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Resumen

En la actualidad los materiales piezoceramicos de uso comercial estan basados en Zirconato
Titanato de Plomo (Pb(TixZr1x)Os 0 PZT). Las manufacturas comerciales y aplicaciones del PZT
tienen serios inconvenientes, desde el punto de vista ecoldgico y de la proteccion medio
ambiental, debido a los altos niveles de toxicidad del plomo. La legislacion vigente demanda el
desarrollo de piezoeléctricos alternativos que no posean plomo y sean adecuados para
aplicaciones especificas, tales como sonares, ignitores, transductores ultrasénicos o de
diagnostico medicinal, entre otras. Sin embargo, los materiales desarrollados hasta el momento
presentan inconvenientes (degradacion, alta temperatura de sinterizacion, baja temperatura de
Curie, etc.) que limitan su uso comercial. El objetivo principal de esta tesis es contribuir a la
resolucién de estos problemas mediante la investigacion de los efectos de las condiciones de
sintesis y del dopaje en las propiedades de piezoceramicos basados en BaTiOs.

De acuerdo con lo enunciado precedentemente, se estudiaron los compuestos denominados
BZT (BaZryTi1xO3) y BCZT (BaiyCayZrTi1xO3), este tltimo con aplicaciones potenciales en el
mercado debido a sus notables propiedades piezoeléctricas.

Las muestras ceramicas fueron fabricadas por el método de reaccion de estado sélido. Los
polvos se obtuvieron a partir de la mezcla de 6xidos y carbonatos comerciales. Se utiliz6
activacion mecano-quimica (usando un planetary ball milling) para aumentar la reactividad de
los precursores y lograr sinterizar a menores temperaturas que las utilizadas en los métodos
convencionales. Determinamos inicialmente las condiciones &ptimas para la sintesis y
caracterizacion de los ceramicos investigando: tiempos de molienda de polvos precursores y
calcinados, temperaturas adecuadas para calcinado y sinterizado, confeccion de electrodos, uso
de liquidos dieléctricos aislantes para mediciones en alta tensidn, etc. El objetivo fue poner a
punto las técnicas de fabricacion y de caracterizacion de los mismos. Mostramos que las
propiedades eléctricas de las cerdmicas de BCZT son muy sensibles a los parametros utilizados
en el método de preparacion, debiéndose prestar particular atencion al grado de molienda del
polvo calcinado. Se estudié ademas el efecto del MnO, como aditivo en la sintesis de BCZT,
mostrando que la adicion de una pequefia cantidad de este 6xido mejora las propiedades eléctricas
del material.

A continuacion se estudié el efecto del reemplazo de los iones Ca?* y Zr** (que ocupan los
sitios A y B de la estructura de perovskita ABO3) del BCZT por los iones isovalentes Mg?* y Hf**.
Las caracteristicas quimicas del Zr y Hf son muy similares (Hf esta justo debajo del Zr en la tabla
periddica y sus radios idnicos son practicamente iguales). Era de esperar, por lo tanto, que sus
respectivos ceramicos poseyeran propiedades estructurales parecidas; por ejemplo, que no
alterasen notablemente sus diagramas de fases y las temperaturas de transicion. Sin embargo, los
procesos que tienen lugar durante la sintesis podrian modificar las caracteristicas
microestructurales. Por ese motivo, se realizd un estudio comparativo de cerdmicos de BCZT y
BCHT (BaiyCayHf,Ti1x O3) fabricados en las mismas condiciones. Se encontro que el reemplazo
de Zr por Hf no altera practicamente la temperatura de Curie de sistema y facilita la formacion de
la fase de perovskita a una temperatura menor produciendo, ademas, una mejora en las
propiedades piezoeléctricas. Estas mejoras se deben a que el BCHT es més denso y tiene mayor



tamafio de grano que el BCZT en idénticas condiciones de sintesis. Estas mejores caracteristicas
se atribuyen a la aparicion de fase liquida durante el proceso de sinterizado del BCHT.

Para el reemplazo del ion en sitio A, nuestra propuesta fue encontrar un dopante capaz de
aumentar la temperatura de despolarizacion y mejorar a la vez las propiedades piezoeléctricas.
Con ese objetivo, se investigo el efecto del dopaje de BZT con Mg?*, esperando que el pequefio
radio i6nico del ion Mg?* provocara un descentramiento (off-center) de esas impurezas con
desplazamientos a lo largo de direcciones [001]. Este efecto buscaria generar una estabilizacion
de la fase tetragonal y el consecuente aumento de la temperatura de Curie, similar a lo observado
en el sistema KosNaosNbOz; (KNN) dopado con Li*. Estudios anteriores realizados en nuestro
grupo mostraron que impurezas off-center de Li* en una matriz de KNN desempefian un rol
fundamental en la generacién de un borde de fase morfotropico entre las fases tetragonal y
ortorrdmbica, produciendo un aumento de la respuesta electromecéanica del sistema. Los estudios
mostraron también que estas impurezas off-center provocaron un aumento de la temperatura de
Curie. La propuesta para esta parte de la tesis fue entonces dopar los ceramicos basados en BaTiO3
con impurezas de radio i6nico pequefio, que ocupen el sitio A, y que presenten un fuerte
desplazamiento off-center. El candidato seleccionado para realizar los estudios fue el ion Mg?*y,
por lo tanto, se investigaron las propiedades estructurales y eléctricas del sistema BMZT (Bai-
xMgxZro1TiogO3). Los resultados mostraron que la utilizacién de Mg facilitaba el proceso de
sinterizacion de la fase perovskita y mejoraba la densificacién de las cerdmicas. Se encontrd
ademas que un 1% de Mg produjo un incremento del coeficiente piezoeléctrico ds; debido a que
la composicion BapgsMgonZroaTiosOs se encuentra en las cercanias de un borde de fase
morfotropico ortorrdmbico-tetragonal, de manera similar a lo que ocurre con Li-KNN.
Desafortunadamente, y en contra de lo esperado, el Mg disminuy¢ la temperatura de Curie, lo que
constituye una desventaja para la utilizacion de este material en aplicaciones practicas.

Para dilucidar el origen de la discrepancia mencionada anteriormente, un equipo de
investigadores de nuestro laboratorio realizd un estudio teérico-experimental de los efectos que
produce la incorporacién de impurezas de Mg?* en los sitios A'y B de la estructura de perovskita.
Debido a la dificultad computacional que presenta la modelizacién de sistemas complejos como
BZT o BCZT, el estudio se realiz6 utilizando BaTiOs como material prototipo. Las
investigaciones experimentales se confrontaron con simulaciones computacionales basadas en
modelos atomisticos con pardmetros ajustados a calculos de primeros principios (es decir, los
modelos fueron generados de manera independiente de los experimentos). Se construyeron
diagramas de fase temperatura-composicion y se compararon las predicciones tedricas con los
resultados obtenidos para cerdmicos de Ba;xMgxTiOz y BaMgxTi1xOs-s, preparados por el método
usual de reaccion de estado sélido. Los resultados indicaron que practicamente todos los iones
Mg?* ocupan los sitios de Ti en las muestras que se fabrican para inducir la ocupacién del sitio B
(BaMgxTi1xO35). Por otro lado, los resultados obtenidos para las muestras preparadas para
inducir ocupacién de sitio A (Bai-xMgxTiO3) no pueden ser explicados a partir de efectos
puramente intrinsecos, lo que nos condujo a proponer las siguientes opciones: a) que los iones
Mg?* ocupen simultaneamente los sitios A y B de la estructura de perovskita o, b) que el Mg?*
migre hacia el borde de grano generando una vacancia de Ba y una de oxigeno, como fue
reportado en cerdmicas de SrTiOs.
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Ordenamiento de la tesis.

- La tesis esta dividida en 6 capitulos que se describen brevemente a continuacion:

En el Capitulo 1 se presenta una introduccion a los conceptos fundamentales para esta
investigacion. Se desarrollan conceptos bésicos tedricos como una descripcion de
ferroelectricidad, piezoelectricidad, constante dieléctrica compleja, etc. También se incluye una
descripcion del estado actual de las normas de proteccion para la manufacturaciéon y uso de
ceramicos basados en Pb y se presentan nuevos ceramicos libres de él ya usados como posibles
reemplazantes en aplicaciones tecnolégicas variadas (electromecénicas, ferroeléctricas, etc.).
Finalmente se especifican, con cierto detalle, las caracteristicas generales de la perovskita BaTiO3
y se analiza, en particular, el cerdmico BCZT que se destaca por sus excelentes propiedades



electromecanicas para ser un factible reemplazo del PZT. Se presenta alli mismo, la motivacién
principal de esta tesis.

En el Capitulo 2, se detallan las técnicas de preparacién y caracterizacion completa de los
ceramicos utilizados en esta investigacion. Luego, en el Capitulo 3, se expone el desarrollo de la
investigacion realizada sobre ceramicos de BZT y BCZT mostrando un estudio comparativo, entre
ambos materiales, de sus condiciones de sintesis y de sus propiedades eléctricas. También se
analiza el efecto de la adicion de MnO, como ayuda de sinterizado sobre sus propiedades. Por
altimo, se discute el efecto de la intensidad de la molienda post calcinado sobre las propiedades
dieléctricas de estos ceramicos.

Los resultados méas destacados se exponen en los dos capitulos siguientes. En el Capitulo 4, se
analiza el efecto del reemplazo de Zr por Hf (es decir, en sitio B) en los ceramicos de BCZT y se
discuten las ventajas del mismo. Posteriormente, en el Capitulo 5, se estudia el efecto del
reemplazo de Ca por Mg en el sitio A de la perovskita de BCZT. Alli mismo se incluye un analisis
comparativo experimental y tedrico-computacional de BT dopado con Mg. En pos de esta
comparacién, motivados por las posibilidades de desarrollo de las simulaciones computacionales,
se confrontan los diagramas de fase composicionales y en temperatura simulados con los medidos
en ceramicos de BT dopados con Mg tanto en sitio A y sitio B, fabricados a tal efecto.

Finalmente, el Capitulo 6, contiene las conclusiones generales de la tesis y se sefialan algunas
perspectivas futuras de trabajo emergentes de lo analizado. Debe destacarse sin embargo, que
cada capitulo de desarrollo y mediciones (Cap. 2 a 5) incluye analisis de resultados especificos y
conclusiones parciales para tratar de cerrar con claridad cada tema investigado.
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Capitulo 1

Capitulo 1

Propiedades eléctricas de perovskitas oxidicas
ABO;3

Introduccion.

En este capitulo se presentan las bases tedricas de fendmenos relevantes para esta
investigacion; especificamente, se describirdn en detalle las propiedades dieléctricas,
piezoeléctricas, ferroeléctricas, etc., fundamentalmente de muestras ceramicas. Luego se discuten
las propiedades de los ferroeléctricos de BaTiOs (estructura perovskita), su competencia en
aplicaciones electromecéanicas con el PbZrTii1xOs (PZT) y el requerimiento de las leyes actuales
de proteccion del medio ambiente que promueven la eliminacion del uso de Pb. Por ultimo, se
analiza profundamente el estado de conocimiento actual sobre el sistema compuesto Ba.Cai-
«ZryTi1yO3 (BCZT), que seré de suma importancia en esta tesis.

1.1 Propiedades dieléctricas.

1.1.1 Procesos de desplazamientos de cargas en dieléctricos. Dieléctricos en campos
eléctricos estaticos.

La respuesta dieléctrica de un material resulta del movimiento de muy corto rango de
portadores de lo carga bajo influencia de un campo eléctrico externo aplicado, en contraste con la
conductividad eléctrica que involucra movimiento de largo rango de los portadores de carga.

Al aplicar un campo eléctrico se producira una separacién de cargas en el interior del material.
Se llama polarizacion eléctrica al desplazamiento finito de cargas ligadas del dieléctrico en
respuesta al campo aplicado y/o a la orientacion de dipolos moleculares o atémicos, si es que
existen en él. La polarizacion se expresa cuantitativamente como la suma de los momentos
dipolares eléctricos por unidad de volumen [C/m?]. Las propiedades dieléctricas pueden variar
ampliamente en distintos sdlidos y seran funcioén de la temperatura, frecuencia del campo
aplicado, humedad, estructura cristalina y otros factores externos. Ademas, la respuesta dieléctrica
puede ser lineal o no lineal.

Los capacitores con dieléctrico pueden almacenar mas carga que los capacitores en aire debido
a la polarizacion dieléctrica P (ver Figura 1.1). La cantidad fisica correspondiente a la carga
eléctrica almacenada por unidad de area del material se llama desplazamiento eléctrico D, y se
relaciona con el campo eléctrico aplicado E por:

D=gE+P=gg¢gE. 1.2)
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Aqui, goes la permitividad dieléctrica del vacio (8.854 10 F/m), & es la permitividad
dieléctrica relativa del material (o constante dieléctrica) y, en general, es una propiedad tensorial.

Q000"
<«—— dieléctrico
1100000
+ + +L + + +
+ 0l
Gt = Op+ O}
+
O} carga libre Op carga ligada Ot carga total

Figura 1.1. Acumulacion de cargas en un dieléctrico

Existen varios mecanismos de polarizacion eléctrica:

e polarizacion atomica o electronica, ocurre en todos los materiales y se trata de un
pequefio desplazamiento de los electrones relativo al ntcleo en un dtomo.

e Polarizacion io6nica, ocurre en los materiales idnicos e involucra el
desplazamiento relativo de las subredes de aniones y cationes.

e Polarizacién orientacional, aparece en materiales dipolares (agua por ejemplo);
se polarizan debido a que un campo eléctrico aplicado orienta sus dipolos permanentes.

e Polarizacién espontanea, se presenta en materiales donde, debido a su estructura
cristalina, los centros de cargas positivas y negativas no coinciden aln en ausencia de un
campo eléctrico externo.

e Polarizacion de cargas espaciales, se debe a transporte limitado de portadores de
carga hasta que son frenados por una barrera de potencial como un borde de grano o un
borde de fases.

