundário da fase PT em 32,6º

permanece). Uma observação mais cuidadosa na posição do pico 100% da fase perovskita

também indica a inclusão de PT na estrutura, uma vez que há um ligeiro deslocamento para

ângulo maior. Isso revela que o parâmetro de rede sofreu redução, o que comprova a presença

de titânio no sitio B da estrutura perovskita, pois seu raio iônico é menor em relação ao do
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magnésio e do nióbio, o que causa a redução do parâmetro de rede da fase perovskita. A

porcentagem de fase PT nesta amostra foi determinada através do refinamento estrutural

(Tabela 2), e o valor encontrado foi de 1,5mol%. O fator de ocupação do titânio no sítio B da

estrutura perovskita é de 0,085, o que indica que 85mol% da quantidade nominal de titânio foi

incorporado pela fase perovskita.

Figura 14 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMN-PT 10 calcinados a 700ºC por: a)2h e b)4h,

e c)850ºC por 2h.

A influência dos núcleos da fase PT também pode ser verificada na natureza da fase

PbO presente. O reagente de partida PbO utilizado na reação tem estrutura ortorrômbica (PbO

Massicot), mas a fase PbO residual encontrada tem estrutura tetragonal (PbO Litharge),

indicando que as partículas da fase PT de estrutura tetragonal podem influenciar na

recristalização da fase PbO residual durante o resfriamento.

Em virtude da adição da fase PT dificultar a reação de estado sólido no sistema PbO-

MN-PT, para o sistema PMN-PT 28 foi utilizada a temperatura de calcinação inicial de 750ºC,

mantendo os tempos utilizados anteriormente (2h e 4h). Nesta temperatura, para ambos os

tempos de calcinação observam-se grande quantidade de fase PT ainda remanescente (Figura
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15.a e 15.b). A maior concentração de PT nesta amostra (28mol%) é determinante neste

sistema; apesar do aumento da temperatura inicial, comparado ao sistema PMN-PT 10, a

quantidade de fase PT residual é considerável mesmo para temperatura de 850ºC, de maneira

similar ao estudo anterior. Um aumento ainda maior na temperatura de calcinação é inviável,

pois ultrapassaria a temperatura de fusão da fase PbO (880°C) (HANDBOOK, 1981-82), o que

provocaria perda deste componente por evaporação e a decomposição da fase perovskita.

Figura 15 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMN-PT 28 calcinados a 750ºC por: a)2h e b)4h,

e c)850ºC por 2h.

Analisando a intensidade dos picos da fase PT residual conclui-se que uma pequena

quantidade da fase PT foi incorporada à fase perovskita neste sistema. A análise estrutural e

quantitativa de fases (AQF) mostra que o fator de ocupação do titânio encontrado foi de 0,13

no sítio B da estrutura perovskita (Tabela 2), significando que apenas 46% da fase PT foi

consumida na reação, quantidade proporcionalmente menor do que no sistema PMN-PT 10

(85%). Para a amostra contendo 35mol% de Ti (Figura 16), a incorporação da fase PT é

predominantemente independente da temperatura de calcinação, apresentando quase nenhuma

diferença para temperaturas de 800ºC, neste caso, ou 850ºC, como comparativo dos estudos

anteriores. O fator de ocupação do titânio no sitio B da estrutura perovskita para a amostra
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calcinada a 850ºC por 2h foi de 0,16. Apesar de maior quantidade de titânio estar incorporada

a fase perovskita, esta é proporcionalmente menor a quantidade de núcleos de PT adicionada.

Figura 16 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMN-PT 35 calcinados a 800ºC por: a)2h e b)4h,

e c)850ºC por 2h.

Tabela 2 - Dados dos parâmetros de rede a, c, V e porcentagem das fases perovskita PMN-PT,

perovskita PT e pirocloro PNT obtidos pelo método de Rietveld

Perovskita romboédrica Perovskita PT* tetragonal PNT** cúbico

Amostra AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)
x Ti

AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)
x Ti

AQF

%

a

(Å)

10 96,6 5,771 7,040 203,1 0,085 1,5 3,941 4,174 64,84 0,600 1,9 10,68

28 75,0 5,745 7,011 200,4 0,130 23,7 3,928 4,167 64,36 0,668 1,3 10,63

35 63,7 5,739 7,000 199,7 0,160 35,4 3,926 4,164 64,18 0,715 0,9 10,64

* Parâmetro de rede da fase PT no núcleo de PT: a=3,9026Å, c=4,1542 Å, V= 63,27 Å3

** As fases pirocloro e PNT (presença de Ti) têm o mesmo grupo espacial (Fd3mZ).
x Ti: fator de ocupação de Ti no sítio B da estrutura perovskita.
AQF: análise quantitativa de fase

Para interpretar estes resultados sob o ponto de vista da reatividade superficial, uma

análise de distribuição do tamanho de partículas para os núcleos de PT é apresentada (Figura

17). Nesta Figura observam-se três grupos principais de tamanhos médios de partículas
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predominantes no pó: o primeiro grupo, mais reativo, para partículas com tamanhos inferiores

a 1,0µm e predominância de tamanho em torno de 0,8µm; um segundo grupo, menos reativo,

com tamanhos de partículas entre 1,0µm e 2,5µm, com predominância de tamanhos em torno

de 1,5µm e; um grupo de partículas constituídas por partículas secundárias, em uma

distribuição decrescente a partir de 2,5µm até 5,0µm.

Observando a relação de tamanhos em incremento de massa e massa acumulada,

podemos observar que no máximo 35% das partículas possuem tamanhos submicrométricos

(inferiores a 1,0µm). Estas partículas são mais reativas e podem ser mais facilmente

incorporadas durante a reação de síntese dos pós de PMN-PT. Se considerarmos também o

segundo grupo de partículas mais reativas, o percentual em massa sobe para aproximadamente

85% das partículas. Assim, para a composição PMN-PT 10 um total de 8,5% dos 10mol% de

núcleos de PT adicionados são incorporados na estrutura perovskita, um resultado que

corresponde a 85% das partículas da fase PT, ou seja, todas as partículas dos dois grupos mais

reativos (<2,5µm). Para as composições com maior concentração de PT, há uma redução das

partículas da fase PT incorporadas pela fase perovskita. Esta incorporação corresponde a 45%

(<1,5µm) para as composições de PMN-PT contendo 28 e 35mol% de titânio.

Figura 17 - Distribuição do tamanho das partículas do núcleo de PT.
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Estes resultados nos levam a uma proposição que concerne ao fenômeno da redução

proporcional da incorporação da fase PT para altas concentrações, durante a reação entre os

componentes MN, PbO e PT. Após o refinamento estrutural da fase PT residual presente nos

pós de PMN-PT (Tabela 2), pôde-se observar que o volume da cela unitária V da fase PT

decresce com o aumento da concentração de PT nos pós, tendendo ao valor da fase PT pura

encontrado para o núcleo de PT inicial. Esta redução de volume é conseqüência das reduções

dos parâmetros de rede a e c simultaneamente e, indica que a alteração no sítio B da estrutura

perovskita da fase PT perde efeito conforme a quantidade de núcleo de PT aumenta no

sistema. Assim, a diferença entre os parâmetros de rede na fase PT dos núcleos originais e os

da fase PT residual nos sistemas PMN-PT é sucessivamente menor à medida que a

concentração de PT aumenta. A incorporação de magnésio e nióbio, ou especificamente MN,

acarreta em aumento do volume molar, devido ao fato dos íons nióbio e magnésio possuírem

raios iônicos maiores que o titânio.

Como a variação dos parâmetros de rede para as fases perovskita PMN-PT e PT são

decrescentes com o aumento na concentração de PT, a incorporação da fase PT na perovskita

PMN não se dá de maneira proporcional à incorporação de MN na fase PT. Isto significa que a

fase PMN-PT pode ser formada a partir de duas matrizes estruturais distintas neste sistema, a

matriz PT sofrendo incorporação de MN e PbO, e a matriz PMN, sofrendo a incorporação de

PT. O limite morfotrópico das fases romboédrica e tetragonal para o sistema PMN-PT está

situado próximo a 32mol% de PT. Para concentrações menores, a fase tende a ser

romboédrica, enquanto que para altas concentrações de PT, tende a ser tetragonal. Por isso,

interpretar a fase residual de PT como sendo PMN-PT com alta concentração de PT, portanto

tetragonal, pode-se tornar também oportuno.

A relação entre as quantidades de fases é indispensável para compreender o mecanismo

de reação de estado sólido por esta metodologia. O aumento da concentração de PT na mistura
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de precursores é acompanhado pela redução estequiométrica do componente PbO, o que

dificulta o processo de difusão dos componentes. Na Tabela 3 pode-se visualizar a fração

molar � de cada componente em relação ao componente final PMN-PT, as razões γ1=�PT/�MN e

γ2=�PbO/(�MN+�PT) para os 3 sistemas estudados. O valor de γ1 aumenta à medida que a

quantidade de PT no sistema aumenta, com isso a incorporação de PT pela fase perovskita se

processa normalmente, mas o contrário não se aplica, onde a incorporação de MN pela fase PT

é reduzida na medida em que a oferta do componente MN se reduz para altas concentrações de

PT, pois a maior proporção de titânio na composição, na forma de PT, implica em menor

quantidade de PbO. Já o valor de γ2 decresce com o aumento da concentração de PT no

sistema, pois a maior proporção de titânio na composição, na forma de PT, implica em menor

quantidade de PbO livre inicial. Do ponto de vista composicional, a maior quantidade de

chumbo presente na fase PT complementa a redução de chumbo na fase PbO, mas do ponto de

vista da reação de estado sólido, a redução da fase PbO, aliada a rápida incorporação desta pela

fase columbita, provoca um déficit acentuado do componente responsável pelo transporte de

massa (PbO), dificultando a reação de formação da fase PMN-PT em função do aumento de

PT, uma vez que a incorporação das partículas de PT se torna cada vez menos eficiente à

medida que a quantidade de PT aumenta e PbO diminui.

Tabela 3 - Relação estequiométrica entre os componentes para os sistemas de PMN-PT estudados

Sistema Estequiometria �PbO �MN* �PT γ1 γ2

PMN-PT 10 PbMg0.30Nb0.60Ti0.10O3 0,474 0,474 0,053 0,112 0,899

PMN-PT 28 PbMg0.24Nb0.48Ti0.28O3 0,419 0,419 0,163 0,389 0,719

PMN-PT 35 PbMg0.22Nb0.43Ti0.35O3 0,394 0,394 0,212 0,606 0,650

*A fase MN corresponde a estequiometria (Mg1/3Nb2/3)O2.
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Os resultados destes eventos na morfologia dos pós podem ser observados na Figura 18,

referente às micrografias eletrônicas de varredura para as amostras PMN-PT obtidas pela

calcinação a 850°C por 2h. Observa-se um aumento na homogeneidade dos tamanhos das

partículas em função da concentração de PT e um aumento no grau de aglomeração dos pós. O

pó de PMN-PT 10 (Figura 18.a) apresenta partículas da ordem de 200nm, coexistindo com

partículas da ordem de 700nm. Esta diferença se reduz com 28mol% de Ti (Figura 18.b) e

35mol% de Ti (Figura 18.c), ao mesmo tempo em que a presença de grandes aglomerados

(>4µm) se torna mais freqüente. A presença do componente PT parece ser determinante para

este efeito, pois reduz a geração de novos núcleos de partículas de fase perovskita originária da

reação entre MN e PbO, uma vez que as partículas de PT passam a atuar como núcleos de

crescimento de partículas.

a b c

Figura 18 – Micrografia eletrônica de varredura dos pós de PMN-PT calcinados a 850ºC por 2h: a)10,

b)28 e c)35.