La siguiente Figura 1.2 indica algunos de estos mecanismos.

E —>» E —>»
Tipos de Estado no Estado Tipos de Es]tado r&o Es]tac_ioad
polarizacién polarizado polarizado polarizacién polarizado polarizado
/, ’;\\ Dipol /\ /
ipolar
Atomica g =) p S \e—
Y oA N
\\:/
+ - + - + - oo e s
-+ - 4+ - + - = 4= ¥
lonica + - + - + - = = -
= B om s 3 o LRk S | i Carga espacial
o difusional
¥ -+ - + = = *= =

Figura 1.2. Diferentes mecanismos de polarizacion eléctrica.
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1.1.2 Polarizacién eléctrica y relajacion en campos eléctricos dependientes del tiempo.

Cada mecanismo de polarizacion eléctrica contribuye a la polarizacion total del material
dependiendo de la frecuencia del campo eléctrico aplicado. Por un lado la polarizacion electronica
puede seguir campos alternos de frecuencias altas hasta THz-PHz (10*2-10% Hz, mayores a las de
las ondas del espectro visible) y la polarizacion idnica responde hasta GHz-THz (10°-10% Hz,
region de microondas). La conocida relacion entre la permitividad dieléctrica y el indice de
refraccion n (&= n?) debe observarse que sélo se cumple cuando el campo eléctrico aplicado tiene
una frecuencia del orden de THz o mayor.

Por otro lado, la reorientacion de dipolos permanentes puede seguir frecuencias sélo hasta
MHz-GHz (106-10° Hz). Por esta razén, los materiales con dipolos permanentes no pueden usarse
como dieléctricos para microondas. Sus permitividades dieléctricas son altas en frecuencias
relativamente bajas (kHz) pero decrecen significativamente cuando se aumenta la frecuencia de
los campos eléctricos aplicados.

La naturaleza discreta de la materia puede manifestarse a partir de su respuesta a campos
eléctricos dependientes del tiempo con longitudes de onda comparables a las distancias entre sus
particulas constituyentes. En solidos y liquidos estas distancias son del orden de unos pocos
Angstroms, los campos de esas longitudes de onda corresponden a la region de rayos X y tienen
energias capaces de ionizar las particulas del material. En nuestro caso, vamos a analizar la
respuesta dindmica del dieléctrico a campos eléctricos de longitudes de onda mucho mayores que
las distancias interatdmicas, de manera tal que el material puede tratarse como un medio continuo.

1.1.3. Descripcién de dieléctricos lineales. Circuito equivalente. Permitividad dieléctrica
compleja.

Dieléctrico ideal

La aplicacion de un voltaje sinusoidal V(t) = Voexp (iwt) a un dieléctrico ideal (sin pérdidas)
resultard en una corriente de carga dada por:

dQ dv I
Icarga = E = CE = iwCV = wCV, exp l(wt + E)
0
Icarga = - wercvaciovo sen(a)t)

En otras palabras, la corriente resultante estara 7712 o 90° fuera de fase con el campo aplicado,
lo cual implica que las cargas oscilantes estaran en fase con el voltaje aplicado.
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Dieléctrico no ideal

En realidad las cargas nunca estan totalmente en fase con el voltaje aplicado por dos razones:
1) la disipacion de energia debida a la inercia de las especies méviles y 2) el salto de largo rango
de especies cargadas, por ej, conduccion 6hmica. La corriente total es la suma vectorial (fasores)

de lcarga € lpérdidas:

Itotar = lcarga + Ipéraiaas = 1wCV + (Gp(w) + Gac)V 1)
donde G es la conductancia del material. lpsrdicas Se define como:

Ln¢raigas = (Gp(w) + Ga)V
y se escribe asi para destacar que Gp es funcidn de la frecuencia mientras que Ggc no lo es. En el
limite de frecuencia cero, Gp tiende a cero y se recupera la ley de Ohm
ltotal = Ipérdidas = GgqcV

ya que Gqc = 1/R, donde R es la resistencia del material en corriente continua.

La corriente total en el dieléctrico estad formada por dos componentes que estan fuera de fase
90° entre si y deben sumarse vectorialmente (Figura 1.3). En un dieléctrico real, la corriente total
estard adelantada al voltaje aplicado en un dngulo igual a 90° - &, donde & se conoce como angulo
de pérdidas o factor de disipacion.

4 Imaginaria

Real

Figura 1.3. Representacion vectorial del voltaje aplicado, corrientes de carga, de pérdidas y total.
Observar que cuando 6= 0, lital = lcarga Mientras que cuando 6= 72, lota = lpérdidas-

La respuesta dieléctrica de un solido también se puede representar expresando la constante
dieléctrica relativa como un nimero complejo, con componente real &, y componente imaginaria
&/, dadas por:

*

& =g —ig’

Reemplazando &’ en la conocida ecuacion C = &;.Cp4c40 PO &, usando C = Q/V y notando
que Iearga = Itotar — 1(w = 0) = dQ/dt, se obtiene

dq . P .
ltotar — 1((‘) = O) = E =& CoaciolwV = (gr — L& )Cvaciolwv
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y reacomodando da:
Itotar = 1 @ Cpgcio & V + (0 &' Cygeio + Ga)V
Comparandola con la ec. (1) indica que
Gae = Gge + Gp(w) = Gge + W 8;, Cvacio

donde G es la conductancia en alterna (ac) del material, con unidades de Siemens (S) 0 Q. La
correspondiente conductividad oac (S/m) est& dada por

Ogc = Ogc T W &' & )
Ademas, a partir de la Figura 1.3, se puede definir tand como:

124
Ipérdidas Gdc twér Cvacio
tand = = -
Icarga w &y Cvacio

Se observa que para un dieléctrico con Guc<< &’ Cvacio, S€ cumple que tand = &, /¢,.. Esta
magnitud es muy utilizada para caracterizar la disipacion de energia en un dieléctrico y se
denomina tangente de pérdidas.

En la Figura 1.4 se observa una interpretacion del comportamiento del material dieléctrico a
partir de un circuito eléctrico equivalente y su diagrama de fasores. Observacion: area de placas
A =1, Iy = Jr (densidad de corriente) y V = E d (E campo eléctrico, d separacién entre placas).

wELE fr
| | ooy
3

oFE wEE

)
?/r

‘/ ,
.

Figura 1.4. Diferentes representaciones del comportamiento de un dieléctrico en voltaje ac.
1.1.4. Disipacion de potencia en un dieléctrico.

Las corrientes de pérdida son una molestia porque calientan el dieléctrico y retardan las sefiales
electromagnéticas. La potencia promedio disipada en el dieléctrico es:

1 T

Porom = ?f IyotaiVdt
0

donde T =24 w es el periodo de la sefial alterna. Para un dieléctrico ideal liotar = lcarga Y

T
Pyrom = T_I;) — W&, CpacioVE sen(wt) cos(wt) dt = 0

Durante un semiciclo, el capacitor se esta cargando y la fuente de tension hace trabajo sobre
él; en el segundo semiciclo, el capacitor se esta descargando y hace trabajo sobre la fuente.
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Consecuentemente la potencia promedio entregada por la fuente de voltaje alterno es cero, lo cual
muestra gue el dieléctrico no tiene pérdidas.

En un dieléctrico no ideal, la corriente de pérdidas y el voltaje estan en fase y

1T 1 (T 1
Pprom = ?f Ipérdidasth = ?f (wer Cyaeio + Gdc)VOZ cos(wt) cos(wt) dt = E GacVOZ
0 0

Se observa que para condiciones dc (corriente continua) 0 w = 0, esta expresion es idéntica a
la muy conocida pérdida en corriente continua, o sea, I°R.

La correspondiente pérdida de potencia por unidad de volumen es
Py = E O-acEg

donde Eq = Vo/d es la amplitud del campo eléctrico. Entonces la pérdida de potencia por unidad
de volumen (W/m?) en un dieléctrico esta relacionada directamente a oac, ouc, & Y la frecuencia
(ver ec. 2).

La situacion se puede resumir asi: cuando se aplica un campo eléctrico variable a un
dieléctrico, las cargas eléctricas responderdn de dos maneras. Algunas de las cargas ligadas
oscilaran en fase con el campo aplicado y resultaran en carga almacenada, contribuyendo a &;..
Otra parte de las cargas, algunas ligadas y las que contribuyen a la conductividad dc, oscilaran
90° fuera de fase con el voltaje aplicado y resultaran en disipacion de energia en el dieléctrico.
Esta energia se disipa como calor, calentando el dieléctrico. En un dieléctrico ideal, recordar que
el angulo de pérdidas Ses cero.

En otras palabras, las cargas oscilaran ligeramente fuera de fase con respecto al campo
aplicado, especificamente con un angulo de desfasaje 6. Por esto, debe enfatizarse que &, describe
el comportamiento de las cargas ligadas y que oxc tiene dos contribuciones: las cargas ligadas que
estan fuera de fase con el campo aplicado para las cuales la conductancia es &' wCpqcio Y 188
cargas libres cuya conductancia es simplemente Ggc.

A continuacion se describe la respuesta temporal de los varios mecanismos de polarizacion
presentes en cerdmicos Yy su dependencia de la temperatura y de la frecuencia del campo eléctrico
aplicado.

1.1.5. El método de analisis de datos en el dominio temporal y en el dominio de las
frecuencias.

La respuesta dindmica bajo campo eléctricos variables en el tiempo proporciona mucha mas
informacion sobre la estructura del material y su comportamiento dieléctrico, ya sea para estudios
fundamentales o para aplicaciones tecnoldgicas. Se pueden usar dos enfoques para medir esta
respuesta dindmica, el enfoque de dominio temporal o el del dominio de las frecuencias. Ambos
criterios son muy poderosos; desde el punto de vista experimental el enfoque de dominio temporal
es mas simple que el de frecuencias pero desde el punto de vista de analisis de datos, su uso resulta
méas complejo.
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En el método de dominio temporal se mide la polarizacion en funcion del tiempo
inmediatamente después de la aplicacion de un campo eléctrico tipo escalén o se mide el
decaimiento de la polarizacion desde un valor inicial estacionario hasta cero después de la
remocion subita del campo polarizador inicial. Este decaimiento se denomina generalmente
relajacion dieléctrica. Por otra parte, en el enfoque del dominio de frecuencias, se miden las
constantes dieléctricas en varias frecuencias de los campos de excitacion alternos. Ambos
métodos estan intimamente conectados y deberian dar, en principio, los mismos resultados.

1.1.6. Dependencia de la temperatura y frecuencia de las propiedades dieléctricas.
a) Efectos de resonancia.

La polarizacién no ocurre instantaneamente al aplicar un campo eléctrico sobre un dieléctrico
debido a la inercia de las cargas. En el caso de polarizacion electronica e ionica, los electrones y
los iones se comportan, en primera aproximacion, como si ellos estuvieran ligados a posiciones
de equilibrio por resortes lineales y sometidos a fuerzas proporcionales a su desplazamiento x. Ya
que el proceso de polarizacién estd acompafiado por disipacién de energia, se debe incluir un
factor de amortiguacion y en la ecuacion de movimiento. Si se asume que la fuerza resistiva es
proporcional a la velocidad de la particula cargada, su ecuacion de movimiento sera:

mi + myx + mw3x = QEyexp(jwt) (3)

en la cual m, Q y e son la masa, carga y frecuencia angular natural de oscilacion de la particula
y Eo exp (jew t) es el campo excitador. EI campo apropiado debe ser el campo E local y sélo en el
caso de un gas, seria igual al campo externo aplicado. Consideramos entonces restringir el analisis
siguiente a un gas de N atomos hidrogenoides por unidad de volumen para el cual Q = - e.

Solucionando la ec. (3) y despreciando términos de estado transitorio, se obtiene:

_ eEgexp(jwt)
(1) =~ et

Ya que - e x(t) es el momento dipolar inducido por 4&tomo, la polarizacion compleja P* est&
dada por

P* = N(—e)x(t)

. _Ne2 1
Xeo = e (@2 — 02) + jyw

de manera que

Ne? 1
*
Ero =1+ { } 4
roo meo ((w3—-w?)+jyw )
donde el asterisco indica valores complejos. Dado que las resonancias de electrones en &tomos y
de iones en cristales ocurren en frecuencia dpticas (alrededor de 10 sy 10 s respectivamente)
la susceptibilidad y permitividad se escriben con el subindice adicional para distinguirlas de sus
valores medidas a bajas frecuencias.
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Igualando parte real e imaginarias, obtenemos desde la ec. (4) que:

o — 1=t f0io 1

mey ((w3-w?2)2+y2w?
el = Nez{ yw } (6)
T T mey ((0F-w2)2+y2w?

Estas funciones o comportamientos se observan en la Fig. 1.5.

A
e
0 >
2.} w
£
g (4]

Figura 1.5. Variacion de €, Y £ con la frecuencia en las cercanias de una frecuencia de resonancia .

Este analisis solo vale para un gas, en caso de un sélido se debe usar un campo local E
apropiado en la ec. (3). Afortunadamente, esto no cambia la forma general de las ecuaciones (5)
y (6), sélo se produce un desplazamiento en an. Ademas, como las fuerzas restauradoras son
independientes de la temperatura, ocurre lo mismo para las curvas de resonancia.

b) Efectos de relajacion.