4.1.2.2 Investigação da reatividade dos pós precursores na formação da fase

perovskita

O mecanismo de formação de fases nos pós de PMN-PT durante a reação de estado

sólido se mostrou dependente do processo de difusão dos componentes, sendo formado a partir

de duas matrizes distintas. Desse modo, a reação de síntese dos pós de PMN-PT,

principalmente para composições com elevada concentração de titânio, pode ser melhorada se
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ocorrer um aumento na reatividade dos pós precursores, ou seja, um aumento na área de

superfície. Para comprovar esta hipótese, a seguir serão apresentados os resultados de um

estudo mostrando que durante a reação de estado sólido todos os pós precursores devem ter

elevada reatividade superficial e distribuição de tamanho de partículas controlado para que

haja uma perfeita homogeneização dos componentes do sistema.

O aumento da reatividade dos pós precursores pode ser conseguida através do processo

de moagem. O precursor MN e o núcleo de PT foram moídos antes de proceder à síntese do pó

e a formação da fase perovskita foi novamente investigada. Baseado nos dados discutidos

anteriormente, constata-se que a reação entre os componentes para a síntese do pó de PMN-PT

é mais comprometida na presença de elevada quantidade de PT, por isso o estudo sobre a

reatividade de cada precursor foi efetuado para a amostra contendo 35mol% de titânio.

Na Figura 19 são mostrados os DRXs dos pós de PMN-PT 35 sintetizados a 850ºC por

2h, onde o difratograma 19.a corresponde ao pó obtido sem prévia moagem dos precursores

(35NM); o difratograma 19.b, ao pó a partir do precursor columbita moído (35CM), e o 19.c

com o precursor columbita e núcleos de PT moídos (35CSM).

A reação entre as fases PbO e columbita tem um caráter fortemente cinético e

dependente da reatividade dos óxidos formadores. Uma vez que o precursor columbita obtido

por mistura convencional de óxidos é submetido a altas temperaturas por tempos longos, o

crescimento cristalino é acentuado, e dificulta a reação posterior para a formação da fase

perovskita. A baixa reatividade do precursor MN calcinado a 1200ºC por 4h é evidenciada

pelo baixo valor da área superficial (<1m²/g). Ao aumentar a reatividade do precursor MN

(área superficial = 8,4m²/g), tem-se uma significativa diminuição da fase PT remanescente no

pó (difratograma 19.b). Se comparado ao pó não moído, a porcentagem de fase PT

remanescente é 50% menor, havendo 71% de incorporação do núcleo de PT adicionado.
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Apesar da melhora conseguida utilizando pós do precursor columbita mais reativos, a

síntese só se torna efetiva quando ambos os precursores apresentam elevada reatividade

superficial, mostrando que a homogeneidade é função da reatividade dos pós precursores. Isso

pode ser visualizado através do difratograma 19.c, que se apresenta praticamente livre da fase

PT residual.

Figura 19 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMN-PT 35 calcinados a 850ºC por 2h: a)35NM,

b)35CM e c)35CSM.

Analisando a distribuição do tamanho de partículas dos pós precursores pode-se

entender a necessidade de se utilizar pós precursores reativos para a reação de estado sólido. O

precursor MN não moído (Figura 20.a) mostra dois grupos principais de tamanhos médios de

partículas predominantes no pó: um com tamanho inferior a 4,0µm, com predominância de

tamanhos em torno de 2,5µm; e o segundo grupo com partículas anormalmente crescidas, que

varia de 4,5µm a 7,5µm. Observando a relação de tamanhos em incremento de massa e massa

acumulada, podemos observar que no máximo 40% em massa das partículas possuem

tamanhos inferiores a 3,0µm. Mesmo as partículas com os menores tamanhos ainda são muito
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grandes em se tratando de um pó precursor. Isso explica porque a síntese dos pós de PMN-PT

(Figura 19.a) não é efetiva, resultando em uma grande quantidade de fase PT residual.

Entretanto, quando o precursor MN é constituído de partículas menores, a reação de

estado sólido é facilitada. Diferindo do pó não reativo, o precursor columbita reativo é

formado por 3 grupos principais com tamanhos submicrométricos: o primeiro com partículas

de 0 a 0,26µm, o segundo de até 0,5µm e o terceiro com partículas de até 1,25µm

(Figura 20.b). Efeitos semelhantes foram observados após a moagem dos núcleos de PT

(Figura 21.b), onde aproximadamente 70% das partículas possuem tamanho inferior a 0,8µm.

a) b)

Figura 20 - Distribuição de tamanho de partículas do precursor MN: a) não moído e b) moído.

Figura 21 - Distribuição de tamanho de partículas do núcleo de PT moído.
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A morfologia das partículas constituintes dos pós precursores também é de grande

relevância. As micrografias do precursor columbita antes e após moagem mostram claramente

esse efeito. A redução do tamanho de partícula é evidenciada, passando de 1,5µm (precursor

não moído) para aproximadamente 500nm quando o precursor é moído (micrografias 22.a e

22.b, respectivamente). Apesar da presença de aglomerados no pó moído oriundos do processo

de secagem após moagem, a ausência de agregados fortes, como observados no precursor não

moído, facilita a homogeneização dos pós. Através das micrografias dos núcleos de PT,

mostradas na Figura 23, verificamos efeito semelhante ao dos pós do precursor columbita,

principalmente no que se refere à redução das partículas formadoras do pó, comparando o pó

moído (Figura 23.b) com o não moído (Figura 23.a).

a b

Figura 22 - Micrografia eletrônica de varredura dos pós do precursor MN: a) não moído, b) moído.

a b

Figura 23 - Micrografia eletrônica de varredura dos núcleos de PT: a) não moído e b) moído.
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Assim, como resultado da obtenção de partículas extremamente reativas após o processo

de moagem, o pó de PMN-PT 35 pôde ser obtido praticamente livre da fase PT residual. Isto

demonstra que a reatividade e morfologia dos precursores para a formação do PMN-PT,

durante a reação de estado sólido, exerce papel preponderante na relação de fases presentes

nos pós cerâmicos.

4.1.2.3 Síntese dos pós de PMN-PT a partir de pós precursores reativos

Após otimização dos parâmetros de síntese dos pós de PMN-PT, pós com composições

contendo 10, 28 e 35mol% de titânio foram preparados. Estes pós serão denominados PMCCx,

onde x corresponde ao mol% de titânio relativo à composição. Na Figura 24 são mostrados os

DRXs para as amostras dos pós de PMCC calcinados a 850ºC por 2h. Todas as reflexões

observadas correspondem à fase perovskita, exceto os picos assinalados (#), associados à fase

PNT e o (*), associado à fase PT. Apesar de não apresentar um pico muito definido, a amostra

PMCC 35 apresenta 1,7% de fase PT residual, valor este obtido através do refinamento

estrutural. O resíduo de PT pode ser interpretado como a fase PMN-PT tetragonal com

concentração de titânio maior do que a composição nominal, caracterizando uma pequena

flutuação composicional no sistema por influência dos núcleos de PT durante a reação de

estado sólido.

As amostras PMCC 28 e PMCC 35 apresentam a coexistência das fases romboédrica e

tetragonal. A amostra PMCC 35 apresenta 48% de fase perovskita tetragonal, quantidade

relativamente menor que na amostra PMCC 28, conseqüência dos núcleos de PT gerando fase

PT com quantidade de titânio maior do que a concentração nominal (Tabela 4). Analisando os

parâmetros de rede da fase perovskita tetragonal para a amostra PMCC 35, observa-se a

redução do volume molar se comparado ao do PMCC 28, o que significa mais titânio. Por

apresentar menor quantidade de fase, a fase tetragonal do PMCC 35 contém mais titânio do
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que a fase tetragonal da amostra PMCC 28, porque o conteúdo de titânio na fase desta última

amostra está mais distribuído. Simplificando: menos fase com mais titânio = mais fase com

menos titânio.

Considerando o parâmetro V da fase perovskita romboédrica, há redução do volume

molar conforme o conteúdo de titânio se eleva, comprovando a sua incorporação na estrutura.

O deslocamento do pico em 31,6º (pico 100% da fase perovskita) para ângulo maior com o

aumento do conteúdo de titânio, visualizado através da figura inset, é conseqüência deste

efeito. A porcentagem de fase PNT é decrescente com a concentração de titânio, sendo

bastante elevada para a amostra PMCC 10. A redução da fase PNT parece ser conseqüência da

maior estabilização da fase perovskita com a incorporação de titânio no sitio B da estrutura.

Figura 24 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMCC calcinados a 850ºC por 2h: a)10, b)28 e

c)35. Inset: corte no DRX mostrando o deslocamento do pico em 31,6º relativo à incorporação

do titânio na estrutura.
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Tabela 4 - Dados dos parâmetros de rede a, c, V e porcentagem das fases perovskita PMN-PT e

pirocloro PNT obtidos pelo refinamento estrutural

Perovskita romboédrica Perovskita tetragonal PNT cúbico

Amostra AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

PMCC 10 98,3 5,713 6,988 197,5 - - - - 1,7 10,59

PMCC 28 35,5 5,716 6,950 196,6 63,4 4,015 4,034 65,02 1,1 10,61

PMCC 35 49,9 5,698 6,940 195,1 47,6 4,020 4,035 64,62 0,8 10,59

Porcentagem de fase PT residual na amostra PMCC 35: 1,7% a = 3,912Å, c = 4,129Å, V = 63,19Å3.

Pelas micrografias referentes aos pós do sistema PMCC, mostradas na Figura 25,

observa-se que o tamanho médio de partículas (~400nm) não se altera significativamente entre

as composições, e à medida que a concentração de titânio se eleva, as partículas secundárias

tendem a ser mais definidas. Isso altera expressivamente a morfologia final do pó deste

sistema quando comparado à utilização dos precursores não moídos. Os valores de área de

superfície para os pós de PMCC correspondem a: 4,1m2/g para a amostra PMCC 10 e 4,4m²/g

para as amostras PMCC 28 e 35.

a b c

Figura 25 - Micrografia eletrônica de varredura dos pós de PMCC calcinados a 850ºC por 2h: a)10,

b)28 e c)35.
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4.2 Método da Columbita Convencional com TiO2

4.2.1 Síntese dos pós de PMN-PT

Este método utiliza TiO2 como precursor do titânio para a síntese dos pós de PMN-PT,

diferentemente da metodologia anterior, onde núcleos de fase PT eram utilizados. A etapa de

síntese do precursor columbita, no entanto, foi efetuada da mesma maneira que no método

anterior. Os pós correspondentes a esta metodologia serão denominados PMCCTx, com x =10,

28 e 35, correspondendo a composição nominal das amostras.

Na Figura 26 são mostrados os DRXs dos pós de PMCCT calcinados a 850ºC por 2h. Os

pós PMCCT 10 e PMCCT 28 se apresentam totalmente livre da fase PT residual, mas de

maneira similar ao PMCC, a amostra 35 apresenta um pico correspondente à fase PT (*). A

porcentagem desta fase foi de 2,7%, ligeiramente maior que o resíduo da amostra PMCC 35.

Figura 26 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMCCT calcinados a 850ºC por 2h: a)10, b)28 e

c)35.
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Na Tabela 5 estão apresentados os dados obtidos pelo refinamento estrutural. A

quantidade de fase PNT é reduzida na medida em que a concentração de titânio aumenta, pois

a presença do titânio estabiliza a fase perovskita de forma que ela não seja degradada a

pirocloro (PNT). As amostras PMCCT 28 e 35 exibem as fases romboédrica e tetragonal de

maneira similar as PMCC. Porém, a amostra PMCCT 35 apresenta maior porcentagem de fase

tetragonal que a PMCC 35, evento que pode ser verificado pelo desdobramento do pico em

aproximadamente 45º e 75º (Figura 27). O pico apresentado pela amostra PMCC exibe um

ombro do lado direto deste pico, de intensidade menor, mostrando o surgimento da fase

tetragonal. Porém se analisarmos a intensidade deste ombro na amostra PMCCT, observamos

que sua intensidade se iguala ao do pico em 45º. Isso significa que a proporção de fase

tetragonal, se comparada à romboédrica, é maior na amostra PMCCT do que na PMCC, a qual

também pode ser verificada comparando os dados das Tabelas 4 e 5 relativos aos dados

obtidos pelo refinamento estrutural para estas amostras.

Tabela 5 - Dados dos parâmetros de rede a, c, V e porcentagem das fases perovskita PMN-PT e

pirocloro PNT obtidos pelo refinamento estrutural

Perovskita romboédrica Perovskita tetragonal PNT cúbico

Amostra AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

PMCCT 10 98,2 5,710 6,987 197,3 - - - - 1,8 10,58

PMCCT 28 29,9 5,712 6,939 196,1 69,0 4,007 4,034 64,77 1,1 10,56

PMCCT 35 31,9 5,705 6,932 195,4 64,5 4,002 4,037 64,67 0,9 10,59

Porcentagem de fase PT residual na PMCCT 35: 2,7% a=3,918 Å, c=4,112 Å; V=63,13 Å3
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Figura 27 - Espectro de difração de raios-X das reflexões (200) e (214) referente aos picos em 45º e

75º da fase romboédrica, mostrando o desdobramento dos picos relacionados ao aparecimento

da fase perovskita tetragonal: a) PMCC 35 e b) PMCCT 35.

O parâmetro V da fase perovskita tetragonal se reduz passando de 28 para 35mol% de

titânio. De maneira similar ao PMCC, a amostra 28 tem maior porcentagem de fase tetragonal

com menos titânio, e a 35, apresenta menos quantidade de fase com mais titânio, por isso o

parâmetro V da amostra PMCCT 35 é menor que o da PMCCT 28. A diferença do volume

molar entre essas amostras é menor que a diferença do volume entre as amostra PMCC 28 e

PMCC 35, uma vez que a porcentagem de fase tetragonal para as amostra PMCCT 28 e

PMCCT 35 é praticamente similar.

Com relação à morfologia dos pós de PMCCT (Figura 28), o tamanho médio de

partículas (~400nm) não se altera entre as composições, embora haja uma tendência na

formação de pós agregados para alta concentração de titânio (Figuras 28.b e 28.c). Se

comparado aos pós de PMCC, o contorno das partículas é menos nítido, devido ao alto grau de

aglomeração dos pós. Os valores de área de superfície obtidos se assemelham aos obtidos para

os pós PMCC.
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Conclusivamente, a vantagem em se utilizar TiO2 é que a síntese da fase cristalina PT se

torna dispensável. Embora não haja diferenças significativas em se utilizar PT ou TiO2 na

formação de fases e morfologia dos pós de PMN-PT, as etapas de compactação e sinterização

são influenciadas, refletindo em diferentes propriedades elétricas.

a b c

Figura 28 - Micrografia eletrônica de varredura dos pós de PMCCT calcinados a 850ºC por 2h: a)10,

b)28 e c)35.

4.3 Método da Columbita Modificada

4.3.1 Síntese dos pós do precursor columbita modificado

4.3.1.1 Via química - MCM

Antes de iniciar a discussão destes resultados, são necessários alguns comentários a

respeito da concentração e da estequiometria da fase columbita e PMN-PT. A concentração de

titânio mencionada se refere a estequiometria da fase perovskita (1-x)PMN-xPT, ou seja,

10%mol de PbTiO3 (PT) equivale a 10mol% de TiO2, ou 10mol% de titânio, simplesmente.

Para este caso, a composição nominal da fase PMN-PT será 0,9Pb(Mg1/3Nb2/3)O3-0,1PbTiO3,

o que implica em uma estequiometria dos cátions do sítio B, característica da fase columbita,
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de 0,9(Mg1/3Nb2/3)O2-0,1TiO2. Quando esta estequiometria é convertida para a estrutura

columbita AB2O6, uma conversão estequiométrica deve ser feita para o componente

(Mg1/3Nb2/3)O2, que assume a forma MgNb2O6. Portanto, a porcentagem molar de titânio entre

as duas formas de MN se eleva, sendo a concentração de TiO2 três vezes maior, ou seja,

0,3MgNb2O6-0,1TiO2. Isto equivale a 25mol% de TiO2 dissolvido na fase columbita

MgNb2O6, utilizado para a síntese do pó de composição 0,9Pb(Mg1/3Nb2/3)O3-0,1PbTiO3. Os

pós precursores serão denominados MNT, e é oportuno ressaltar que o precursor MNT, com o

T em sub-escrito, mencionado aqui, refere-se ao precursor columbita contendo a quantidade de

titânio necessária para a síntese da composição PMN-PT, diferente da fase MNT, de estrutura

tipo rutilo, similar a do TiO2, que aparece como fase secundária nos pós precursores MNT.

Os precursores MNT correspondentes a cada composição, serão denominados, a partir

daqui, como MNTx, onde x= 10, 28 e 35. Estes precursores foram calcinados a 900ºC por 2h e

caracterizados por DRX, sendo os difratogramas obtidos mostrados na Figura 29. Todas as

reflexões observadas foram identificadas como sendo da columbita MgNb2O6 (MN), exceto os

picos assinalados (o), associados à fase Mg0,167Nb0,33Ti0,50O2 (MNT). Nos casos das

composições com 28 e 35mol% de titânio, a concentração de titânio ponderada para a estrutura

MgNb2O6 da fase MN, assume os valores de 54mol% e 62mol%, respectivamente. Por outro

lado, a estrutura rutilo característica da fase TiO2 se mantém estável à medida que se dissolve

MN na estrutura, existindo na literatura a composição referida anteriormente para a fase MNT,

aqui denominada MNTR. Logo, no sistema do precursor MNT, existe uma competição entre

duas estruturas, as quais contem óxidos de Mg, Nb e Ti. Dependendo da concentração destes

elementos, a cristalização se dá com estrutura rutilo ou columbita, existindo uma região de

duas fases separando as fases puras MN e MNT.

Assim, para as composições Mg0,24Nb0,48Ti0,28O2 (referente à composição com 28mol%)

e Mg0,217Nb0,433Ti0,35O2 (35mol%) há coexistência de duas fases, como pode ser verificada
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pelos difratogramas 29.b e 29.c, respectivamente. Observa-se ainda que para a adição de

10mol% de Ti ao precursor (29.a) não há o aparecimento de fase secundária. Sob o ponto de

vista de transição de fases, nesta concentração de titânio não há transformação de fase em

direção a formação de rutilo MNT.

Figura 29 - Padrão de difração de raios-X dos pós dos precursores MNT: a)10, b)28 e c)35.

A Tabela 6 mostra os parâmetros de rede e porcentagem das fases MN e MNT obtidos

para as amostras dos precursores. Para o MNT 10, a quantidade de fase MN é de 100%,

indicando que o titânio incorporado à fase columbita não leva a nenhuma transformação de

fase. Estudos recentes corroboram este fato (BRUNO et al., 2004). Para os precursores MNT

28 e MNT 35 há formação da fase MNT, cuja porcentagem é de aproximadamente 40 e 76%,

respectivamente. Após ponderação estequiométrica entre as estruturas AB2O6 da columbita e

AO2 do rutilo, têm-se os valores de 18% e 51% de fase MNT para cada precursor.
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Tabela 6 - Dados dos parâmetros de rede e porcentagem das fases MN e MNT obtidos através do

refinamento estrutural

Parâmetro de rede da fase MN Parâmetro de rede da fase MNT Fase

Amostra a

(Å)

b

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

MN

(%)

MNT

(%)

MNT 10 14,16 5,689 5,035 405,5 - - - 100 -

MNT 28 14,02 5,642 5,016 396,7 4,659 2,991 64,93 82 18

MNT 35 14,05 5,648 5,027 398,8 4,665 3,010 65,51 49 51

Parâmetro de rede do MNTR: a= 4,6673Å, c= 3,0184 Å, V=65,75Å3 – PDF: 40-0366.

Analisando pormenorizadamente os parâmetros de rede de cada fase, podem-se tirar

algumas conclusões importantes. Ambas as fases exibem maior quantidade de titânio do que

na fase MNTR, representada no rodapé da Tabela 6, pois a inserção de titânio diminui o

volume molar da estrutura MNT. Para o MNT 28, a fase MNT cristaliza com parâmetro menor

do que no precursor 35, e paralelamente, a fase columbita MN no precursor MNT 28 também

dissolve uma quantidade maior de titânio do que o esperado. Para o precursor 35, as fases

MNT e MN sofrem nova elevação nos parâmetros de rede, indicando redução na concentração

de titânio nas estruturas. Apesar de parecer incongruente estes dados, pois o precursor MNT 28

possui menor concentração nominal de titânio do que o precursor MNT 35, ao se observar a

proporção entre as quantidades de fases MN e MNT nos dois precursores pode-se

compreender melhor este fenômeno. Com a grande concentração de fase MNT presente no

precursor 35 (51%), as duas fases agora coexistem em quantidades equiparáveis, diferente do

precursor 28, onde a quantidade de fase MNT representa menos de um quarto da quantidade de

fase MN. Isto modifica a relação de equilíbrio de difusão de titânio entre as fases MN e MNT,

sendo regida pelas estabilidades de ambas as fases, no que concerne principalmente a menores

valores de microdeformação de rede no cristal de cada fase. A dissolução de Ti na columbita

tende a gerar mais microdeformação, uma vez que a cristalinidade da fase se reduz

acentuadamente com o aumento da concentração de titânio no MN. Com isso, para o precursor
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35, verifica-se que a concentração de titânio tanto na fase MN como na MNT sofrem uma leve

redução, mas ocorrem simultaneamente a um aumento na quantidade de fase MNT, que tem

muito mais titânio na sua composição do que a fase MN. Estimativas de cálculo

estequiométrico baseadas na variação de volume molar mostraram que a concentração de

titânio global é muito próxima da concentração nominal para ambos os precursores 28 e 35.