El modelo de oscilador armonico forzado y amortiguado resulta inadecuado para algunos
procesos de polarizacion que ocurren en ceramicos. Por ejemplo, la energia potencial de un cation
gue se mueve en un vidrio se puede observar en la Fig. 1.6 y se debe a la estructura aleatoria de
éste.

Energia

B

Posicion

Figura 1.6. Esquema unidimensional de la variacién de potencial electrostatico en un vidrio.
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La aplicacion de un campo eléctrico alterno causa la difusién de los iones sobre varias
distancias atomicas (longitud b, por €j.), tras superar las pequefias barreras de energia que se le
presentan en su camino. Por lo tanto, debe pasar un tiempo considerable para que se establezca la
nueva distribucion de cargas luego de aplicar el campo.

A diferencia de la polarizacion atémica e iodnica, los procesos de polarizacion y
despolarizacién por difusion son relativamente lentos y fuertemente dependientes de la
temperatura. También, en cristales i6nicos, pueden ocurrir procesos de polarizacion por difusion
activados térmicamente y pueden involucrar migracién de iones y cambios de orientacion de
complejos de defectos. La Figura 1.7 muestra cémo, tras aplicar un campo eléctrico, las
polarizaciones atomica e ionica se establecen instantaneamente mientras que la polarizacion
difusiva Pq4 se aproxima lentamente a su valor estético final Pgs.

En ferroeléctricos, los mecanismos de orientacion de los dipolos permanentes (existentes
debido a la polarizacion espontanea) también responderan de manera lenta como los procesos de
polarizacion difusiva. [1]

Pys

Polarizacion @
=

p

®
+
X

oy
o

Tiempo

O

Figura 1.7. Desarrollo de polarizacion por procesos lentos de difusion, P, y Pj son los procesos

instantaneos de polarizacion atomica e ionica capaces de responder a campos de muy alta frecuencia (x).

Asumiendo que en el instante t la polarizacion Pq (t) se desarrolla con una velocidad
proporcional a Pgs — Pqg (t):

P.dzé{Pds_Pd(t)} (7

en la cual 1/zes una constante de proporcionalidad. Al integrar la ec. (7) con la condicion inicial
P4 = 0 cuando t = 0, se obtiene:

ro=rufi-en(-9)

donde zes un tiempo de relajacion.

Lo anterior corresponde a la aplicacién de un campo eléctrico estatico o constante. Si ahora
consideramos el caso de un campo E alterno, Py ahora dependera del valor instantaneo del campo

18



Capitulo 1

y sera entonces Pgs (). Ademas, como el campo local depende de la posicién y del tiempo, su
estimacién serd muy dificil. Sin embargo, si asumimos que el campo polarizador es E* = Eq exp
(jo 1), se puede demostrar que la ec. (7) se modifica para tomar la forma:

Py = ~{(&ls — &le)&0E" — Py(t))} (8)

en la cual &, es el valor de la permitividad dieléctrica relativa medida en frecuencias bajas o con
un campo E estéatico. Integrando la ec. (8) se obtiene:

P,; = Cexp (— f) + MEOE* )

1+jwT

Si se desprecia la componente transitoria C exp (- t/7), la ec. (9) nos lleva a:

! !
* / ET'S - 87"00
& = &+ Y/
1+ jwt
0, igualando partes real e imaginaria, llegamos a
! !
* / Ers ~ &reo
E — &0 = T 10
r reo 1+ w272 (10)

y
" / / wT
E = (&g — & — 11
r ( s T'OO) 1+(1)2T2 ( )
&’y i
Las ecuaciones (10) y (11), se = |
. rs |
conocen como ecuaciones de Debye y [
se grafican en la Figura 1.8; la ,
frecuencia de relajaciones o r = 1/z. : F
l rew
I ;
| log @
|
i
|
(":”1’ |
|
|
|
I
|
L T
@r log @

Figura 1.8. Variacion de la permitividad con la frecuencia

para un dieléctrico que presenta relajacion de ‘Debye
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Debido a que la polarizacion sucede por los mismos procesos difusivos activados
térmicamente que dan lugar a la conductividad dc, la constante de tiempo r depende de la
temperatura en la forma:

T = Tpexp (;—‘T‘) (12)

Se ha demostrado experimentalmente para un amplio rango de tipos de vidrios que los valores
de energias de activacion £a derivados de (12) acuerdan muy bien con aguellos obtenidos de
mediciones de conductividad dc y esto da soporte al modelo. En la Figura 1.9 se resumen los
varios procesos de polarizacion que llevan a dispersion dieléctrica y la consiguiente disipacion de
energia.

Carga
espacial
o o
T [6nico o
€, Dipolar Atomico
TG | TSRO,
1 1 & V
/ L 3 .
7 r o T :
0 ~10" ~10'3 ~10'®  Frecuencia [Hz]
e
7
/ ‘\\ /I—“\ I A\
/ \\ / \ I‘ \ ! \
7 \ / \, I ‘\ ] ‘\

Frecuencia [Hz]

Figura 1.9. Variacion de &/ y & con la frecuencia. Las polarizaciones de carga espacial y dipolar son
procesos de relajacion y dependen fuertemente de la temperatura; las polarizaciones idnica y electronica
son procesos resonantes (w)y sensiblemente independientes de la temperatura. La disipacién de energia
es maxima en determinados rangos de frecuencias criticas como se observa en los picos de ¢, (w).

1.2 Piezoelectricidad, piroelectricidad y ferroelectricidad.

Los cristales se clasifican en 32 grupos puntuales de acuerdo a su simetria cristalogréfica, de
los cuales algunos grupos tienen un centro de simetria y otros no lo presentan. Ver Tabla 1-1.

Hay 21 grupos puntuales que no tienen centro de simetria. En cristales de 20 de estos grupos
(excepto sélo el grupo 432) se pueden generar cargas positivas y negativas sobre sus superficies
al aplicar tensiones mecanicas adecuadas. Estos materiales se llaman piezoeléctricos.
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Sistema cristalino
Polaridad [Simetria | Cubica | Hexagonal | Tetragonal | Rombo Orto- Mono- | Tri-
édrica | Rgmbica | Clinica |clinica
m3m | m3 | 6/mmm |6/m |4/mmm |[4m | 3m | 3 Mmm 2/m
No Polar | Centro
432 622 422
- 23 6 [ z | 32 222
(22) (11) 43m 6m2 42m
Polar No )
(Piroeléc- | centro 6mm | 6 | 4mm | 4 |3m| 3 mm2 1
trico) M
(10) (21)

Las simetrias destacadas con fondo celeste corresponden a piezoeléctricos.

Tabla 1-1. Clasificacion cristalogréafica de acuerdo a simetria centro-cristalina y polaridad.

Entre los piezoeléctricos, algunos materiales presentan cargas eléctricas sobre sus superficies
cuando cambia su polarizacion espontanea debido a variaciones en su temperatura. Este
fendmeno se denomina piroelectricidad.

Finalmente, entre los materiales piroeléctricos, se llaman ferroeléctricos a aquellos en los
cuales se puede revertir su polarizacion espontanea por aplicacion de un campo eléctrico
(siempre que no exceda la tension de ruptura dieléctrica del cristal).

En resumen, estas clases de dieléctricos se presentan en el siguiente esquema:

'eto"'\eo\ ///"“*“-—»-\.__\\\
; ( i : 1 r . \‘\
4 | Piroeléctricos C Ferroeléctricos ) |

b — ——

1.2.1 Piezoelectricidad

La piezoelectricidad es el efecto que describe el acoplamiento lineal entre las tensiones
mecanicas y la polarizacion eléctrica (efecto piezoeléctrico directo) o, también, el acoplamiento
entre la deformacion mecénica y campo eléctrico aplicado (efecto piezoeléctrico inverso).

El coeficiente piezoeléctrico (d) en la direccién de un eje principal relaciona la polarizacién P
con el tensor de tensiones X en el efecto directo (P = d X) y la deformacion mecéanica, x, con el
campo eléctrico E (x =d E) en el efecto inverso. Las unidades de d son [C/N] o [m/V] que resultan

equivalentes.
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Ambos efectos, relacionan vectores P o E con tensores de segundo rango, x o X. Los
coeficientes piezoeléctricos constituyen un tensor de tercer rango gue satisfacen:

P; = d;ji Xy, (efecto directo) 0  x;; = d;jE  (efecto inverso).

En general habra 3% = 27 componentes dij pero como el tensor de tensiones X €s simétrico,
éstas se reducen a 18 componentes independientes. Por esta razén, el efecto piezoeléctrico se
puede representar por la siguiente matriz de 6 x 3.

X1
()
| X3
| x

Py di1 diz d13d14 d15 d16 |
P = d21 dzz d23d24 d25 d26

|
P d3; ds; dzzds, dis dsg \Xi/
Xe

Es decir, el efecto directo queda descripto asi: P; = d;jXj, dondei=1,2,3yj=1-6.

En forma tensorial, como vimos el efecto inverso se describe como x;; = d;jxEy. Los

coeficientes piezoeléctricos de ambos efectos, directo e inverso, son los mismos segun se obtiene
de argumentos termodinamicos.

La matriz que representa el efecto piezoeléctrico inverso es la transpuesta de la matriz del
efecto directo [2].

La piezoelectricidad es una propiedad que desaparece en ciertos grupos de simetria. Once de
las 32 clases cristalinas (grupos puntuales de simetria) y cuatro de los siete grupos de Curie no
son piezoeléctricos. La presencia de un centro de simetria elimina todos los coeficientes
piezoeléctricos.

En particular en esta tesis nos interesan los ceramicos ferroeléctricos polarizados (‘poled”) los
cuales pertenecen al grupo de simetria com. Este grupo de simetria tiene un eje de simetria oo
paralelo al Z; y un nimero infinito de planos especulares paralelos a Zs. Tres de esos planos son:
uno perpendicular al eje Z,, otro perpendicular a Z, y uno a 45° de Z; y Z,. Usando los planos
especulares de este grupo y el método de inspeccion directo para coeficientes tensoriales se deriva
la siguiente matriz de coeficientes piezoeléctricos para ceramicos ferroeléctricos polarizados:

0 0 00 dys O
(0 0 0d1500)

d3; dz1 dzz 0 0 0
Interpretacidn de los coeficientes piezoeléctricos

Los ceramicos polarizados eléctricamente (o poled) tienen 5 coeficientes piezoeléctricos (3
diferentes) de acuerdo a su grupo de simetria. Ellos son ds1 = dsz, dss y dis = d24. Las contribuciones
intrinsecas y extrinsecas son muy importantes en estos coeficientes. Los efectos intrinsecos
provienen de las distorsiones de la estructura cristalina bajo tensiones mecénicas como se ve en
la Figura 1.10.
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(d)
Figura 1.10. Relaciones entre propiedades y

estructura para efecto piezoeléctrico en PbTiOs.
(a) En el estado libre de tensiones se genera un
dipolo eléctrico debido al desplazamiento del

P3=d,5X5 atomo de Ti. Bajo tension mecanica, el dipolo
dy5=300 pC/N puede: (b) aumentar [dss], (c) decrecer [dsi] o (d)
rotar [dis].

Aplicando tensiones paralelas al momento dipolar, habra un crecimiento de la polarizacion a
lo largo de la direccion [001] = Zs. Si la tension se aplica en direccion perpendicular al dipolo, la
polarizacion segun Zs se reducird. Los coeficientes involucrados en estos dos casos son dsz y ds:
respectivamente. Cuando el dipolo se deforma por tensiones de corte, aparecen cargas sobre las
caras laterales del cristal y, en este caso, se involucra al coeficiente dis.

1.2.2. Piroelectricidad

La piroelectricidad es una propiedad que describe la relacion entre el cambio de polarizacion
eléctrica [C/m?] y de temperatura AT. También puede expresarse en términos del vector
desplazamiento eléctrico ya que no hay campo E aplicado:

Pi = Di = plAT

La piroelectricidad se describe entonces por medio de un tensor de primer rango y el cambio
de temperatura es un escalar.

Por otra parte, existe el efecto electrocaldrico (es el inverso al piroeléctrico) y ambos se
describen por el mismo conjunto de coeficientes pi. La relacién para definir aquel es:

AS = piEi

que expresa el cambio de entropia por unidad de volumen [J/m3K] causado por aplicar un campo
eléctrico E.

Los coeficientes piroeléctricos se expresan habitualmente en uC/m?K y pueden ser positivos
0 negativos.
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La piroelectricidad desaparece en materiales centrosimétricos. En particular, en ceramicos
ferroeléctricos polarizados, que pertenecen al grupo de simetria oom, se cumple que p1=p2=0y
s6lo ps es no nulo.

1.2.3. Ferroelectricidad

Un material ferroeléctrico se encuentra habitualmente en forma monocristalina o
policristalina. Continuaremos ahora con la descripcion de materiales ferroeléctricos y, en
particular, nos enfocaremos en ceramicos.

Los cerdamicos ferroeléctricos tienen mayor constante dieléctrica que los aislantes ordinarios
lo cual los hace utiles para aplicaciones en capacitores y almacenamiento de energia. Tiene tan &
relativamente baja y coeficiente térmico positivo de la capacitancia. Ademas se caracterizan por
tener alta resistividad eléctrica especifica (> 10 Q cm), ruptura dieléctrica moderada (100-200
kV/cm para ‘bulk’ y 500-800 kV/cm para films delgados) y comportamientos eléctrico,
electromecénico y electrodptico no lineales. También poseen coeficientes piezoeléctricos y de
acoplamiento electromecanico muy grandes. Todas estas propiedades trasforman a los cerdmicos
ferroeléctricos en muy buenos candidatos para uso en capacitores de alta constante dieléctrica,
transductores piezoeléctricos, aplicaciones ultrasonicas médicas, valvulas de luz electrodpticas,
memorias ferroeléctricas en films delgados, etc.