Com relação à morfologia dos precursores, pôde-se verificar que para todos os pós

precursores houve predominância de partículas com tamanhos da ordem de 100nm. A presença

de partículas secundárias foi mais freqüente para alta concentração de titânio, tornando o pó

menos reativo. Os valores obtidos através da análise de área superficial para os precursores

corroboram esta observação, sendo de 8,4m2/g para o precursor 10; 7,1m2/g para o 28 e;

5,0m2/g para o precursor 35.

4.3.1.2 Via óxido - MNC

Os pós precursores modificados com titânio obtidos via reação de estado sólido (aqui

denominados MNTC) foram calcinados a 900ºC por 2h (Figura 30), para traçar um paralelo

com o método químico. Com exceção dos picos da fase columbita, estão assinalados os picos

da fase residual Nb2O5 (*) e da fase MNT (o). Devido à incompleta reação entre os

precursores, a temperatura de calcinação foi elevada para 1100ºC por 2h, e os difratogramas

obtidos são mostrados na Figura 31. Apesar da redução brusca na quantidade de fase Nb2O5,

dois pequenos picos associados a esta fase persistem, principalmente para as amostras MNTC

28 e MNTC 35. Estas amostras também apresentam grande quantidade da fase MNT, cuja

porcentagem obtida através do refinamento estrutural está na Tabela 7.
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Figura 30 - Padrão de difração de raios-X dos pós dos precursores MNC calcinados a 900ºC por 2h:

a)10, b)28 e c)35.

Figura 31 - Padrão de difração de raios-X dos pós dos precursores MNC calcinados a 1100ºC por 2h:

a)10, b)28 e c)35.

Os pós precursores MNTC requerem temperatura maior do que a necessária para a

síntese do precursor por via química, exatamente por se tratar de uma reação de estado sólido.

Outra diferença encontrada entre ambas metodologias é que o precursor MNTC 10 apresenta a

fase MNT (Figura 31.a), pois diferente do método químico, a reação de mistura de óxidos não
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permite uma boa homogeneidade dos precursores, levando a uma flutuação composicional.

Comparando os dados obtidos através do refinamento estrutural para o MCM (Tabela 6) e para

o MNC (Tabela 7), observamos que o MNC leva a uma maior proporção de fase MNT para

todas as composições.

Após ponderação estequiométrica entre as estruturas AB2O6 da columbita e AO2 do

rutilo, as porcentagens de fase MNT em cada precursor correspondem a 5%, 56% e 80%, para

os precursores MNC 10, MNC 28 e MNC 35, respectivamente. Os parâmetros de rede a, c e V

da fase MNT sofrem ligeiro aumento em função da concentração de titânio, enquanto que os

parâmetros da fase MN, ligeiro decréscimo, mostrando a incorporação de titânio na fase MN.

Comparando o parâmetro V da fase MN para as composições MNTC 28 e MNTC 35, não se

observa variação tão significativa como ocorre com o parâmetro V das amostras MNT 28 e

MNT 35. No precursor MNTC 28 há quantidades equiparáveis das fases MN e MNT e não há

tanto titânio na fase MN como no precursor MNT 28. Finalmente, para o precursor MNTC 35,

há a predominância da fase MNT (80%) e nenhuma alteração na composição da fase MN, pois

o parâmetro de rede não se altera em relação ao precursor 28. Com relação à morfologia dos

pós precursores, partículas da ordem de 300nm foram observadas para todas as composições,

ligeiramente maiores que as do precursor MNT.

As diferenças encontradas entre os dois métodos de síntese dos precursores MNT estão

associadas à presença da fase rutilo TiO2 no inicio da reação de estado sólido, atuando como

núcleos de crescimento da fase tetragonal MNT, diferente do método químico, onde a

cristalização das fases MN e MNT se dá de modo direto sem intermediários cristalinos. Apesar

disso, ambos os métodos, MCM e MNC, levam a formação de grande quantidade de fase

perovskita durante a síntese dos pós de PMN-PT, como será observado a seguir.
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Tabela 7 - Dados dos parâmetros de rede e porcentagem das fases MN e MNT obtidos através do

refinamento estrutural

Parâmetro de rede da fase MN Parâmetro de rede da fase MNT Fase

Amostra
a

(Å)

b

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

MN

(%)

MNT

(%)

MNTC 10 14,18 5,695 5,037 406,7 4,679 3,031 66,37 95 5

MNTC 28 14,15 5,689 5,035 405,3 4,681 3,032 66,43 44 56

MNTC 35 14,15 5,690 5,036 405,5 4,683 3,033 66,51 20 80

4.3.2 Síntese dos pós de PMN-PT

4.3.2.1 A partir do precursor MNT

Após moagem, os pós precursores MNT foram então utilizados para a síntese dos pós de

PMN-PT, através de reação de estado sólido com PbO. Utilizou-se as temperatura de 700ºC

(Figura 32) e 800°C (Figura 33). Os pós de PMN-PT obtidos por esta metodologia serão

denominados PMCMx, onde x corresponde a composição em questão. Na Figura 32, os

difratogramas mostram picos assinalados (#) associados à fase PNT e assinalados (o),

associado à fase columbita, sendo os demais picos, reflexões da fase perovskita. Apenas a

amostra contendo 35mol% de titânio (difratograma 32.c) apresentou fase columbita não

reagida, provavelmente devido à alta concentração da fase MNT e a presença de pós

aglomerados no precursor, que aliados a baixa temperatura da reação, dificultou a reação de

formação da fase perovskita.

Na Figura 33 já não se observa o resíduo da fase columbita. Também se observa que a

quantidade de fase PNT é decrescente com a concentração de titânio, diferente da temperatura

de 700°C, onde a presença da fase residual de columbita está associada a um aumento na

quantidade de fase PNT. A quantidade da fase PNT nos pós com alta concentração de titânio

tende a ser reduzida porque a inclusão de titânio nesta fase a desestabiliza, fato observado pela
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redução do parâmetro de rede da fase PNT (Tabela 8). Os parâmetros de rede a, c, e

conseqüentemente V da fase perovskita sofrem redução com o aumento da concentração de

titânio, conseqüência da incorporação de titânio na estrutura perovskita.

Figura 32 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMCM calcinados a 700ºC por 2h: a)10, b)28 e

c)35.

Figura 33 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMCM calcinados a 800ºC por 2h: a)10, b)28 e

c)35.

Diferente das metodologias descritas anteriormente, que envolvem um método físico

para obtenção dos pós, o MCM não causa o aparecimento da fase perovskita tetragonal,
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mesmo para composição com 35mol% de titânio. Visualizando os difratogramas, não se

observa o desdobramento do pico em 45º. Desse modo, pode-se constatar que a região que

determina o limite morfotrópico de fases nas composições de PMN-PT é dependente da

homogeneidade química, que por sua vez depende da metodologia utilizada.

Com relação à morfologia dos pós (Figura 34), todas amostras apresentam partículas da

ordem de 200-400nm, independente da concentração de titânio. Este tamanho médio de

partículas é pelo menos duas vezes menor que o encontrado para os sistemas MCC e MCCT.

No entanto, conforme a quantidade de titânio se eleva, as partículas secundárias se tornam

mais freqüentes e mais definidas. Os valores de área de superfície para estas amostras variam

de 5,4m2/g na amostra PMCM 10, para 5,0 m2/g na amostra PMCM 35.

Tabela 8 - Dados dos parâmetros de rede a, c, V e porcentagem da fase perovskita PMN-PT e

pirocloro PNT obtidos pelo refinamento estrutural

Perovskita romboédrica PNT cúbico

Amostra AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

PMCM 10 98,1 5,707 6,997 197,4 1,9 10,57

PMCM 28 99,2 5,687 6,965 195,1 0,8 10,52

PMCM 35 99,2 5,680 6,953 194,3 0,8 10,49

a b c

Figura 34 - Micrografia eletrônica de varredura dos pós de PMCM calcinados a 800ºC por 2h: a)10,

b)28 e c)35.
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4.3.2.2 A partir do precursor MNTC

Nesta metodologia, os pós de PMN-PT foram obtidos mediante precipitação de

hidróxido de chumbo sobre as partículas do precursor MNTC e posteriormente calcinados a

800ºC por 2h. Os difratogramas obtidos (Figura 35) mostram que nenhuma fase secundária,

exceto a PNT, foi identificada para esses pós, de maneira similar ao MCM. A principal

diferença entre os pós de PMN-PT obtidos pelos métodos MCM e MNC está no aparecimento

da fase perovskita tetragonal, que não ocorre para os pós do sistema PMCM, e que ocorre a

partir de 28mol% de titânio para o sistema PMNC. Esse evento é o mesmo verificado para os

pós de PMN-PT dos métodos MCC e MCCT, e está associado a menor homogeneidade

química relacionada ao método de obtenção por reação de estado sólido.

Figura 35 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMNC calcinados a 800ºC por 2h: a)10, b)28 e

c)35.

A Tabela 9 exibe os dados dos parâmetros de rede e de quantidade de fase perovskita e

PNT obtidos através de refinamento estrutural. A amostra PMNC 35 apresenta maior

quantidade de fase perovskita tetragonal, se comparada ao PMNC 28, condizente com o grau
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de desdobramento dos picos em 45º e 75º. Este desdobramento ocorre devido ao aparecimento

dos picos associados às reflexões (020) e (031) da fase tetragonal nas mesmas posições dos

picos associados às reflexões (200) e (214) da fase romboédrica. Os parâmetros de rede da fase

perovskita romboédrica diminuem com o aumento da concentração de titânio, característico de

sua incorporação na estrutura, o que desloca a composição para mais próximo do limite

morfotrópico de fases. Como conseqüência, há um aumento na quantidade de fase tetragonal

para estas amostras. Diferente das demais metodologias, a porcentagem de fase PNT tende a

ser maior para amostras com maior conteúdo de titânio, o que pode estar relacionado à

pequena quantidade de fase residual de Nb2O5 encontrado nos pós precursores MNTC, como

mostrado anteriormente.

Tabela 9 - Dados dos parâmetros de rede a, c, V e porcentagem das fases perovskita PMN-PT e

pirocloro PNT obtidos pelo refinamento estrutural

Perovskita romboédrica Perovskita tetragonal PNT cúbico

Amostra AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

PMNC 10 99,1 5,710 6,991 197,4 - - - - 0,9 10,59

PMNC 28 54,2 5,706 6,954 196,1 44,5 4,003 4,040 64,73 1,3 10,59

PMNC 35 22,8 5,703 6,933 195,3 76,0 3,999 4,033 64,52 1,2 10,57

A Figura 36 mostra as micrografias dos pós de PMNC. A quantidade de partículas

secundárias não varia muito entre as amostras deste sistema, e os tamanhos médios das

partículas se situam em torno de 200-400nm, similar ao obtido pelo MCM. Ainda

comparativamente, o MNC apresenta partículas secundárias maiores, resultando em pós menos

reativos. Os valores de área de superfície para os pós PMNC são aproximadamente 4,5m2/g.
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a b c

Figura 36 - Micrografia eletrônica de varredura dos pós de PMNC calcinados a 800ºC por 2h: a)10,

b)28 e c)35.

4.4. Método dos Precursores Poliméricos

4.4.1 Síntese dos pós de PMN-PT

Este método se caracteriza pela cristalização direta da fase perovskita a partir da

eliminação da matéria orgânica da matriz polimérica. Durante o processo de obtenção dos pós,

não há influência de fases cristalinas no início do processo de formação de fases, e a presença

ou quantidade de determinada fase depende quase que exclusivamente de relações

termodinâmicas e cinéticas entre os processos de cristalização das fases constituintes e dos

intermediários envolvidos durante o processo de decomposição da matéria orgânica.

De maneira similar ao MCM, o MPP também pôde ser obtido a 700ºC (Figura 37),

porém não apresentou picos residuais da fase MN para a composição com 35mol%

(difratograma 37.c). O único inconveniente foi à presença de uma grande quantidade da fase

PNT. Na tentativa de eliminar esta fase, os pós foram calcinados a 800ºC por 2h (Figura 38). E

esses pós serão denominados PMPPx, com x= 10, 28 e 35.
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Figura 37 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMPP calcinados a 700ºC por 2h: a)10, b)28 e

c)35.

Figura 38 - Padrão de difração de raios-X dos pós de PMPP calcinados a 800ºC por 2h: a)10, b)28 e

c)35.

Embora as amostras contendo 10 e 35mol% de titânio estejam praticamente livre de fase

secundária, na amostra PMPP 28 há uma forte tendência à formação de grande quantidade de

fase PNT. Inúmeras amostras com esta composição foram feitas a fim de eliminar qualquer

possibilidade de erro de cálculos, de operação, na calibração de equipamentos, fornos, de
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modo que se pode concluir que a natureza deste sistema resulta na formação de grande

quantidade desta fase secundária.

A explicação mais plausível para esta ocorrência pode ser encontrada ao se comparar a

relação entre nióbio e titânio nas composições com a fase PNT da literatura (PNTR). Na Tabela

10 observa-se que a relação Nb/Ti na composição PMN-PT 28 é a mais próxima a daquela

encontrada na fase PNT, o que pode facilitar a cristalização de uma fase mais estável nesta

amostra. Isto também é comprovado ao se observar os dados da Tabela 11, referentes aos

parâmetros de rede das fases perovskita e PNT. Na amostra PMPP 28, a fase PNT exibe

parâmetro de rede similar à fase PNTR estequiométrica, enquanto que para as outras

composições, o parâmetro de rede se distancia. Na amostra PMPP 10, o parâmetro de rede da

fase PNT é maior, significando menor concentração de Ti, em relação à de nióbio, enquanto

que para a amostra PMPP 35, este parâmetro é menor, significando concentração de titânio

maior em relação ao nióbio. A relação Nb/Ti distante da fase PNTR para as amostras PMPP 10

e PMPP 35 faz com que esta fase seja muito menos estável. Hipoteticamente, uma composição

PMN-PT 25 seria a mais propícia a gerar a maior quantidade de fase PNT possível, pois teria a

relação Nb/Ti exatamente igual a 2, como na fase PNT.

Tabela 10 - Composição estequiométrica dos pós de PMN-PT estudados, da fase PNT e razão Nb/Ti

para estes sistemas

Sistema Estequiometria Nb/Ti

PNTR Pb2Nb2TiO9 2

PMPP 10 PbMg0.300Nb0.600Ti0.100O3 6

PMPP 28 PbMg0.240Nb0.480Ti0.280O3 1,7

PMPP 35 PbMg0.217Nb0.433Ti0.350O3 1,2
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Tabela 11 - Dados dos parâmetros de rede a, c, V e porcentagem de fase perovskita PMN-PT e

pirocloro PNT obtidos pelo refinamento estrutural

Perovskita romboédrica PNT cúbico

Amostra AQF

%

a

(Å)

c

(Å)

V

(Å3)

AQF

%

a

(Å)

PMPP 10 97,8 5,707 6,996 197,3 2,2 10,56

PMPP 28 79,6 5,684 6,963 194,8 20,4 10,50

PMPP 35 99,2 5,677 6,955 194,1 0,8 10,48

Parâmetro de rede da fase PNTR: a=10,50 Å – PDF: 19-0692.

A análise morfológica dos pós de PMPP calcinados a 800ºC por 2h pode ser visualizada

na Figura 39. Na micrografia 39.a e 39.c, referentes aos pós de PMPP 10 e PMPP 35,

respectivamente, pode-se observar partículas da ordem de 200nm. A distribuição de tamanho

de partícula é homogênea e partículas secundárias maiores se formam para maiores

concentrações de titânio. Para a amostra PMPP 28 (micrografia 39.b), as partículas são

distintas das demais amostras devido a forte influência da grande quantidade de fase PNT,

provocando redução acentuada no tamanho de partículas. A análise de área de superfície para

essas amostras mostra que além da quantidade de titânio na composição, a quantidade de fase

perovskita nos pós também influencia na reatividade dos pós. Os valores encontrados são de

6,1, 6,7 e 5,6 m2/g para as amostras PMPP 10, 28 e 35, respectivamente.

a b c

Figura 39 - Micrografia eletrônica de varredura dos pós de PMPP calcinados a 800ºC por 2h: a)10,

b)28 e c)35.
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4.5. Obtenção da Cerâmica PMN-PT

4.5.1 Estudo dilatométrico

Antes de iniciar a etapa de sinterização das cerâmicas, foi feito um estudo dilatométrico

para determinar as melhores condições de sinterização. Foram escolhidos os pós de dois

métodos de síntese distintos como representativos dos tipos de métodos empregados para a

síntese dos pós de PMN-PT: MCC, representativo dos métodos baseados na mistura de óxidos

e MPP, representativo dos métodos que envolvem reação via química. As amostras desses

sistemas foram compactadas na forma de pastilhas e a retração linear e taxa de retração foram

caracterizadas do ponto de vista da concentração de titânio, quantidade de fases no pó e

morfologia dos pós.

As curvas de retração linear e taxa de retração para as cerâmicas preparadas a partir dos

pós de PMCC mostram que há uma ligeira elevação da temperatura de inicio de retração linear

(Figura 40.a), de 750°C para as amostras PMCC 10 e PMCC 28 para 800°C (amostra PMCC

35). Este fenômeno parece estar associado apenas à natureza das fases presentes, pois

nenhuma variação significativa na morfologia dos pós e ou na quantidade de fases parece ter

alguma correlação com este resultado. A ligeira expansão volumétrica das cerâmicas no

intervalo de 400-700ºC antes do início da retração se deve ao efeito de dilatação térmica, a

qual não varia para qualquer amostra estudada.

Na Figura 40.b são apresentadas as curvas de taxa de retração para estas cerâmicas.

Todas as amostras apresentam basicamente dois máximos na taxa de retração. Os dois

processos de retração, identificados pela presença de dois máximos, são mais definidos quanto

maior a concentração de titânio. O primeiro processo, relacionado à conversão das partículas

em partículas secundárias, tende a ser deslocado para temperaturas superiores, devido ao fato
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de que os pós das amostras mais concentradas em titânio já apresentam partículas secundárias

mais desenvolvidas, de acordo com a discussão da Figura 25 na etapa de síntese dos pós. O

segundo processo de retração, relacionado ao crescimento de grão e eliminação de poros, não

sofre elevação de temperatura, apenas se concentra em um menor intervalo de temperatura.

Os sistemas 10 e 28 apresentam o primeiro máximo na taxa de retração em torno de

840ºC, enquanto para a amostra 35, este máximo está em torno de 900ºC. Estas temperaturas

são próximas da utilizada na reação de formação de fase nos pós, apesar da amostra 35 ter

exibido elevação da temperatura, possivelmente como conseqüência da presença da fase PT

residual verificada no pó desta amostra, como discutido na Tabela 4 (Item 4.1.2.3.). A

presença desta fase pode dificultar o processo de conversão das partículas em partículas

secundárias, devido à influência do efeito interfacial entre sistemas cristalino distintos

(romboédrico e tetragonal). O sistema 28 apresenta um comportamento intermediário entre as

amostras 10 e 35, pois o segundo máximo na taxa de retração se assemelha mais à amostra 35

do que a amostra 10, ao contrário do primeiro máximo. Como a conversão das partículas é

menos acentuada para as amostras contendo mais titânio, o processo de eliminação de poros

passa a ser mais efetivo, pois a cerâmica apresenta menor tamanho de grãos.

a)
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b)

Figura 40 - Gráfico da: a) retração linear e b) taxa de retração das cerâmicas obtidas pelo método da

columbita convencional.

O processo químico, no entanto, já apresenta um processo de retração bastante

diferenciado. Na Figura 41.a são apresentadas as curvas de retração linear para o sistema

PMPP. De maneira similar ao método anterior, o aumento da concentração de titânio tende a

elevar a temperatura de início da retração linear na cerâmica. Porém, o processo de retração

parece ocorrer de maneira mais homogênea do que no sistema anterior e isto pode ser mais

bem visualizado observando as curvas de taxa de retração na Figura 41.b. As amostras 10 e 35

se comportam de maneira similar até ~830ºC, ponto em que o PMPP 35 inicia o processo de

retração. Todas as amostras apresentam fundamentalmente um único processo de retração,

com um máximo na taxa de retração entre 1000ºC e 1050°C. Com o aumento na concentração

de titânio, o pico único apresentado pela amostra 10 (1025°C) tende a se desmembrar em dois,

visualizado mais facilmente na amostra 35 (1020°C e 1040°C). Diferente da amostra obtida

pelo método físico, no MPP a conversão das partículas em partículas secundárias e a

eliminação de poros com crescimento de grão se processam simultaneamente, talvez como

conseqüência da maior reatividade das partículas obtidas pelo método químico.
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a)

b)

Figura 41 - Gráfico da: a) retração linear e b) taxa de retração das cerâmicas obtidas pelo método dos

precursores poliméricos.

Para averiguar a conseqüência do processo de retração que ocorre entre 840 e 900°C,

observado para o método MCC, todas as amostras foram sinterizadas em duas condições

diferentes. Ambas as condições tem a temperatura final de sinterização em 1100°C, pois nesta

temperatura todas as transformações já ocorreram, por um tempo de 4h e taxa de aquecimento

de 10°C por minuto, mas na primeira condição (Sinterização Direta), o aquecimento se deu de

maneira direta, enquanto que na segunda (Sinterização com Parada) há uma parada em 850°C

por 1h durante o aquecimento até 1100°C. Este procedimento de parada também tem o
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objetivo de inferir sobre o processo de fechamento inicial de poros na cerâmica antes que a

taxa de volatilização de PbO se torne elevada.

Para o método MCC, as melhores propriedades foram obtidas para a sinterização direta,

enquanto que para o método MPP, ambas condições de sinterização apresentaram bons

resultados. Isso porquê a densidade das cerâmicas obtidas via química não sofre influência da

condição de sinterização utilizada, como pode ser verificado através dos valores de perda de

massa e densidade da cerâmica (Tabela 12). Isto demonstra que para os métodos de síntese

onde as partículas não apresentam boa reatividade, o acentuado crescimento das partículas

secundárias tende a dificultar o processo de crescimento de grãos e de eliminação poros. Para

pós mais reativos, como o obtido pelo método químico, a influência desse evento perde sua

importância, devido à natureza simultânea do crescimento de grão e eliminação de poros.