Por otra parte, los cerdmicos ferroeléctricos tienen las siguientes desventajas: poseen alta & en
cercanias de la Temperatura de Curie (T¢), entonces la temperatura de uso para capacitores
deberia estar en esa zona pero como sus propiedades dieléctricas varian muy fuertemente
alrededor de T, carecen de utilidad como capacitores en un rango amplio de temperaturas.

Como los ceramicos ferroeléctricos son mecanicamente rigidos, no tienen elasticidad o
flexibilidad y suelen ser fragiles. Otras desventajas son que requieren altas temperaturas de
procesamiento y poseen altos valores de impedancia acustica la cual no ajusta con la del agua o
del tejido del cuerpo humano. Ademas, los ferroeléctricos policristalinos pueden perder su
piezoelectricidad en alta temperatura por despolarizado.

La mayoria de los materiales ferroeléctricos sufre un cambio de fase estructural desde una fase
de alta temperatura paraeléctrica (no ferroeléctrica) en una fase ferroeléctrica de menor
temperatura. La fase paraeléctrica puede ser piezoeléctrica o no y en general no es polar [3]. La
simetria de la fase ferroeléctrica es siempre menor que la de la fase paraeléctrica original. La
temperatura a la cual se produce esta transicion se denomina ‘temperatura de Curie’ (Tc)

Algunos ferroeléctricos, como por ejemplo titanato de Bario (BaTiOs), sufren varias
transiciones pasando por sucesivas fases ferroeléctricas de menor simetria. La transicion
ferroeléctrica conlleva la aparicion de fuertes anomalias en las propiedades dieléctricas, elasticas,
térmicas, etc. del material y también se modifican las dimensiones de la celda unitaria del cristal.
La Figura 1.11 muestra algunos cambios que pueden ocurrir en un ferroeléctrico que se transforma
desde una fase paraeléctrica clbica en una fase ferroeléctrica tetragonal.
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Daforianion Fase tetragonal Fase cubica
espontanea Ferroeléctrica Paraeléctrica

xs=(cT—ac)/ac
xs=(ar —ac)/ac

&

< - —>>» 's
Y

Polarizacion
espontanea

m

Permitividad dieléctrica

Temperatura (°C)

Figura 1.11. Esquema de cambios con la temperatura en un ferroeléctrico que se transforma de una
fase cubica paraeléctrica a una tetragonal ferroeléctrica. La curva corresponde a un ceramico BaTiOs.
Las flechas indican posibles direcciones de la polarizacidn espontanea (en dos dimensiones). La celda
unitaria se representa por un cuadrado en la fase cubica y un rectangulo en la fase tetragonal.

En un dieléctrico normal, la polarizacién inducida por un campo eléctrico es pequefia (valores
de constante dieléctrica & hasta 100) y sus efectos sobre otras propiedades fisicas son también
muy pequefios. Sin embargo, los ferroeléctricos muestran una gran polarizacion (valores de &
hasta 10°) en los alrededores de la temperatura de transicion de fases para-ferroeléctrica. Ademas
de la polarizacion eléctrica espontanea reversible, un cristal ferroeléctrico muestra un ciclo de
histéresis que puede apreciarse en un amplio intervalo de temperatura debajo de Tc. En
temperaturas mayores, el cristal deja de ser ferroeléctrico y presenta un comportamiento
dieléctrico normal. Los ferroeléctricos, usualmente pero no siempre, existen en un estado no polar
en temperaturas superiores a Tc.

Curvas tipicas de constante dieléctrica y polarizacidn versus temperatura pueden verse en Fig.
1.12

() BaTiOs T.=120°C. (b) KDP: KHaPQs T, =-150°C.

& Ps Sk / \ =

o
oo I
o |
~
g |
~
=
-

Figura 1.12. Constante dieléctrica y polarizacion versus temperatura para a) BaTiOs y b) KH2POa.
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La constante dieléctrica aumenta muy rapidamente con un muy alto valor de pico en Tc. En
temperaturas mayores a Tc, este comportamiento andmalo sigue aproximadamente la llamada
relacion de Curie-Weiss:

C
& = om0 (13 4-1)

donde C se denomina constante de Curie. No solo la contante dieléctrica y la polarizacion se
modifican, en los puntos de transicion de fase (ain en T < T¢, si hay mas transiciones en el
material) también hay anomalias en las propiedades piezoeléctricas, constantes elasticas, calores
especificos e indices de refraccion debido al cambio de estructura cristalina.

Como se ha dicho, la polarizacién espontanea aparece a temperaturas inferiores a Tc en
ausencia de campo eléctrico y puede ser invertida mediante aplicacion de un campo E en sentido
opuesto. Esta polarizacién espontanea, Ps, usualmente crece muy réapido al cruzar el punto de
transicion y gradualmente alcanza un valor de saturacién en temperaturas menores.

La polarizacion espontanea surge en un ferroeléctrico y no desaparece al quitar el campo
eléctrico externo. Lo contrario sucede en piezoeléctricos no ferro tales como ZnO, AIN, cuarzo y
en antiferroeléctricos, los cuales no retienen su polarizacion cuando se remueve el campo [4, 5, 6
-10].

La caracteristica mas importante de un ferroeléctrico es la histéresis y la no linealidad en la
relacion entre la polarizacion P y el campo eléctrico aplicado E. El método méas simple de medir
la polarizacidn espontanea es el de Sawyer-Tower (ver Figura 1.13), donde C es el capacitor del
material ferroeléctrico en estudio y Co es un capacitor lineal estdndar usado como referencia [11].

| "
. C
P v
L ] T
c, — 1 V,

Figura 1.13. Circuito de Sayer-Tower.

El voltaje sobre C debe ser suficientemente grande para lograr saturar la polarizacion y asi Vo
seria proporcional a la carga de polarizacion (los capacitores estan en serie), o sea Vo = AP/Co,
donde A es el &rea de las placas. V es el voltaje aplicado y en general es una sefial alterna de baja
frecuencia (< 60 Hz). El campo aplicado a la muestra es E = V¢/d = (V-Vo)/d.

En la Figura 1.14 se muestra un ciclo de histéresis. Cuando el campo es pequefio la
polarizacion aumenta linealmente con el campo. Es sélo polarizacién inducida porque el campo
no es suficientemente intenso para reorientar los dominios (porcion OA).
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G —

Figura 1.14. Ciclo de histéresis tipico de un ferroeléctrico.

Aplicando campos mayores la polarizacion incrementa en forma no lineal ya que los dominios
se empiezan a orientar a lo largo del campo (porcion AB). En campos grandes, la polarizacion
alcanza una saturacion correspondiente al tramo BC, en la cual la mayoria de los dominios se ha
alineado con el campo externo. Si ahora se reduce gradualmente el valor del campo aplicado, la
polarizacion disminuira siguiendo el camino CBD. Extrapolando la porcion lineal CB hasta el eje
de polarizacién, en el punto E, OE representa la polarizacion espontanea Ps y OD representa la
polarizacion remanente P;. El incremento lineal desde Ps a P, se debe a la polarizacion normal
inducida por el campo. P, es menor que Ps debido a que cuando el campo se reduce a cero (por la
deformacién producida) algunos dominios regresan a su posicion original y dejan de contribuir a
la polarizacion neta.

El campo necesario para llevar a cero la polarizacién se llama campo coercitivo E. (porcion
OR sabre el eje x). Ec depende de la temperatura, de la frecuencia de medicién y de la forma de
onda del campo aplicado. Cuando el campo aplicado en sentido inverso disminuye hasta cero, la
polarizacion se invierte, indicando que se habian formado dominios antes del poling y que el
movimiento de las paredes de dominios resultd en el cambio del sentido de P. La histéresis
proviene de la energia necesaria para invertir los dipolos metaestables durante cada ciclo del
campo aplicado. El area del lazo de histéresis representa la energia disipada dentro del material
como calor durante cada ciclo. En general el ciclo se mide con campos alternos de baja frecuencia,
50 Hz 0 menos, para evitar calentamiento de la muestra.

La ferroelectricidad es mas dificil de demostrar en policristales, cerdmicos por ejemplo, que
en monocristales debido a la orientacion aleatoria de los cristalitos. Esto es por lo cual en
monocristales los ciclos son en general cuadrados por inversion abrupta de la polarizacion (ver
Figura 1.15 a) mientras en cerdmicos el ciclo es redondeado (Fig. 1.15 b), por la inversion mas
lenta debida parcialmente a los ejes de las celdas unidad en el arreglo desordenado de los
cristalitos.
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(b)

Figura 1.15. Ciclos de histéresis ferroeléctrica de: (a) un monocristal y (b) de un ceramico

Obviamente la forma del ciclo de histéresis depende de la temperatura. El lazo se achica
(disminuye su area) gradualmente en T > Tc, eventualmente degenerando en una linea recta a
temperatura bastante mayores a Tc cuando desaparece totalmente el comportamiento

ferroeléctrico.
La polarizacion espontanea en un cristal ferroeléctrico (o en un grano de un film o cerdmico

ferroeléctrico), en general, no esté alineada uniformemente a lo largo de una misma direccion a

través de todo el cristal.
Las regiones del cristal con polarizacion espontanea uniformemente orientada se llaman

dominios ferroeléctricos. Las regiones entre dominios recibe el nombre de paredes de dominios

(Fig. 1.16).
PS

% o
region de
pared de ,
dominio

|
region de pared
de dominio
Figura 1.16. Esquema de dominios 180° a) y 90° b) en un ferroeléctrico de tipo perovskita en fase

tetragonal. En a) se muestra el cambio de la polarizacidn a través de una pared de 180°y en b), la distorsién

de la tetragonalidad en una pared de 90° (algo exagerada para dar claridad).

Las paredes que separan dominios con polarizaciones opuestas se llaman paredes de 180° y
aquellas que separan regiones con polarizaciones orientadas mutuamente perpendiculares se

denominan paredes de 90°.
Los dominios ferroeléctricos se forman para minimizar la energia electrostatica de los campos

despolarizantes y la energia elastica asociada con las ligaduras mecanicas que surgen sobre el
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material cuando se lo enfria a través de la transicién paraeléctrica-ferroeléctrica. La aparicion de
la polarizacién espontanea genera cargas sobre la superficie. Esta carga produce un campo
eléctrico, llamado campo despolarizante Eq, que se orienta opuestamente a Ps (Fig. 1.17). El
campo de despolarizacion se formara cada vez que hay una distribucion no homogénea de la
polarizacion espontanea, por ejemplo, debido a la caida de la polarizacion cerca de la superficie
del ferroeléctrico (polarizacién es cero afuera del material y no nula dentro del mismo) o debido
a un cambio en la direccion de la polarizacion en bordes de grano. EI campo despolarizante puede
ser muy grande (del orden de MV/m) haciendo que el estado monodominio sea energéticamente
desfavorable [3, 12, 13]. La energia electrostatica asociada con este campo puede minimizarse:
a) si el ferroeléctrico se divide en dominios con polarizacion orientada opuestamente (Fig. 1.17)
0 b) si la carga de despolarizacién es compensada por conduccidn eléctrica a través del cristal o
por cargas provenientes del entorno del material (por ejemplo de la atmésfera o del circuito
eléctrico al cual el material esta conectado). EI campo de despolarizaciéon a menudo no puede
compensarse completamente y los cristales ferroeléctricos a menudo exhiben efectos piro y
piezoeléctrico reducidos o incluso cero debido a la presencia de los dominios ferroeléctricos.

La divisién de un cristal ferroeléctricos en dominios puede ocurrir debido a la influencia de
tensiones mecénicas (fig. 1.17) [14, 15]. Supongamos que una parte del cristal de BaTiO; se
comprime mecanicamente a lo largo de la direccion cubica (100) y se enfria a través de la
temperatura de transicion.

creacion de paredes de 90°

ar ar
tensiones -’ ‘_ cr
a
Cr Ps > ¥
/ C
fase ar ar ¥
ac| cubica + = 4=
\ Ps
Eqg
ac Cr Ps i Cr
S - + -+

creacion de paredes de 180°

Figura 1.17. Formacion de paredes de dominios ferroeléctricos de 90° y 180° en un material de estructura
perovskita en fase tetragonal como BaTiOs. La distorsion en la pared de 90° esta nuevamente exagerada.

Para minimizar la energia elastica, el eje cr de la celda tetragonal se desarrollara
perpendicularmente a la tensiéon. En la parte no tensionada del cristal, la polarizacion puede
permanecer paralela a la direccion de la tension (eje corto a; perpendicular a la tensién). Las
paredes de dominio en BaTiO3 pueden por lo tanto separar regiones en las cuales las orientaciones
de las polarizaciones son anti-paralelas (pared de 180°) o perpendiculares (pared de 90°) entre si.
Las paredes de 90° y 180° pueden reducir los efectos de los campos eléctricos despolarizantes
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pero s6lo la formacion de paredes de 90° puede minimizar la energia elastica. Una combinacién
general de condiciones eléctricas y elasticas de contorno sobre el cristal conduce generalmente a
una estructura de dominios compleja con muchas paredes de 90° y de 180°, cuando se lo enfria a
través de la transicion de fase ferroeléctrica.

Las paredes de dominios que difieren en orientacion del vector de polarizacion espontanea se
llaman paredes de dominios ferroeléctricos y aquellas que difieren en orientacion del tensor de
deformacidén espontanea se denominan paredes de dominios ferroelasticos. En BaTiOs la paredes
de 180° son puramente ferroeléctricas porque solo difieren en la orientacion del vector P. Las
paredes de 90° en cambio, son ferroeléctricas y ferroelasticas ya que difieren tanto en la
orientacion del vector polarizacion como en la del tensor de deformacion espontanea.

Los tipos de paredes de dominios que pueden ocurrir en un cristal dependen de la simetria de
las fases ferroeléctrica y no ferroeléctricas del mismo [16]. Las paredes de dominios
ferroeléctricos son mucho mas angostas que las paredes de dominios en materiales
ferromagnéticos. Observaciones mediante microscopia de transmision electronica (TEM)
muestran que las paredes de dominios en peliculas ferroeléctricas son del orden de 1 — 10 nm [3,
17].

Los granos ferroeléctricos en ceramicos y peliculas policristalinas siempre se dividen en
muchos dominios debido al conjunto complejo de condiciones de contorno eléctricas y elasticas
de cada grano (Fig. 1.18). Si la direccion de la polarizacion espontanea a través del material es
aleatoria o distribuida en una forma tal que conduzca a una polarizacion neta igual a cero, los
efectos piroeléctrico y piezoeléctrico de dominios individual se cancelaran y ese material no sera
piroeléctrico ni piezoeléctrico.

Antes del poling, Pr=0 Después del poling, Pr#0

Figura 1.18. Un ferroeléctrico policristalino con granos orientados aleatoriamente antes y después de ser
polarizados. Se observan aun muchas paredes de dominios en el material ya polarizado pero la
polarizacion remanente deja de ser nula.

Los materiales policristalinos ferroeléctricos se pueden llevar a un estado polar aplicandoles
un campo eléctrico fuerte (1-10 kV/mm) usualmente en temperaturas elevadas. Este proceso,
Ilamado poling o polarizado, no puede orientar granos pero puede reorientar dominios dentro de
granos individuales en la direccion del campo. Un policristal ferroeléctrico polarizado ("poled”)
presenta propiedades piroeléctricas y piezoeléctricas aln si todavia hay muchas paredes de
dominios. Monocristales ferroeléctricos “as grown” contienen generalmente muchos dominios y
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pueden exhibir débiles propiedades piro y piezoeléctricas. Si se polariza fuertemente un
monocristal puede llegarse eventualmente a un estado monodominio.

Debemos recordar que el poling o polarizado se puede lograr sélo en materiales ferroeléctricos.
En efecto, un material policristalino piroeléctrico (no ferroeléctrico) o piezoeléctrico con granos
orientados al azar no puede ser polarizado para exhibir esas propiedades eléctricas.

Como vimos, la polarizacién que se mantiene después de remover el campo eléctrico sobre un
ferroeléctrico se llama polarizacion remanente, Pr. La maxima polarizacion remanente que puede
obtenerse en un policristal ferroeléctrico depende de los estados de dominios disponibles. En un
ferroeléctrico que presenta solo paredes de 180° la méaxima Pr es 0,25 Ps (polarizacion de
saturacion). En un ferroeléctrico tetragonal con seis estados de dominio disponibles Prmax = 0,83
Ps; en un ferroeléctrico romboédrico con ocho estados de dominio posibles, Prmax = 0,87 Ps'y en
un ferroeléctrico ortorrémbico con doce estados de dominio posibles, Prmax = 0,91 Ps [18, 19].
Estos valores son ideales porque se asume una reorientacion total de los dominios a lo largo de
las direcciones disponibles determinadas por el campo eléctrico aplicado. La polarizacion real es
de hecho siempre menor ya que muchos dominios no pueden reorientarse debido a un conjunto
de tensiones internas y campos eléctricos en los granos y, ademas, porque algunos dominios se
invertiran después de la remocion del campo de poling. Si la simetria del ferroeléctrico admite
paredes de dominios distintas de 180°, el proceso de polarizado también cambiara las dimensiones
de la muestra dado que la reorientacion de estos dominios no-180° involucra cambios en la
deformacién espontanea (ver Figura 1.16 y 1.17). En cerdmicos tetragonales de BaTiOs, la
polarizacion de saturacién es aproximadamente la mitad del valor de su correspondiente
monocristal; esto ocurre por la inhibicion de la inversion de dominios de 90° debida a las
deformaciones existentes aunque la inversion de los dominios 180° puede ser casi completa.

Ademas del ciclo de histéresis polarizacion-campo eléctrico, el switching de la polarizacion
en ferroeléctricos produce un ciclo de histéresis deformacién mecanica-campo eléctrico, como se
ve en la Figura 1.19. Este lazo de histéresis que tiene forma de mariposa se debe a tres efectos.
Uno es el efecto piezoeléctrico inverso normal de la red cristalina y los otros dos se deben al
switching y movimiento de las paredes de dominios.

Consideremos como ejemplo un monocristal mono-dominio de BaTiOs y asumamos que el
switching de la polarizacion puede lograse instantdneamente por inversion de dominios de 180°.
La siguiente descripcion ilustra como cambia la deformacion del cristal durante del ciclado del
campo eléctrico [20]. Sin aplicar campo E la deformacion del cristal se toma igual a cero (punto
A de la fig. 1.19 a). Para comenzar se incrementa el campo en el sentido de la polarizacion
espontanea (recordemos que hablamos de un monocristal, o sea, presenta polarizacién
espontanea; si fuera un ceramico, requeriria poling). El cristal se expande mientras aumenta E
por efecto piezoeléctrico inverso como indica la ecuacion:

Xij = dyijEp = dfjEx (13)

y la deformacidn sigue la linea A-B-C. La expansidn continda hasta alcanzar un campo E maximo
(punto C). En el punto C el campo empieza a decrecer pero sigue paralelo a Ps. La deformacién
de la muestra sigue la misma curva pero en sentido opuesto (C-B-A). En A la deformacion vuelve
a ser cero y luego el campo E cambia su sentido, transforméandose anti-paralelo a Ps. A medida
gue el campo se incrementa en sentido negativo, el cristal se contrae con respecto al punto A de
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acuerdo a (13). En el punto D, el campo es suficientemente grande para revertir la polarizacién
espontanea. Después de esto, la polarizacién se vuelve paralela al campo E y la deformacion se
transforma positiva nuevamente (punto E). Durante un posterior aumento del campo la
deformacion se incrementa hasta el punto F y luego disminuye regresando hacia el punto A
cuando se decrece el campo E, de acuerdo a (13). La inversién de la polarizacion y el repentino
cambio de la deformacién ocurren nuevamente en el punto G. La curva deformacion- campo es
lineal, indicando que la deformacién es puramente piezoeléctrica excepto en los puntos de
inversion Dy G.

a) b) c)
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Figura 1.19. Ciclo de histéresis deformacion — campo eléctrico en un ferroeléctrico (también Ilamado
‘ciclo mariposa’). a) Ciclo ideal en un cristal donde sélo se invierten dominios de 180° y b) ciclos reales
de deformacién medidos en PLZT 7/6/38 y BSnTiOs respectivamente.

En realidad, la relacion deformacién—-campo es mas complicada como se ve en las Figuras
1.19 b) y c) para un film de PLZT 7/6/38 y BSnTiOs. [21]

Los ceramicos contienen en general algunos dominios distintos de 180°. EI movimiento y
switching de paredes de dominios no-180° puede involucrar un cambio significativo en las
dimensiones de la muestra ademas de la respuesta piezoeléctrica pura del material dentro de cada
dominio. Por ejemplo, el cambio de los ejes a y ¢ de la celda unitaria tetragonal en BaTiO3 es
acompafiado por una deformacion de aproximadamente 1% (a = 3,994A, ¢ = 4,034 A en 20°C)
[22]. Claramente, no es posible alcanzar deformaciones tan grandes en un material ferroeléctrico
porque sélo algunas partes de la muestra contienen paredes no-180°, su orientacion puede ser
desfavorable y algunas de esas paredes nunca se invertiran bajo condiciones experimentales
realizables.

La contribucién a la deformacidn del switching y movimiento de paredes de dominios no-180
sin embargo puede ser comparable a la deformacion inducida piezoeléctricamente. Esto se ha
mostrado recientemente experimentalmente comparando la deformacion total inducida por campo
eléctrico con la deformacion debida a switching de paredes de dominios de 90° en ceramicos de
PZT [23]. El salto desde una orientacién de polarizacion a otra en un material real es menos brusco
que el esquematizado en fig. 1.19 (a) debido a que el campo coercitivo puede variar para diferentes
dominios. Durante el ciclado del campo, se puede ver una deformacion residual en campo cero si
los dominios no vuelven a su posicion original de campo nulo [24, 25]. La porcién lineal saturada
de la curva deformacién - campo incluso puede no llegar a ser observada en muchos experimentos,
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si no se llega a un estado mono-dominio tras aplicar campos E muy altos. Por otro lado, la
contribucion del movimiento de paredes de dominio a la deformacion es fuertemente no lineal e
histerésica y esta parte de la curva deformacion-campo es la que méas se observa a menudo en los
experimentos.

Las paredes de dominios ferroeléctricos pueden moverse también bajo aplicacion de campos
débiles o moderados (campos subswitching), ya sea por vibracion o flexién en torno a una
posicidn de equilibrio o por pequefios saltos a una nueva posicion de equilibrio. EI desplazamiento
de las paredes de dominios en estos campos externos subswitching tiene gran influencia sobre las
propiedades dieléctricas, mecénicas y piezoeléctricas de los materiales ferroeléctricos. Pequefios
desplazamientos de todas las clases de paredes de dominio afectaran la polarizacion del material
pero el movimiento de las paredes no-180°, ademés de cambiar la polarizacion, contribuira
directamente al efecto piezoeléctrico [18]. Estos movimientos de paredes de dominios en campos
débiles o moderados es una de las principales contribuciones ‘extrinsecas’ (no debidas a la red
cristalina) a las propiedades dieléctricas, mecanicas y piezoeléctricas de los ferroeléctricos [18,
26-29] y pueden ser comparables al efecto intrinseco de la red [30, 31].

Cualquier proceso que inhiba la nucleacién de nuevos dominios antiparalelos o reduzca el
movimiento de las paredes de los mismos afectard las caracteristicas de los ciclos de histéresis de
polarizacion y deformacion. Los ferroeléctricos reales casi siempre contienen defectos eléctricos
y elasticos e imperfecciones que pueden interferir de varias formas con las paredes de dominios
y la polarizacion dentro de dominios individuales. En general, los defectos inhiben el movimiento
de las paredes de dominio; se dice que estas paredes son ancladas o trabadas por los defectos
(pinning de dominios). Algunos ejemplos comunes de esta clase de defectos son vacancias de
oxigeno y electrones atrapados en el area pared-dominio.

Por otra parte, un dipolo vacancia de oxigeno-aceptor puede interactuar con la polarizacion
dentro de un dominio y hacer mas dificil la inversion del dominio, anclando efectivamente la
pared [18, 32]. El desplazamiento de las paredes de dominios también contribuye a las
propiedades dieléctricas y mecénicas de los materiales ferroeléctricos y, particularmente cerca de
la transicion de fase, puede dominar a otros mecanismos de pérdidas. El tamafio de grano, los
dopantes, la orientacion cristalogréafica y estructura cristalina, las tensiones externas, los campos
eléctricos y las condiciones de preparacion de ceramicos y peliculas delgadas puede afectar el
desplazamiento de la pared de dominio a través de varios procesos.

1.2.3.1 Ferroeléctricos del tipo perovskitas BaTiOs.

El BaTiO; pertenece a la familia de la estructura mineral Perovskita (CaTiOs3). Esta estructura
es del tipo ABOs3, donde A y B son metales. La carga total de los iones positivos A 'y B debe ser
+6 y estos iones deben ser de tamafios bastante diferentes; el de menor tamafio, que tendré la
mayor carga debe ser un metal de transicion. En este material, el Ti es el elemento de transicion
3d y tiene electrones en orbitales d que forman enlaces covalentes con sus vecinos. El radio i6nico
del Ti** es 0,68 A y el de Ba*? es aproximadamente 1,35 A. Estos iones forman poliedros con
coordinacion octaédrica mientras los O se sitlan apartados de ellos. Analizando la geometria de
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la estructura, se encuentra que para lograr un ajuste perfecto los radios iénicos deben cumplir la
relacion:

Ra+ Ro = Z(RB + Ro)

Como esta relacion no se cumple en muchos compuestos de tipo perovskita debido a pequefias
variaciones en los tamarfios de los iones A 'y B, la relacion anterior se sustituye por

Ra+ Ro =t2(RB + Ro)

donde el factor de tolerancia ‘t” toma valores entre 0,95 y 1,06. En el SrTiOs, t = 1. Por otro lado,
cuando t # 1, aparecen pequefias distorsiones en la red (inclinacion o ‘ladeo’ del octaedro) para
minimizar la energia de la red. Estas distorsiones tienen un efecto significativo sobre las
propiedades dieléctricas.

En temperaturas superiores a la de Curie (> 120 °C) el Ti oscila alrededor del centro de la celda
manteniendo la estructura cibica simétrica como se ve en la Figura 1.20 a.

()
) @®
Ba (0] Ti

N

NI
b) Desplazamiento de iones
a) Celda unitaria de BaTiOs debido a la distorsion cubica
tetragonal en BaTiO3

Romboédrica, estable Ortorrombica, estable Tetragonal, estable Cubica, estable
debajo de - 90°C entre 5°Cy - 90°C entre 120°C y 5°C arriba de 120°C

c) Dependencia con la temperatura de la estructura de la celda unitaria

Figura 1.20. a) Celda unitaria, b) desplazamiento de iones en transicion de fase cubica a tetragonal y c)
transiciones de fase versus temperatura de la perovskita BaTiOs.