Tabela 12 – Dados de densidade e perda de massa obtidos após o processo de sinterização

Direta Parada Direta Parada Direta Parada
Amostra

Densidade (g.cm-3) Dr (%) ∆m (%)

PMCC 10 7,71 7,60 95 93 2,5 2,7

PMCC 28 7,68 7,52 95 93 1,6 1,9

PMCC 35 7,67 7,35 95 91 1,7 2,0

PMPP 10 7,87 7,88 97 97 0,8 0,7

PMPP 28 7,84 7,86 97 97 0,2 0,2

PMPP 35 7,88 7,91 97 98 0,9 0,8

Densidade teórica ponderada: PMN-PT 10 = 8,15 g.cm-3, PMN-PT 28 = 8,12 g.cm-3 e PMN-PT 35 = 8,11 g.cm-3.

As microestruturas das fraturas das cerâmicas obtidas por MEV (Figuras 42 e 43)

mostram pouca diferença entre os dois métodos para baixa concentração de titânio, com

distribuição de tamanho de grão em torno de 2µm para o PMCC (Figura 42.a) e em torno de

3µm para o PMPP (Figura 43.a). Conforme o conteúdo de titânio se eleva, ocorre uma

diferenciação entre os dois métodos. Para o MCC 28, há redução no tamanho de grão e menor



102

incidência de fraturas transgranulares se comparado ao PMPP 28. A amostra PMCC 35 (Figura

42.c) apresenta grãos pequenos enquanto que para o PMPP 35 (Figura 43.c) o crescimento de

grão é mais acentuado, em torno de 12µm. É provável que este resultado esteja associado ao

processo de eliminação de poros simultâneo a formação das partículas secundárias. Como

conseqüência do crescimento precoce de grão antes da completa formação das partículas

secundárias, há ocorrência de poros internos.

a b c

Figura 42- Micrografia eletrônica de varredura da fratura das amostras cerâmicas: a)PMCC 10,

b)PMCC 28 e c)PMCC 35, sinterizadas a 1100°C por 4h.

a b c

Figura 43 - Micrografia eletrônica de varredura da fratura das amostras cerâmicas: a)PMPP 10,

b)PMPP 28 e c)PMPP 35, sinterizadas a 1100°C por 4h, com parada a 850°C por 1h.

De uma maneira geral, a microestrutura da cerâmica pode ser conseqüência de vários

fatores, como morfologia do pó, quantidade de cada fase presente e reatividade superficial.
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Estes efeitos parecem ser mais influentes para composições com maior concentração de

titânio. Dependendo da metodologia de síntese dos pós estes parâmetros se alteram e,

conseqüentemente, afetam a microestrutura da cerâmica. Todas estas variações afetam as

propriedades elétricas finais da cerâmica, e a correlação destes parâmetros com as

propriedades apresentadas pode ser uma maneira de otimizar o processo de síntese, de forma a

obter melhores propriedades e boa reprodutibilidade nos procedimentos de preparação.

4.5.2 Métodos Físicos – MCC e MCCT

Os pós de PMN-PT obtidos através de métodos físicos (MCC e MCCT) foram

prensados como descrito no Item 3.3.1 e cada cerâmica de ambos sistemas foi sinterizada

segundo as condições de sinterização: Direta e com Parada.

Na Tabela 13 estão representados os valores de densidade e a porcentagem de perda de

massa para a amostra do método MCCT, uma vez que os dados para as cerâmicas do sistema

MCC já foram mostrados na Tabela 12. Para o MCCT, observa-se que cerâmicas mais densas

foram obtidas pela sinterização com parada. Este resultado pode ser proveniente da maior

heterogeneidade química nos pós, observada pela presença de fase PT residual na amostra

PMCCT 35, em maior quantidade que na PMCC 35, que pode inibir o processo de formação

das partículas secundárias por efeito interfacial. A conseqüência deste evento na

microestrutura das cerâmicas pode ser visualizada comparando as Figuras 42 e 44. As

microestruturas das cerâmicas PMCCT (Figura 44) apresentam maior homogeneidade nos

tamanhos de grãos, pouca variação na incidência das fraturas transgranulares à medida que a

concentração de titânio aumenta e o tamanho médio de grão é em torno de 2µm, dentro do

intervalo verificado para as cerâmicas PMCC (Figura 42).
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Tabela 13 – Dados de densidade e perda de massa obtidos após o processo de sinterização para as

cerâmicas dos métodos físicos

Direta Parada Direta Parada Direta Parada
Amostra

Densidade (g.cm-3) Dr (%) ∆m (%)

PMCCT 10 7,66 7,79 94 96 2,2 2,6

PMCCT 28 7,67 7,76 94 96 1,7 1,6

PMCCT 35 7,57 7,77 93 96 1,7 1,7

a b c

Figura 44 - Micrografia eletrônica de varredura da fratura das amostras cerâmicas: a)PMCCT 10,

b)PMCCT 28 e c)PMCCT 35, sinterizadas a 1100°C por 4 horas, com parada a 850°C por 1h.

Após o processo de sinterização, as amostras foram lixadas, obtendo-se superfícies lisas

e paralelas, e antes da aplicação do eletrodo de prata para a caracterização elétrica, as amostras

com maior densidade foram caracterizadas quanto à formação de fases através da DRX. Nos

difratogramas das cerâmicas PMCC (Figura 45), pode-se observar que há cristalização da fase

PNT, se comparado ao DRX do pó (Figura 24). Há também um ligeiro aumento na quantidade

desta fase para todas as composições, o que está associado à decomposição da fase perovskita

pela perda de PbO por volatilização. Já as cerâmicas do sistema PMCCT (Figura 46)

apresentam menor quantidade fase PNT se comparado ao PMCC, mas os valores também são

maiores do que os apresentados nos pós.
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Figura 45 - Padrão de difração de raios-X da cerâmica PMCC sinterizada a 1100ºC por 4h direto: a)10,

b)28 e c)35.

Figura 46 - Padrão de difração de raios-X da cerâmica PMCCT sinterizada a 1100ºC por 4h com

parada: a)10, b)28 e c)35.

Os dados de difração de raios X foram então utilizados para o refinamento estrutural e

análise quantitativa de fases (AQF). Como não houve variação significativa nos parâmetros

cristalinos das fases com relação aos apresentados nos pós, somente a AQF para as

composições cerâmicas serão mostradas. Na Tabela 14 estão os dados para ambas

metodologias. As cerâmicas das composições PMN-PT 28 não apresentam fase tetragonal,
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diferente dos pós, onde pequenas flutuações composicionais acarretaram em regiões mais ricas

em titânio levando a formação desta fase. Quando submetido ao processo de sinterização,

ocorre acentuado transporte de massa, e conseqüentemente, o titânio tende a se distribuir mais

homogeneamente no corpo cerâmico, levando a uma maior homogeneidade química. Como a

amostra 28 está ligeiramente afastada do limite morfotrópico de fases, a fase tetragonal

desaparece. Contudo, o desdobramento dos picos do lado direito dos picos localizados nos

ângulos de 45º e 75º (difratogramas 45.c e 46.c), é indicativo visual da incidência da fase

tetragonal nas amostras PMN-PT 35. A quantidade de fase tetragonal pode ser relacionada à

estabilidade da fase PT, pois a utilização dos núcleos de PT (MCC) tende a dar mais

estabilidade a fase tetragonal do que a utilização de partículas de TiO2 (MCCT).

Tabela 14 - Dados das porcentagens das fases perovskita romboédrica e tetragonal e pirocloro PNT

obtidos pelo refinamento estrutural

Análise Quantitativa de Fases (%)
Amostra

Pe romboédrica Pe tetragonal PNT

PMCC 10 97,6 - 2,4

PMCC 28 98,0 - 2,0

PMCC 35 25,7 72,1 2,2

PMCCT 10 97,9 - 2,1

PMCCT 28 99,0 - 1,0

PMCCT 35 38,3 60,3 1,4

Após a aplicação dos eletrodos, as amostras foram caracterizadas quanto a constante

dielétrica e perda dielétrica em função da temperatura durante o aquecimento. Os gráficos de

constante dielétrica e o fator de dissipação em função da temperatura e freqüência para as estas

amostras estão apresentados nas Figuras 47 e 48. Para todas as amostras, os efeitos de

difusividade para a transição FE-PE e o caráter RE são reduzidos conforme o conteúdo de PT

aumenta, como esperado.
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a)

b)

c)

Figura 47 - Curvas da constante dielétrica e fator de dissipação em função da temperatura e freqüência

para as cerâmicas PMCC: a)10, b)28 e c)35.
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a)

b)

c)

Figura 48 - Curvas da constante dielétrica e fator de dissipação em função da temperatura e freqüência

para as cerâmicas PMCCT: a)10, b)28 e c)35.
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Analisando as curvas é possível observar que os valores de Tm são deslocados numa

proporção que se assemelha muito a razão de 5ºC por mol% de titânio, como demonstrado em

trabalho anterior (HUANG, J. et al., 1998). O valor de Tm para a amostra PMCC 35 é maior, se

comparado à mesma composição cerâmica PMCCT, da mesma forma que o valor de Km

diminui significativamente com o aumento na concentração de titânio no sistema PMCC. Isto

pode estar relacionado diretamente à redução significativa no tamanho de grão das amostras

deste sistema, como verificado na Figura 42, o que limita o crescimento dos domínios

ferroelétricos. Além disso, a cerâmica PMCC 35 apresenta 72% de fase tetragonal, o que

contribui para a diminuição da propriedade.

Para as amostras PMCCT não há variação significativa de Km, pois o tamanho de grão

em função da concentração de titânio não varia. O ligeiro acréscimo no valor de Km para a

amostra PMCCT 28 se deve a reduzida quantidade de fase pirocloro nesta amostra, como

verificado na Tabela 14. Os valores do fator de dissipação se apresentam decrescentes com o

aumento na concentração de titânio. A dispersão da constante dielétrica com a freqüência é

acompanhada por uma maior dissipação da carga acumulada na forma de calor,

principalmente, o que aumenta a perda dielétrica. Com a menor dispersão, verificada para

maiores concentrações de titânio, a perda dielétrica associada se torna cada vez menor.

Os valores de Km e Tm, a freqüência de 1kHz, extraídos dos gráficos acima são

mostrados na Tabela 15. Como comparação, também são apresentados os dados obtidos para

as cerâmicas de menores densidades para ambas metodologias (curvas não mostradas).