Sin embargo en cierta temperatura de transicion, la estructura se torna inestable y se debe
transformar la celda unitaria para estabilizarse. Asi, en la temperatura de Curie Tc, la caja
octaédrica se deformay los iones positivos se mueven a posiciones fuera de centro. El cristal toma
una forma tetragonal (ver Figura 1.20 b); los iones Ba *2 se mueven hacia arriba unos 0,05 A
desde su posicion original en la estructura cdbica, mientras los iones Ti * suben por 0,1 Ay los
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iones O 2 bajan unos 0,04 A para formar la estructura tetragonal. Tras estos desplazamientos
iGnicos, las posiciones de centros de cargas positivas y negativas no coinciden y la celda unitaria
se transforma en polarizada permanentemente dando lugar a una polarizacion espontanea.

La direccion de los desplazamientos puede invertirse mediante la aplicacion de campo
eléctrico suficientemente intenso de polaridad opuesta, ya que el BaTiO3 es ferroeléctrico. En el
rango de temperaturas (5°C — 120°C) la estructura es tetragonal y el eje polar (o sea, la direccién
de la polarizacién espontanea) esta a lo largo del eje ¢ de la celdas unitarias. En 5°C la celda
unitaria tetragonal sufre una nueva transicion, para alcanzar mayor estabilidad, a una estructura
ortorrombica. Esta nueva celda surge de un estiramiento de la celda tetragonal original a lo largo
de la diagonal de una cara, formando el nuevo eje polar en esa misma direccion. Esta estructura
permanece estable en temperaturas entre 5°C y — 90°C. Finalmente, enfriando por debajo de —
90°C, la estructura mas estable resulta ser una celda romboédrica formada por elongacion de la
celda unitaria ortorrdmbica original a lo largo de la diagonal del cuerpo de la celda (ver Figura
1.20 c). La direccion de la polarizacion espontanea esta siempre sobre la de elongacion de la celda
unidad, también llamada eje polar ferroeléctrico.

Los ferroeléctricos del tipo BaTiOs; no son piezoeléctricos en el estado paraeléctrico. La
simetria cubica implica que dependiendo de la temperatura, la polarizacion espontanea puede
ocurrir sobre varios ejes; por ejemplo, hay un conjunto de tres ejes (100), un conjunto de seis ejes
(110) y un conjunto de cuatro ejes (111). Los tres conjuntos de ejes no son equivalentes.

Las constantes dieléctricas se miden habitualmente con bajos campos AC. En bajas
frecuencias, la deformacion piezoeléctrica puede acompafiar el cambio temporal del campo
eléctrico aplicado y el cristal puede considerarse mecanicamente libre. La constante medida en
este caso se denomina constante dieléctrica medida en condicion de cristal libre (& '®'). En
frecuencias mayores a la frecuencia de resonancia del cristal, la deformacién piezoeléctrica no
puede seguir la evolucion temporal del campo eléctrico externo debido a efectos de inercia y se
dice que la constante dieléctrica se mide en condicién de cristal sujetado (&°@mPed). En cristales
no piezoeléctricos (por ej. el BaTiOs; en el estado no polarizado) la constante dieléctrica es
practicamente independiente de la frecuencia del campo en temperaturas cercanas 0 mayores a
Tc. Pero en cristales piezoeléctricos (KDP o sal de Rochelle) la constante dieléctrica depende
fuertemente de la frecuencia del E y puede variar en varios 6rdenes de magnitud dependiendo de
la frecuencia usada en la medicion.

La dependencia de & del BaTiOs3 seré diferente en sus distintas fases. En la fase tetragonal, se
espera que & medida en bajas frecuencias (cristal libre) sea mayor que el valor obtenido a
frecuencias mayores que la de resonancia piezoeléctrica (es decir, en condicion de cristal
sujetado). En frecuencias mayores aun, puede esperarse una caida adicional de & debida a
relajacion dieléctrica.

El rango de frecuencia usado en general para medir & va desde cero a frecuencias de
microondas, en las cuales el cristal todavia puede considerarse mecanicamente libre. El
comportamiento de la constante dieléctrica versus la temperatura de BaTiO3 bajo condicion de
cristal libre se muestra en la Fig. 1.21 [33, 34].
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Figura 1.21. Constante dieléctrica de BaTiOs en funcion de la temperatura, medida segin eje c y a.

Para temperaturas superiores a Tc, el cristal tiene simetria cubica y esta en el estado no
polarizado, paraeléctrico. La constante dieléctrica decrece con el aumento de temperatura
siguiendo aproximadamente la relacion de Curie-Weiss.

La constante dieléctrica del BaTiO3 en T es del orden de 10000 y los iones se estan moviendo
con diferencia de fase, correspondiendo asi a la polarizacion espontanea. Por esto, al aplicar un
campo eléctrico se produciran desplazamientos relativamente grandes lo cual generard un gran
cambio en el momento dipolar, concordante con una constante dieléctrica elevada. La estructura
de la celda unidad cambia de cubica a tetragonal cuando la temperatura disminuye por debajo de
Tc (Fig. 1.20 by ¢). Cuando la estructura empieza a cambiar o la polarizacién espontanea a crecer,
el momento dipolar neto en la direccion del campo ac aplicado (y la constante dieléctrica)
comenzaran a decrecer (Fig. 1.21).

La constante dieléctrica es fuertemente anisotropica para todos los cristales en la fase
ferroeléctrica, o sea, para T < Tc. En el caso del BaTiOs, la constante dieléctrica medida a lo largo
del eje principal ferroeléctrico (eje c de la estructura tetragonal) es menor que aquella medida en
direccion perpendicular (ejes a). Esa gran diferencia s6lo se puede observar en cristales
monodominio [33, 34]. La explicacién radica en que la polarizacion espontanea a lo largo del eje
C estd saturada mientras que la polarizacion segun el eje a no lo esta.

Los cristales puros en general tienen menor valor de Tc que los impuros. Ademas, la
conductividad eléctrica de un material tiene un efecto de apantallamiento sobre la fuerza
cooperativa que lleva al comportamiento ferroeléctrico. Otros materiales similares al BaTiOs en
su estructura quimica (PbTiOs, KNbOs;, KTaOs, etc.) tienen propiedades dieléctricas y
estructurales muy similares con diferentes temperaturas y constantes de Curie.

Como ya se menciond, la polarizacién espontadnea en un ferroeléctrico genera cargas
superficiales y un campo despolarizante Ep (Fig. 1.22a). A consecuencia de ello, el cristal se
divide en diferentes regiones inversamente polarizadas (dominios de 180°) para minimizar la
energia del sistema incrementada por el campo Ep. (Fig. 1.22b).
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Figura 1.22 a) y b). Formacion de dominios en un cristal para minimizar la energia del sistema.

El estado multi-dominio se puede transformar en un estado mono-dominio mediante la
aplicacion de un campo eléctrico paralelo a una de las direcciones polares. Los dominios con su
momento dipolar en el mismo sentido del campo E crecerdn a expensan de los que estén
orientados al revés, hasta que se alcance el mono-dominio final. Las tensiones mecénicas en el
cristal ocasionan el desarrollo de dominio de 90° para minimizar la energia de deformacién. En
ceramicos de BaTiOs; debajo de su temperatura de Curie, los cristalitos individuales (granos)
experimentan tensiones mecanicas que ocasionan dominios de 90° en su interior, Estas
configuraciones se pueden modificar aplicando campos eléctricos o tensiones mecénicas sobre el
material.

Un cerdmico policristalino que no ha sido sometido a un campo eléctrico estético se comporta
como un material no polar aunque los cristalitos o granos que lo forman sean polares. Ahora, si
el ceramico es ferroeléctrico, se puede transformar en polar aplicando un campo eléctrico estatico
sobre ¢l (‘poling o polarizado del material’). El poling puede suprimirse nuevamente por
aplicacion de un campo E o tensiones mecanicas (Ver Fig. 1.23)

Figura 1.23. El esquema muestra
los cambios debido a la aplicacion
de campo eléctrico y tensiones
mecénicas sobre un ceramico
ferroeléctrico: (a) cada grano libre
de tensiones mecanicas es no polar
debido a la cancelacién de ambos
dominios, de 180° y de 90°; (b) al
aplicar un campo eléctrico, los
dominios de 180° se invierten
produciendo una polarizacion neta
pero sin cambio de dimensiones o
deformacion; (c) incrementando el
campo E, se invierten dominios de
90° pero ahora acompafiados de una
pequefia elongacion (~1%); (d)
desorientacion de dominios por
aplicar tensiones mecéanicas (F).
(Notar que los granos sefialados en
(@ vy (b) deberian contener
estructuras de dominios similares).
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La Figura 1.24 a muestra la estructura de dominios en un ceramico no polarizado de BaTiOs,
revelada por pulido y ataque quimico (‘chemical etching’). Las principales lineas paralelas
caracteristicas se deben a cambios de 90° en la direccion polar. Las orientaciones presentes en una
estructura simple de dominios se muestran esquematicamente en la fig. 1.24 b. El espesor de la
capa o pared gque separa los dominios es del orden de 10 nm pero varia con la temperatura 'y pureza
del material. La energia de formacion de la pared de dominio es de aproximadamente 10 mJ/mm?2,

La fisica de la formacion de dominios y relajacion de tensiones se puede profundizar en el
trabajo de G. Arlt [35].

7 = borde de 180°

borde de 90°

Figura 1.24. a) Dominios en un ceramico de BaTiO3s no polarizado y b) esquema de las diferentes
estructuras de dominios posibles en él.

En la Fig. 1.25 a) se muestra un ciclo de histéresis de un monocristal monodominio de BaTiOs.
Las porciones casi verticales del ciclo se deben a la inversion de la polarizacion espontanea en
cuanto los dominios de 180° invertidos se nuclean y crecen. Las regiones casi horizontales
representan estados saturados en los cuales el cristal es monodominio con una permitividad & de
160 [33], medida en la direccion polar. EI campo coercitivo en temperatura ambiente es 0,1 MV/m
(ciclo medido con una fuente de 50 Hz) y la polarizacién de saturacion es 0,27C/m?. Cuando se
aplican campos en el rango 10 — 100V/mm (o sea, < 0,1 MV/m), el ciclo de histéresis toma la
forma de una elipse angosta (‘lazo de Rayleigh’) con su eje principal paralelo a la parte casi
horizontal del ciclo totalmente desarrollado.

El ciclo para un ceramico varia con su composicion y su estructura pero es tipicamente de la
forma indicada en la Fig. 1.25 b). El campo coercitivo es mayor y la polarizacion remanente es
menor que la del monocristal. Durante un ciclo se producen cambios en las conFiguraciones de
dominios de 180° y 90° pero se ven impedidos por defectos y deformaciones internas dentro de
los cristalitos del ceramico.
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Figura 1.25. Ciclo de histéresis para: a) un monocristal monodominio de BaTiOs y b) un ceramico de
BaTi03.

Para discutir pérdidas dieléctricas en ferroeléctricos se necesitan distinguir entre tres tipos de
mecanismos. El primero involucra la vibracién de paredes de dominios, el segundo una traslacion
limitada de la pared y el tercero refiere a la inversion de la direccion de la polarizacion de un
dominio entero. Sin embargo, estos mecanismos no seran discutidos en este trabajo [36, 37 y 38].

1.2.3.2 PZT, PMN y otros de su tipo.

El ferroeléctrico mas usado como actuador es el titanato circonato de plomo (PbZrosTigs0s3,
PZT) debido a sus excelentes propiedades electromecanicas. La solucién sdlida se forma
combinando el sistema binario PbTiO3 y PbZrOs. El diagrama de fase completo de este sistema
se presenta en la Figura 1.26. [22]

El PZT es un ferroeléctrico con estructura perovskita al igual que el BaTiOs. Los atomos de
Pb aparecen en las esquinas de la celda unidad y los oxigenos en los centros de las caras (ver Fig.
1.27). Todos juntos conforman un empaquetamiento casi cubico, de pardmetro de red
aproximadamente igual a 4 A. Los iones de Zr o Ti (coordinados octaédricamente) se localizan
en el centro de la celda unitaria.
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Figura 1.26. Diagrama de fase del sistema binario PbTiOs—PbZrOj3 obtenido de Jaffe et al. [22]. FR (LT):
fase Romboédrica de baja temperatura (LT). FR (HT): Fase Romboédrica de alta temperatura (HT). PC:
Fase cubica Paraeléctrica. FT: fase Ferroeléctrica Tetragonal. AO: fase Antiferroeléctrica Ortorrémbica.
AT: fase Antiferroeléctrica Tetragonal.

PbZsO;

Romboédrica

BFM Tetragonal

Figura 1.27. Parte del diagrama de fase del PZT mostrando el cambio de estructura en la temperatura de
Curie (T¢) y el borde de fase morfotropico (BFM).

Al bajar la temperatura, la celda unitaria sufre una transformacion de fase displaciva con

desplazamientos atémicos de aproximadamente 0,1 A. Para composiciones ricas en Ti, la simetria
puntual cambia de cibica m3m a tetragonal 4mm en la temperatura de Curie. El estado tetragonal
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con su eje polar segun Zs = [001] persiste hasta 0 K. Los cambios de estructura se muestran, ahora
con mayor detalle, en la Figura 1.27 y alli se ve que las composiciones enriquecidas en Zr
corresponden al grupo puntual romboédrico 3m, con eje polar a lo largo de una direccion [111].

Este sistema binario, en un porcentaje molar de ~ 48% de PbTiOs, se caracteriza por tener un
borde de fase casi independiente de la temperatura entre fases romboédrica y tetragonal que ha
sido denominado Borde de Fase Morfotrépico (BFM) [39]. En esta zona, el PZT muestra las
mejores propiedades dieléctricas y piezoeléctricas [22, 40, 41]. En el borde, hay 14 direcciones
posibles de polarizado (poling): seis direcciones [100] en el estado tetragonal y ocho direcciones
[111] en la fase romboédrica. Durante el proceso de polarizado (en composiciones cercanas al
borde) ocurren movimientos de paredes de dominios y cambios de fase entre la tetragonal y
romboédrica.

Con respecto a sus destacadas propiedades piezoeléctricas, se han reportado coeficientes ds;
tan grandes como 779 pC/N para PZT modificados, con temperaturas de Curie entre 300 y 400°C
[42]. La gran estabilidad térmica de las propiedades eléctricas y la alta T de este material permite
temperaturas operacionales del orden de 175°C. Ademas, se puede fabricar un gran rango de
piezoeléctricos ‘duros’ y ‘blandos’ de PZT explorando una variedad de dopantes [22].

La sustitucion de una pequefia cantidad de Nb*® en el lugar de Ti** da un PZT ‘blando’ con
paredes de dominios facilmente movibles y, en consecuencia, un gran coeficiente piezoeléctrico.
Se usan en hidréfonos (micréfonos para sonares submarinos) y otros sensores. Si se sustituye Ti**
por Fe*® se obtiene PZT ‘duro’ que se usa, por ejemplo, en transductores de alta potencia, debido
a que este cerdmico no se despolariza bajo la aplicacion de campos alternos de gran amplitud.

Otros materiales derivados de la familia PZT con propiedades electromecanicas destacadas
son los que tienen comportamiento relaxor. Un ‘relaxor’ es un dieléctrico en el cual la parte real
de la permitividad presenta un pico ancho en funcién de la temperatura, con una fuerte dispersién
en frecuencia (ver Fig. 1.28 a). En este caso, esta curva tipica corresponde a PMN (Pb
(Mg1sNb23)O3) y evidencia una transicion gradual de fase paraeléctrica a ferroeléctrica debajo
del pico de la permitividad en la temperatura de Curie.

a) b)

Pb (B B')O,

MPB (Il)

pseudo-cubic

€102

tetragonal

rhombohedral

PbZrO4 MPB (1) PbTiO4

Temperature/"C

Figura 1.28. a) Comportamiento tipico de la constante dieléctrica de un relaxor con la temperatura y
frecuencia, ej., PMN y b) diagrama de fase ternario de un relaxor tipo Pb(B’ B”’)Os.
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En la Fig. 1.28 b) se muestra un diagrama de fase ternario que corresponde a un material
relaxor del tipo Pb(B’ B*’)O3; y es esencialmente un diagrama binario analogo al del PZT,
extendido para tener en cuenta otros aditivos adecuados.

Esta familia comprende un cierto nimero de perovskitas como, por ejemplo, PMN,
Pb(ZnisNb2s)O0s (PZN) y Pb(ScipTaip)Os (PST), algunas soluciones sélidas como Pb;.
axeLax(ZriyTiy)Os (PLZT) y algunas estructuras de tungsteno bronce como SrsxBaxNbigOso
(SBN).

El sistema muestra ahora dos bordes de fase morfotrépicos, el ya visto para la unién PZ-PT y
otro para la union PT— Pb(B’B’*)Os. En composiciones cercanas a este BFM (1) se presentan
muy buenas posibilidades de aplicaciones electromecanicas, como se puede observar en la Tabla
1-2, junto con las del PZT.

Composicion xen BFM (11) Kss dszs (pC/IN) &X /103 T (°C)
(1-x) PMN-xPT 0,33 0,73 690 5 160
(1-x) PST-xPT 0,45 0,73 655 4 205
(1-x) PSN-XPT 0,43 0,76 504 2,5 248
0,5PMN-0,35PT -0,155PZ?2 0,40 0,8 900 7 (~90P)
(1-X) PZ-xPT © 0,48BFM(I) 064-075 220-600 1-34 195-365

PMN = Pb(Mg1/3Nb213)O3; PST = Pb(Sc1/2Ta12)O3; PSN = Pb(Sc12Nb1/2)O3

PNN = Pb(Nil/ssz/g)Os; Pz = PbZI’Oa X PT = PbTiOs

a) Tomado de [44]; b) estimado; c) el rango de valores de las propiedades citadas se basa en datos
tomados de un folleto de un fabricante lider.

Tabla 1-2. Propiedades piezoeléctricas de algunas composiciones ‘base relaxor’ cercanas al BFM (1),
datos tomados de [43]

1.3 Materiales cominmente usados en el mercado de actuadores y
transductores. Busqueda de ceramicos libres de Plomo.

Los materiales piezoeléctricos encontraron cientos de aplicaciones civiles, militares y
energéticas. Las industrias automotriz, computacional, médica y electronica son los principales
consumidores de estos materiales.

Hoy, algunas de sus aplicaciones médicas tipicas son monitores descartables para pacientes,
monitores cardiacos, catéteres y transductores ultrasonicos para imagenes y terapias no invasivas.
[4,5,6-10].
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Los piezoeléctricos més usados, debido a su eficiencia, estan basados en ferroeléctricos que
contienen Pb como ser: titanato circonato de plomo PbZrqsTios03 (PZT), niobato de magnesio y
plomo — titanato de plomo Pb(Mg13Nb2)Os—PbTiO3; (PMN-PT) y niobato de magnesio y plomo
—niobato de indio y plomo — titanato de plomo Pb(In2Nb1/2)Os—Pb(Mg13Nb23)O3-PbTiO3z (PIN—
PMN-PT) [5, 45 - 48].

Durante los ultimos 60 afios el PZT ha sido la estrella de la tecnologia de transductores.
Sonares submarinos, transductor ultrasénico biomédico (ecdgrafos), encendedor, actuadores
multicapas para inyector de combustible, MEMS (sistemas micro electro-mecanicos),
acelerometro, sensor de presion, valvulas neumaticas bimorficas, etc., todos usan ceramicos
polarizados de PZT (ver Figura 1.29).

encendido piezoeléctrico

e ——
';Z' 2 PZT unimx n‘:h’
dimomph PVOF
= -
PZT unimonph
miciplate - — (“‘)
calzado acumulador de energia inyector de combustible acelerémetro sensor de movimiento

Figura 1.29. Aplicaciones de piezoeléctricos (en general, PZT)

El mercado multimillonario para los piezoeléctricos de PZT comprende actuadores multicapas
de modo espesor dss, transductores de modo transversal ds; y varios tipos de flexores o dobladores.
La Figura 1.30 presenta con mas detalle algunas aplicaciones tipicas, incluyendo fuerzas y
desplazamientos para estas tres familias de actuadores. En otros campos tecnolégicos, se fabrican
transmisores de PZT de alta potencia para sistemas sonar que operan en el rango de kHz y tienen
dimensiones hasta de un metro o también, transductores ultrasdnicos biomédicos que son mucho
mas chicos y operan en el rango de los MHz.
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Figura 1.30. Actuadores ceramicos multicapa hechos con capas delgadas ceramicas y electrodos
metalicos. Aln voltajes muy bajos producen grandes fuerzas o desplazamientos. El montaje multicapa
usando el coeficiente ds3 entrega fuerzas del orden de kN capaces de mover pesos grandes a través de muy
cortas distancias. Por otra parte, flexores bimaérficos usan el coeficiente transversa ds; para dar grandes
desplazamientos (~ mm) pero fuerzas muy pequefias.

La manufactura, aplicacion y comercio de PZT se ha revisado Ultimamente debido a temas de
salud y proteccion medioambiental. EI plomo es un elemento volatil de baja presion de vapor que
se libera a la atmosfera durante procesamiento a altas temperaturas (~ 900 °C para PZT) o
reciclado de piezoceramicos. Puede absorberse directa (inhalacion) o indirectamente (comidas
contaminadas, lluvia, etc.) en el cuerpo humano y causar dafios [46 — 50]. En la Tabla 1-3 se
muestran algunos sintomas de envenenamiento por plomo con varios grados de severidad.

Leve Moderado Severo
Cansancio y somnolencia  Anemia Convulsiones
Anorexia Dolor de cabeza Coma
Molestias abdominales Calambres abdominales Encefalopatias
Dolor en articulaciones Neuropatia periférica Falla renal

Tabla 1-3. Sintomas de envenenamiento por plomo

En las Ultimas décadas, la legislacidn sobre el uso de compuesto con plomo se ha reforzado en
los EEUU y en el estado de California, incluyendo el proyecto de directivas sobre Residuos de
Equipos Eléctricos y Electronicos (WEEE), Restriccion de Sustancias Peligrosas (RoHS) y Final
de Vida de Vehiculos (ELV) [51 — 54].

El Pb se ha dejado de usar en multiples aplicaciones, por ejemplo: el uso de pintura con plomo
empez6 a disminuir en 1978 cuando la U.S. Consumer Product Safety Commission prohibié su
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uso en viviendas [55]. EI consumo cayé en EEUU desde unas 150 mil toneladas anuales a casi
cero [56]. Ademas, la Unidn Europea prohibi6 la venta de estas pinturas a partir de 1992 [57].

Otros paises como China, India y Brasil también adoptaron leyes para evitar el uso de pinturas
con plomo. Sin embargo, estudios de diversas ONGs indican que la aplicacion de esta clase de
leyes en paises en vias de desarrollo no se ha logrado satisfactoriamente. Otras aplicaciones donde
se ha reemplazado el Pb son vidrios ceramicos [58], plomadas para pesca [59], equipos
procesadores de alimentos [60], plomeria [61, 62] y grasas lubricantes [63]. Asi, el uso mundial
de Pb ha cambiado desde los afios 60 del siglo pasado. Hoy, mas del 80% de todo el plomo se usa
en la produccion de baterias de automdviles convencionales (Fig. 1.31). De esta manera, el
incremento del uso del plomo en los ultimos 40 afios se debe al incremento del uso de estas
baterias.

100
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§« m Miscelaneas
L 60 = Revestimento de cables
a ¢ M Piezas laminadas y extruidas
@ 1 Municiones
- M Pintura con Plomo
8 40 Aleaciones
o mn Aditivos en gasolina

W Baterias
20
0

1960 1970 1990 2008
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Figura 1.31. Disminucién cronolégica de uso de Pb.

Por lo tanto, la necesidad de reducir el uso de sustancias basadas en Pb cre6 un camino para el
desarrollo de materiales piezoeléctricos libre de Pb alternativos.

A pesar de grandes progresos recientes, los materiales libres de Pb actuales no poseen ni
coeficientes piezoeléctricos (d;) tan altos ni la estabilidad térmica necesaria para ser viables como
reemplazos de los materiales basados en PZT en sus aplicaciones como actuadores [64— 66]. Mas
alla de esto, se han desarrollado algunos prometedores ceramicos libres de Pb para algunas
aplicaciones. Por ejemplo, piezoeléctricos libres de Pb ‘blandos’ con alto coeficiente
piezoeléctrico y baja TC para actuadores y transductores ultrasénicos. Por otro lado, se han
desarrollado piezoeléctricos libres de Pb ‘duros’ con alto factor de calidad electromecénico para
uso en equipos de alta potencia, donde se necesita minima disipacion de calor y consumo de
potencia [67, 45-47, 68 — 70].
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1.3.1 Desarrollo de piezoeléctricos libres de plomo de alta performance

Existe una variedad de materiales estudiados como alternativas para reemplazar el uso de PZT
en distintas aplicaciones. Entre algunos materiales que se estudian actualmente y que presentan
buena proyeccion para futuras aplicaciones tecnoldgicas pueden citarse BNT (BiosNaosTiOs),
KNN (Ki1xNax)NbOs, BT (BaTiOs) y BCZT ((BaixCax)(ZryTi1y)O3).

La Figura 1.32 muestra la evolucién de la investigacion (linea negra) y de las aplicaciones
tecnoldgicas (linea azul) en el periodo 1990 — 2013 y sus proyecciones estimadas a 2030 (en
ambas lineas de trazos).
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Figura 1.32. Varios puntos destacados estan sefialados, a saber: A: adopcion de las regulaciones
Europeas RoHS, B: publicacién de Saito et al, C: publicacién de Zhang et al, D: publicacion de Liu y Ren,
E: desarrollo del primer limpiador ultrasénico comercial usando piezoeléctricos libres de Pb (Honda
Electronics, hecho con BNT-BT), F: desarrollo de actuador multicapa sobre base acuosa, G: produccion
de cantidades de escala mediana (lotes de 50 Kg) para aplicaciones en transductores tales como medidores
de flujo.

Las modificaciones en la legislacion de los Estados Unidos y Europa junto con el trabajo de
Saito [64] en 2004 dispararon fuertemente la investigacion y aument6 la cantidad de publicaciones
durante ese tiempo (hasta 2007 aproximadamente). Otros dos hitos fueron las investigaciones de
Zhang et al. [71] en BNT-BT-KNN y Liu and Ren [72] en BCZT. Luego ocurrié una cierta
saturacion en la produccién de publicaciones alrededor de 2011 y su nimero se ha mantenido
constante. Para avanzar en estos topicos, hoy se requiere un profundo conocimiento, metodologia
avanzada y/o experiencia complementaria. En la grafica se observan ademas predicciones de
comportamiento de la produccién académica hasta 2030, y las maximas expectativas de
produccion se esperaban para alrededor de 2014 y un posterior descenso de las mismas. Sin
embargo, hoy se sigue trabajando activamente en este campo.