Observa-se que as amostras PMCC sinterizadas com parada apresentam valores de Km

menores do que o método direto, ao contrário das amostras PMCCT. Os baixos valores de Km

se devem a menor densidade destas amostras.
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Tabela 15 - Dados de Km e Tm para as amostra PMCC a freqüência de 1kHz

DIRETA PARADA

Amostra Km Tm

(ºC)

Km Tm

(ºC)

PMCC 10 21.200 49 18.600 50

PMCC 28 18.700 142 18.400 145

PMCC 35 14.600 200 12.900 197

PMCCT 10 18.200 47 19.400 50

PMCCT 28 19.500 144 21.200 145

PMCCT 35 16.300 196 19.900 186

As curvas de polarização versus campo elétrico para as cerâmicas de ambos os métodos

são mostradas nas Figuras 49 e 50. Uma curva de histerese fina foi observada para a amostra

PMCC 10 e a pequena polarização remanescente e campo coercitivo são características típicas

de ferroelétrico relaxor, onde não há crescimento de domínio ferroelétrico. As amostras PMCC

28 e 35 apresentam elevados valores de Pr e Ec. Embora os valores de Pr para ambas as

amostras sejam praticamente o mesmo (~17µC/cm2), a amostra PMCC 35 tem um Ec que

equivale ao dobro (Tabela 16). Isso significa que é necessária a aplicação de um campo

elétrico maior para que haja reversibilidade dos dipolos na cerâmica PMCC 35.

Os valores de Psat para as amostras PMCCT 10 e 28 são menores que para as amostras

PMCC 10 e 28, e amostra PMCCT 35 apresenta um alto valor de Psat. A polarização de

saturação corresponde ao máximo deslocamento permitido pela estrutura do cristal. No PMN-

PT, os íons Nb e Ti são menores do que o espaço livre do octaedro na cela unitária perovskita

e podem ser deslocados pela aplicação de um campo elétrico gerando a polarização. Os íons

oxigênio são deslocados na direção oposta dos íons Mg, Nb e Ti.
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Figura 49 - Curva de polarização versus campo elétrico para as amostras PMCC.

Figura 50 - Curva de polarização versus campo elétrico para as amostras PMCCT.



112

Os coeficientes de carga piezoelétrico d33 para essas amostras estão mostrados na Tabela

16. Maiores valores do coeficiente são obtidos com o aumento da concentração de titânio e as

amostras que exibem maiores valores de Pr apresentam melhores coeficientes piezoelétricos. O

baixo valor encontrado para as amostras 10 é resultado do caráter relaxor dessas amostras.

Tabela 16 - Dados obtidos a partir da curva de campo elétrico versus polarização e dados do

coeficiente piezoelétrico d33 para as amostras do sistema PMCC e PMCCT

Cerâmica
Pr

(µC/cm2)

Psat

(µC/cm2)

Ec

(kV/cm)

d33

(pC/N)

PMCC 10 0,7 20,5 0,5 10

PMCC 28 16,9 27,7 3,9 250

PMCC 35 17,0 25,7 7,4 348

PMCCT 10 2,2 19,7 0,8 4

PMCCT 28 16,2 25,2 3,4 225

PMCCT 35 21,4 29,7 6,3 415

4.5.3 Métodos Misto – MCM e MNC e Químico - MPP

A Tabela 17 mostra os dados de perda de massa e densidade para o processo de

sinterização das cerâmicas PMNC e PMCM, uma vez que os dados relativos à cerâmica PMPP

já foram mostrados na Tabela 12. Diferente das cerâmicas PMCM, as cerâmicas PMNC são

bastante influenciadas pela condição de sinterização, principalmente no que diz respeito a

densificação da amostra, e apresentaram melhores valores de densidade para o método direto.

Os valores de perda de massa variam significativamente entre os sistemas MCM e MNC,

sendo maiores para as cerâmicas PMNC, similar aos métodos físicos.
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Tabela 17 – Dados de densidade e perda de massa obtidos após o processo de sinterização

Direta Parada Direta Parada Direta Parada
Cerâmica

Densidade (g.cm-3) Dr (%) ∆m (%)

PMNC 10 7,80 7,46 96 92 2,1 2,0

PMNC 28 7,78 7,47 96 92 2,0 1,9

PMNC 35 7,75 7,38 96 91 2,2 2,2

PMCM 10 7,77 7,85 95 96 1,8 1,7

PMCM 28 7,71 7,87 95 97 0,9 0,9

PMCM 35 7,68 7,81 95 96 0,9 0,9

Nas Figuras 51 e 52 são apresentadas as micrografias para as cerâmicas PMNC e

PMCM, respectivamente. Para o sistema PMNC, há um crescimento acentuado de grãos, se

assemelhando muito ao apresentado pelas cerâmicas PMPP (Figura 43), atingindo ~8µm para

a amostra 35. Na amostra PMNC 10, os tamanhos de grãos são heterogêneos e variam de 3 a

5µm, apresentando também fraturas transgranulares. Este resultado pode ser devido à ausência

de fase PT residual nos pós, conseqüência da utilização da rota da columbita modificada para a

síntese dos pós de PMN-PT, diferente dos métodos PMCC e PMCCT, onde a rota utilizada é

da columbita convencional. Estes resultados também podem estar relacionados à metodologia

de inserção de chumbo para a reação de formação dos pós de PMN-PT. Os métodos MPP e

MNC se diferenciam dos demais por não utilizar a reação de estado sólido com PbO na

formação dos pós de PMN-PT, ao contrário dos métodos MCC, MCCT e MCM. Este fator

parece ser crucial para permitir o crescimento de grão durante o processo de sinterização.

Entretanto, não parece haver uma relação aparente direta entre a morfologia dos pós com a

microestrutura da cerâmica. Uma das possíveis causas para o melhor resultado quando se

utiliza método químico para a inserção do chumbo pode estar associada a parâmetros

cristalinos da fase perovskita, como deficiência de chumbo, cristalinidade e flutuação

composicional. A presença de PbO amorfo nos pós de PMN-PT quando se utiliza a reação com

PbO também pode ser outro fator que influencie no resultado final do crescimento de grão.
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Com relação às micrografias da Figura 52, há redução no tamanho de grão com aumento

do conteúdo de titânio, de 2µm (PMCM 10) para 1µm (PMCM 35), e a incidência das fraturas

transgranulares não se altera entre as composições. As características das microestruturas das

cerâmicas PMCM se assemelham às microestruturas das cerâmicas obtidas através da reação

de estado sólido com PbO (Figuras 42 e 44).

a b c

Figura 51 - Micrografia eletrônica de varredura da fratura das amostras cerâmicas: a)PMNC 10,

b)PMNC 28 e c)PMNC 35, sinterizadas a 1100°C por 4h.

a b c

Figura 52 - Micrografia eletrônica de varredura da fratura das amostras cerâmicas: a)PMCM 10,

b)PMCM 28 e c)PMCM 35, sinterizadas a 1100°C por 4h, com parada a 850°C por 1h.

Analisando os padrões de difração para estas amostras (Figuras 53, 54 e 55) observa-se

que nenhuma das amostras PMNC (Figura 53) apresenta fase PNT, ao contrário dos

respectivos pós. Talvez a maior cristalinidade ou a maior quantidade de fase rutilo MNT nos
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precursores columbita modificados levou a formação de fase PNT menos estável nos pós de

PMN-PT, o que acarretou em sua conversão durante o processo de sinterização. Esta pode ter

sido também uma das causas do maior crescimento de grão nas amostras PMNC. As amostras

de PMCM (Figura 54), por outro lado, apresentam maiores quantidades de fase PNT, apesar da

sua redução conforme o conteúdo de titânio se eleva, o que pode estar relacionado ao aumento

da quantidade de fase rutilo nos precursores.

Figura 53 - Padrão de difração de raios-X da cerâmica PMNC sinterizada a 1100ºC por 4h direto:

a)10, b)28 e c)35.

Figura 54 - Padrão de difração de raios-X da cerâmica PMCM sinterizada a 1100ºC por 4h com

parada: a)10, b)28 e c)35.
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Analisando os DRX da cerâmica PMPP (Figura 55),observamos que houve também a

conversão da fase PNT em todas as composições, culminando com o desaparecimento

completo para as amostras 10 e 35 e com uma drástica redução na quantidade desta para a

amostra PMPP 28 (Figura 55.b). Nas cerâmicas de composição 35, é possível observar um

desdobramento dos picos em 45º e 75º, reflexões (200) e (214). Estes desdobramentos são

mais acentuados para as amostras PMNC 35 e PMCM 35, se comparado com a cerâmica

PMPP de mesma composição e estão relacionado à presença da fase perovskita tetragonal. Os

dados de porcentagem de fases obtidos para todas as amostras estão na Tabela 18. A maior

quantidade de fase tetragonal para as amostras dos métodos MNC e MCM provavelmente se

deve à homogeneidade química dos cátions do sítio B da estrutura perovskita, uma vez que o

método físico para a síntese do precursor columbita diminui esta homogeneidade.

Figura 55 - Padrão de difração de raios-X da cerâmica PMPP sinterizada a 1100ºC por 4h com parada:

a)10, b)28 e c)35.
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Tabela 18 - Dados das porcentagens das fases perovskita romboédrica e tetragonal e pirocloro PNT

obtidos pelo refinamento estrutural

Análise Quantitativa de Fases (%)
Amostra

Pe romboédrica Pe tetragonal PNT

PMNC 10 100 - -

PMNC 28 100 - -

PMNC 35 46,6 53,4 -

PMCM 10 98,0 - 2,0

PMCM 28 98,5 - 1,5

PMCM 35 64,4 34,2 1,4

PMPP 10 100 - -

PMPP 28 92,9 - 7,1

PMPP 35 76,6 23,4 -

Os gráficos de constante dielétrica e o fator de dissipação em função da temperatura e

freqüência para estas amostras podem ser visualizados nas Figuras 56, 57 e 58. Comparando as

amostras de PMN-PT 10, observamos que difusividade da transição de fase reduz para os

métodos que possibilitam maior homogeneidade química. Inversamente proporcional, a

dissipação dielétrica aumenta para esta série. Os valores de Km entre as três composições não

variam significativamente para amostras do método da columbita modificada (PMNC), mas

são bem inferiores aos observados para as amostras PMPP. Para as cerâmicas PMPP com alta

concentração de Ti, o valor de Km é maior do que o obtido em cerâmica texturizada (ver

rodapé da Tabela 19). Nesta tabela estão apresentados os dados coletados das curvas de

constante dielétrica versus temperatura a freqüência de 1kHz.

Com exceção da amostra PMNC 35, o aumento na concentração de titânio leva a perda

do efeito relaxor, acompanhado pela redução da dissipação dielétrica. De maneira anômala, as

amostras PMNC 28 e 35 apresentam relaxação dielétrica acima de Tc em função da freqüência

aplicada e correspondente fator de dissipação maior.
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a)

b)

c)

Figura 56- Curvas da constante dielétrica e fator de dissipação em função da temperatura e freqüência

para as cerâmicas PMNC: a)10, b)28 e c)35.
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a)

b)

c)

Figura 57 - Curvas da constante dielétrica e fator de dissipação em função da temperatura e freqüência

para as cerâmicas PMCM: a)10, b)28 e c)35.
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a)

b)

c)

Figura 58 - Curvas da constante dielétrica e fator de dissipação em função da temperatura e freqüência

para as cerâmicas PMPP: a)10, b)28 e c)35.
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Tabela 19 - Dados de Km e Tm para as amostra de PMCM a freqüência de 1kHz

DIRETO PARADA

Cerâmica Km Tm

(ºC)

Km Tm

(ºC)

PMNC 10 20.500 53 15.000 52

PMNC 28 21.200 158 19.800 157

PMNC 35 21.100 196 16.900 198

PMCM 10 18.300 47 19.400 46

PMCM 28 21.800 149 23.300 145

PMCM 35 19.700 193 20.200 195

PMPP 10 27.200 46 27.300 44

PMPP 28 28.400 145 28.600 139

PMPP 35 30.500 196 31.000 197

Cerâmica PMN-32PT texturizada – Km = 23.000 (SABOLSKY et al., 2001).

A obtenção de cerâmicas com 100% de fase perovskita não se mostrou um fator

determinante para se obter alta constante dielétrica, uma vez que a amostra PMPP 28, com

7mol% de PNT, apresentou maior constante dielétrica que as amostras PMNC, livres de fase

PNT. As amostras PMNC, por sua vez, apresentam Km equivalentes aos das amostras PMCM,

que possuem quantidade significativa de fase PNT. No entanto, as propriedades ferroelétricas,

apresentadas nas Figuras 59, 60 e 61, mostram uma forte dependência com a porcentagem de

fase presente na cerâmica.

As curvas de campo elétrico versus polarização para as cerâmicas dos métodos PMNC

(Figura 59) e PMPP (Figura 61) mostram bastante concordância. Uma curva de histerese fina

com pequena polarização remanescente e campo coercitivo, característica da ausência de

domínios ferroelétricos no material, caracterizam o comportamento relaxor das amostras com

10mol% de titânio. As amostras de PMPP 35 e PMNC 35 apresentam valores semelhantes de

Pr e Ec, mas para a composição com 28mol% de Ti, os valores de Pr são bastante distintos,

muito superior para a amostra PMNC. A curva da amostra PMCM 28 (Figura 60) apresenta



122

uma Pr ligeiramente maior que a amostra PMPP 28 devido à quantidade de fase PNT presente

na amostra do sistema MPP. Os valores de Pr, Psat, Ec extraídos das curvas de campo elétrico

versus polarização são mostrados na Tabela 20, onde também se encontram os valores dos

coeficientes de carga piezoelétrico d33. De maneira geral, o valor do coeficiente piezoelétrico

está relacionado à polarização remanescente, onde um maior d33 é obtido para as amostras

PMN-PT 35 com maior valor de Pr.

Figura 59- Curva de polarização versus campo elétrico para as amostras PMNC.
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Figura 60 - Curva de polarização versus campo elétrico para as amostras PMCM.

Figura 61 - Curva de polarização versus campo elétrico para as amostras PMPP.
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Tabela 20 - Dados obtidos a partir da curva de histerese ferroelétrica e dados do coeficiente

piezoelétrico d33 para as amostras do sistema PMCC e PMCCT

Cerâmica
Pr

(µC/cm2)

Psat

(µC/cm2)

Ec

(kV/cm)

d33

(pC/N)

PMNC 10 1,7 25,1 0,6 11

PMNC 28 27,3 32,0 4,0 285

PMNC 35 23,7 30,4 6,2 295

PMCM 10 0,7 20,5 0,5 8

PMCM 28 18,3 27,4 3,7 215

PMCM 35 22,0 30,3 6,1 450

PMPP 10 1,8 23,2 0,4 10

PMPP 28 16,1 20,6 3,2 234

PMPP 35 24,7 29,7 5,3 560

4.5.4 Resultados comparativos entre as metodologias

Como discutido anteriormente, cerâmicas com concentração de titânio menor que

35mol%, apresentam apenas um pico em 45º - reflexão (200), indicando a existência da fase

perovskita romboédrica apenas, diferente das cerâmicas contendo 35mol% de Ti, onde se

verifica o aparecimento dos picos da tetragonal – reflexão (020). Na Figura 62 é mostrada mais

detalhadamente a região do desdobramento para os sistemas de PMN-PT 35. Como pode ser

verificada, a intensidade do pico associado à fase tetragonal depende muito da metodologia

utilizada. Na amostras PMPP 35, o desdobramento é menos acentuado do que nas demais

cerâmicas. O aumento no grau de desdobramento pode estar relacionado à homogeneidade

química, pois tende a aumentar quanto mais reações de estado sólido fizerem parte da

metodologia de síntese dos pós. Esta menor homogeneidade está associada a maiores

flutuações composicionais dos cátions do sítio B da estrutura perovskita.
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Figura 62 - Espectro de difração de raios-X da reflexão (200), fase romboédrica, mostrando o

desdobramento dos picos relacionados ao aparecimento da fase perovskita tetragonal, reflexão

(020): a)PMCC 35, b) PMCCT 35, c)PMNC 35, d)PMCM 35 e e)PMPP 35.

Outros parâmetros a serem considerados com relação às propriedades das cerâmicas

ferroelétricas PMN-PT são: a difusividade da transição de fase e o comportamento relaxor. O

comportamento relaxor pode ser estimado pela diferença entre os valores de Tm, obtidos de 1 a

100kHz (�Tm), e o parâmetro de difusividade (δ) pode ser determinado pela fórmula descrita

no trabalho de CAO L. et al. (2004), mostrada na equação 12:

2
2

)(
2

111
m

mm

TT
KKK

−+=
δ Eq. 12

onde K e Km são a constante dielétrica relativa e seu valor máximo, e T e Tm são as

temperaturas correspondentes a K e Km, respectivamente. Se for representado um gráfico de

1/K versus (T-Tm)2, uma reta poderá ser então obtida, e o valor da δ pode ser calculado. A

utilização do expoente 2 na equação 12 pode ser estimada através da equação 13, como

descrito no trabalho de SHANTHA e VARMAA (1999):
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onde C é a constante de Curie e γ é o expoente crítico, o qual indica o grau de relaxação

dielétrica, considerando o valor entre 1 (para ferroelétrico normal) e 2 (para uma TFD

completa). Plotando o gráfico de log (1/K−1/Km) versus log (T−Tm) e usando a regressão

linear, os valores de γ (coeficiente angular) podem ser obtidos. Para as cerâmicas estudadas

neste trabalho, os valores de γ estão mostrados na Tabela 21.

Tabela 21– Valores do expoente crítico γ obtidos para as diferentes amostras do sistema PMN-PT

Cerâmica PMN-PT 10 PMN-PT 28 PMN-PT 35

PMCC 1,63 1,64 1,63

PMCCT 1,70 1,64 1,61

PMNC 1,70 1,90 1,68

PMCM 1,65 1,61 1,61

PMPP 1,61 1,67 1,61

Os γ obtidos estão dentro do intervalo de 1,5-1,99, e podem ser considerados como

transição de fase difusa, segundo o trabalho de JIMENEZ et al. (1987). Dessa maneira,

assume-se o valor de 2 para γ na equação 13, correspondendo, portanto, a equação 12. Os

gráficos de 1/K versus (T-Tm)2 obtidos são mostrados na Figura 63.

O mecanismo de TFD nos materiais ferroelétricos é geralmente associado à

heterogeneidade composicional ou defeitos estruturais. O material apresenta um percentual de

micro-regiões com diferente composição, a qual apresenta uma ligeira diferença nos valores de

Tm. Como resultado, a transição de fase ocorre em um maior intervalo de temperatura, pois

engloba várias transições diferentes, caracterizando a TFD (SHANTHA e VARMAA, 1999).
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a)

b)

c)

Figura 63 – Curva da constante dielétrica recíproca versus (T-Tm)2 em função da metodologia de

síntese para as cerâmicas do sistema: a) PMN-PT 10, b) PMN-PT 28 e c) PMN-PT 35.
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A variação do parâmetro de difusividade e do caráter relaxor em função da metodologia

está mostrada na Tabela 22. As amostras obtidas por métodos físicos (PMCC e PMCCT)

apresentam valores de δ maiores, caracterizando uma transição de fase mais difusa, que

acontece devido às flutuações composicionais. A cerâmica PMPP tem transição de fase menos

difusa devido a maior homogeneidade química característica do método de obtenção.

Com relação ao comportamento relaxor, a cerâmica PMPP 10 se apresenta mais

relaxora, observado pelo maior valor de ∆Tm. Esse valor varia de acordo com a metodologia

utilizada, e é função da homogeneidade química dos cátions do sitio B da estrutura perovskita.

Por isso as cerâmicas PMCC e PMCCT apresentam maior caráter relaxor do que a PMNC,

visto que para a síntese dos pós de PMN-PT via física, o precursor MN já está preparado. No

MNC, o precursor MNTC é sintetizado de maneira direta reagindo os óxidos de Mg, Nb e Ti, o

que acarreta em menor homogeneidade química dos cátions do sítio B. Obviamente, quando o

precursor MNT é obtido via química (PMCM) a cerâmica apresenta maior caráter relaxor,

evidenciado pelo elevado valor de ∆Tm. O comportamento relaxor é diminuído para cerâmicas

com maior conteúdo de titânio e desaparece para composição com 35mol%. Um

comportamento diferenciado ocorre para as cerâmicas PMNC, onde as amostras PMNC 28 e

35 apresentam ∆Tm iguais a zero, apesar de exibirem relação dielétrica.

Tabela 22– Valores de ∆Tm e difusividade obtidos para as diferentes amostras do sistema PMN-PT

PMN-PT 10 PMN-PT 28 PMN-PT 35Cerâmica

∆Tm

(ºC)

δ

(ºC)

∆Tm

(ºC)

δ

(ºC)

∆Tm

(ºC)

δ

(ºC)

PMCC 7,7 42,8 2,5 33,7 0 35,2

PMCCT 7,1 43,0 3,1 32,8 0 32,3

PMNC 5,6 40,9 0 28,4 0 24,9

PMCM 8,1 40,7 3,0 31,1 0 27,9

PMPP 8,2 36,8 3,0 26,2 0 20,8
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5 CONCLUSÕES

A reação de formação de fases nos pós de PMN-PT via reação de estado sólido depende

fortemente da reatividade superficial dos precursores para que a presença de fases secundárias

e a flutuação composicional possam ser minimizadas. Apesar da flutuação composicional ser

significativamente reduzida durante o processo de sinterização, a microestrutura da cerâmica é

em geral afetada.

A relação entre as fases MN e MNT nos precursores columbita modificados se mostrou

um importante fator nas propriedades ferroelétricas da cerâmica. De maneira geral, os métodos

químicos favorecem a obtenção de pós cerâmicos mais homogêneos e com maior reatividade

superficial. A etapa de inserção de chumbo para a reação de formação dos pós de PMN-PT

favorece o crescimento de grão durante o processo de sinterização.

A constante dielétrica das cerâmicas é diretamente proporcional ao tamanho de grão e

são mais influentes do que a quantidade de fase secundária. Entretanto, as propriedades

ferroelétricas são bastante afetadas pela quantidade de fase secundária. O grau de

homogeneidade química afeta a difusividade da transição de fase e o comportamento relaxor,

sendo dependente da metodologia de síntese. Conclusivamente, as composições PMN-PT 28

são melhores ferroelétricos do que as composições PMN-PT 35, as quais exibem melhores

propriedades piezoelétricas.
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