Con respecto al desarrollo de aplicaciones tecnoldgicas de piezoceramicos, se destaca la
introduccion comercial de un limpiador ultrasénico (Honda Electronics, 2007) como inicio y
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luego otros hechos destacados que manifiestan su marcado crecimiento. En este aspecto, se prevé
una meseta de productividad tecnoldgica entre 2020 y 2025.

A continuacion se clasifican las aplicaciones, se definen figuras de mérito y se proporciona
una comparacion entre los piezoceramicos libres de plomo mas avanzados y piezoceramicos
basados en él.

En la Figura 1.33 se presenta la respuesta piezoeléctrica de ferroeléctricos tipicos tanto libres
de plomo como basados en él [73]. Claramente los ferroeléctricos basados en plomo con
estructura perovskita todavia son los que tienen mejor respuesta piezoeléctrica.

Constante piezoeléctrica ds; (pC/N)

1] 500 1000 1500 2000 2500 3000

Is (rhombohedral)

Relaxor-PbTiO, single crystals (tetragonal)
Relaxor-PbTIO; ceramics
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PZT-5A
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Figura 1.33. Coeficiente
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Las siguientes graficas (Fig. 1.34 y 1.35) destacan dos figuras de mérito fundamentales para
aplicaciones de piezoeléctricos; ambas figuras estan expresadas en funcion de la temperatura de
Curie o la temperatura de despolarizacidon. Estas figuras son: el coeficiente piezoeléctrico de sefial
grande (por ej. dz3, importante para aplicaciones en actuadores) y las propiedades de baja sefal
d g (por ej. ds3) usada para evaluar si los materiales son adecuados para utilizarse en modo no
resonante como sensores Yy para aplicaciones de recoleccion de energia. Se ha demostrado [74, 7]
gue ambos parametros tienen fuerte dependencia con la temperatura de despolarizacién (Tq).
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A partir de la Figura 1.34, se concluye que los materiales del tipo KNN son piezoeléctricos
libre de Pb adecuados para aplicaciones de alta temperatura. Por otro lado, se observa que tanto
(Ba, Ca) (Ti, Zr)O3 (BCZT) como los piezoeléctricos incipientes basados en BNT (BiosNagsTiO3)
son buenos candidatos para aplicarse en actuadores con temperaturas de uso menores a 100 °C.

El recientemente mencionado coeficiente g se llama coeficiente de voltaje piezoeléctrico
(tensor gij = coeficiente de carga piezoeléctrico / constante dieléctrica) y mide el voltaje de salida
que se obtiene al aplicar una dada sefial mecanica de entrada al material. Alternativamente, g da
una medida del desplazamiento mecéanico en respuesta a la densidad de carga acumulada. Este
parametro sirve para caracterizar la sensibilidad de sensores y el funcionamiento de encendedores
piezoeléctricos.

El producto d g de un material es til para evaluar sus aplicaciones como transductores no
resonantes tales como micr6fonos y acumuladores de energia.

En la Figura 1.35 se comparan piezocerdmicos basados en Pb y libres de él. Nuevamente se
deduce que el KNN es competitivo en aplicaciones de alta temperatura y el BCZT es destacable
en el rango de temperatura ambiente.
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1.4 Ingenieria composicional versus ingenieria estructural.

El aumento de la respuesta electromecanica de materiales piezoeléctricos se realiza habitualmente
por medio de uno de dos métodos: ingenieria composicional o ingenieria estructural. En la Fig.
1.36 se observa algun detalle de estos métodos

Estrategias para elevar la respuesta electromecéanica
Ingenieria composicional Ingenieria estructural
Borde de fase morfotrépico Ingenieria de granos

Borde de fase polimérfico Ingenieria de dominios
Punto tricritico Texturado
Dopaje Materiales heterogéneos

Figura 1.36. Estrategias de ingenieria composicional y estructural para optimizar la respuesta
electromecanica de ferroeléctricos. Las estrategias con fondo gris claro se usan para aumentar las
contribuciones intrinsecas y extrinsecas a la actividad piezoeléctrica mientras que las de fondo marrén
modifican mayormente las contribuciones extrinsecas.

a) Ingenieria composicional. Las propiedades electromecanicas y dieléctricas se acrecientan
en zonas de inestabilidad de fases [22]. Una inestabilidad de fase indica que el material posee un
polimorfismo, es decir, que cuenta con dos 0 mas estructuras cristalinas dependiendo de si sufre
cambios de composicién y/o termodinadmicos (p, T). Por otro lado, se define como isomorfismo
al caso en que los compuestos poseen la misma estructura cristalina aunque tengan diferente
composicion quimica. Goldschmidt [76] propuso una distincion entre polimorfos surgidos de
cambios en composicion de aquellos que provienen de cambios en variables termodinamicas. El
borde de fase que indica un cambio en un polimorfo producido composicionalmente se llamo
borde de fase morfotrépico (BFM). En cambio, el borde que ocurre debido a variaciones de
variables termodinamicas dejando fija la composicion quimica, fue designado como borde o
transicion de fase polimoérfico (BFP o TFP). Debe destacarse que el término BFM también se ha
usado muchas veces en la comunidad ferroeléctrica para indicar la incrementada multiplicidad de
estados de polarizacidn que contribuyen a las grandes propiedades electromecanicas [77].

En la Figura 1.37 se observan diagramas de fase hipotéticos usados para ingenieria
composicional de piezocerdmicos basados en TFP y BFM (37 a 'y b) y su respuesta piezoeléctrica
en funcion de la temperatura muy proxima (38 1c).
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Figura 1.37. Diagramas de fase hipotéticos de piezoceramicos basados en a) TFP y b) BFM.

Las propiedades piezoeléctricas mejoradas provienen, en ambos casos, de una combinacion de
i) un ablandamiento de la red cristalina debido a la existencia de dos fases con energias libres
equivalentes y ii) un mayor alineamiento de dominios ferroeléctricos tras el poling, facilitado por
el gran nimero de direcciones de polarizacion equivalentes provenientes de las diferentes
simetrias de las dos fases. Como se ve en la Figura 1.38, los piezoceramicos basado en BFM
exhiben tipicamente una respuesta bastante plana de la dependencia de las propiedades
piezoeléctricas en funcién de la temperatura y un extenso rango de temperaturas de uso, cercano
a ~ % Tc. Por el contrario, los piezocerdamicos basados en TFP muestran una gran dependencia
de las propiedades piezoeléctricas con la temperatura y una rapida degradacion del coeficiente
piezoeléctrico polarizado (debido a parcial depoling o despolarizado) cuando la temperatura de la
muestra se acerca a la de la TFP.
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Figura 1.38. Respuesta piezoeléctrica en funcion de la temperatura.

La temperatura de despolarizacion Tq se propuso para describir la temperatura en la cual un
ferroeléctrico polarizado se despolariza total o parcialmente y se la determina de mediciones
piroeléctricas [74]. Tipicamente coincide con la temperatura de Curie; sin embargo, en materiales
gue presentan una o mas transiciones de fase polimdérficas debajo de la temperatura de Curie pero
arriba de la temperatura ambiente, Ty se refiere a la menor temperatura de esas transiciones de
fases.
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b) El método de materiales preparados por ‘ingenieria estructural’, en contraste al de
‘ingenieria composicional’ se basa en controlar la estructura de un piezoeléctrico en la escala
micro o nanoscopica.

Se han realizado grandes mejoras en las propiedades electromecanicas por estas técnicas que
incluyen crecimiento de grano templado [78, 79] optimizacién del tamafio de grano [80] e
ingenieria de dominios [81 — 83]. La Figura 1.39 sefiala algunos logros de la ingenieria estructural.

(a) Valor para monocristal (b)

0 Grado de orientacion [%] 100 Tamafio de dominio promedio

Figura 1.39. Métodos de disefio estructural en materiales cerdmicos para aumentar sus propiedades
piezoeléctricas: (a) un incremento de la textura en ceramicos crecidos con grano templado produce
coeficientes piezoeléctricos que se acercan al valor del monocristal y (b) ingenieria de dominios para
disminuir el tamafio de los mismos y, por consiguiente, aumentar la densidad de pared de dominios.

Estos métodos se han aplicado exitosamente en una gran variedad de piezoeléctricos actuales:
monocristales y cristales bulk de BaTiOs, ceramicos de PZT, monocristales y cristales bulk de
Pb(Mg, Nb)TiOs-PbTiOs. Se presupone que seguiran siendo usados en el desarrollo de nuevos
piezoeléctricos de alta performance.

A continuacion se incluye una lista de familias de ceramicos piezoeléctricos basado en
perovskitas libres de Pb, incluyendo algunos desarrollos recientes de ingenieria estructural para
aumentar sus propiedades electromecanicas.

Las familias incluidas son:

v materiales basados en perovskitas de titanatos (BaTiOs, BigsNaosTiOs Y BigsKosTiO3) y
sus soluciones solidas,
v'las perovskitas de niobatos alcalinos (KNbO3; y NaNbQ3) y sus soluciones sélidas y,
v los materiales basados en perovskitas de bismuto (BiFeOs y BiScOs).
Se describira con cierto detalle la primera familia, por ser de particular interés en esta tesis.

1.4.1. Titanato de Bario (BaTiO3).
El coeficiente piezoeléctrico ds; de BaTiOs (BT) fabricado por método convencional de estado
so6lido es aproximadamente 190 pCN* [84]. Antes del descubrimiento de los materiales basados

en PZT, BT se us6 en aplicaciones navales sonar y puntas de fondgrafos; sin embargo, sus
aplicaciones comerciales como actuadores piezoeléctricos permanecieron limitadas por la baja
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temperatura de Curie (Tc = 120 C) [22] lo cual restringe las temperaturas operacionales de esta
familia de materiales.

Recientemente, los métodos de ingenieria estructural han llevado a mejorar sustancialmente a
respuesta piezoeléctrica de BaTiOs. La introduccion de dominios ferroeléctricos muy pequefios
en ceramicos de BT partiendo de polvos nanométricos y densificados mediante sinterizado por
microondas arrojé un alto valor de ds3 de 350 pCN™ [85 — 87]. Otra publicacién ha reportado un
coeficiente ds; de 460 pCN™ en polvos de alta calidad de BT realizados por sintesis hidrotermal
y un proceso optimizado de sinterizado convencional, que produjo ceramicos de grano fino con
tamafios del orden de 1-2um [88, 89]. La tendencia del coeficiente piezoeléctrico a crecer con la
disminucién del tamafio de dominios también se describe en la literatura [80]. Este gran valor de
dss, obtenido en ceramicos de pequefio tamafio de grano y dominios orientados aleatoriamente, se
ha combinado con la técnica de crecimiento de grano ‘templado’ para lograr un mayor aumento
del coeficiente (ds3 = 788 pCN™ [90] en ceramicos de BT con granos orientados de tamafio de
dominio sub-micromeétrico [82]). Estos resultados demuestran claramente que se pueden alcanzar
respuestas piezoeléctricas mejoradas en ceramicos con preparacion optimizada (hasta 460 pCN
en BT fabricado por sintesis hidrotérmica) y que la ingenieria estructural es un factor clave para
aumentar propiedades piezoeléctricas en ceramicos libres de Pb (hasta ~800 pCN™* en BT con
granos orientados).

1.4.2. Titanato de potasio bismuto.

El titanato de potasio bismuto (Bi12K12)TiOs (BKT) es otro ceramico ferroeléctrico libre de
plomo muy conocido (temperatura de Curie: 370 °C). En temperatura ambiente, BKT es una
perovskita con simetria tetragonal y exhibe una segunda transicion de fase a una estructura
pseudo-cubica en alrededor de 300°C. Estos ceramicos son dificiles de sinterizar [91], aunque se
pueden alcanzar densidades de 97% de la tedrica por métodos de prensado en caliente (hot
pressing) produciendo coeficientes ds3 cercanos a 70 pCN™* [92]. Cerdmicos de (Bi12K12)TiOs
prensados en caliente presentaron una Tc aumentada del orden de 410435 °C y una temperatura
para la 2da transicion elevada al rango 315-340°C. Se pueden obtener propiedades piezoeléctricas
ligeramente aumentadas usando un proceso de poling optimizado, dando valores de ds3 de 82
pCN™ [93]. Alternativamente, dopando con bismuto y usando ayudas de sinterizado se ha podido
incrementar mas el valor de ds; hasta 100 pCN™* [94].

1.4.3. Titanato de sodio bismuto.

(Bi1zNai2)TiOs (BNT) es un ferroeléctrico de tipo perovskita en temperatura ambiente y
muestra comportamiento relaxor. En el rango 200-320°C presenta una transicion de fase difusa
correspondiente a cambio de simetria romboédrica a tetragonal [95 — 98]. Es una transicion
bastante compleja y se piensa que ocurre mediante una fase intermedia ortorrombica
antiferroeléctrica [99]. Es dificil preparar ceramicos densos de BNT ya que se requieren
temperaturas de sinterizado mayores a 1200 °C, lo cual conlleva pérdidas de bismuto
significativas. El proceso de poling en muestras fabricadas convencionalmente se complica por

52



Capitulo 1

las altas corrientes de pérdidas (leakage currents) y el elevado campo coercitivo v,
consecuentemente, también resulta dificil saturar su polarizacion.

Sin embargo, se obtienen cerdmicos densos de BNT usando exceso de Bi o métodos de
sinterizacion con prensado en caliente para lograr muestras con ciclos de polarizacion saturados
[100]. En ceramicos de (Bii2Nai2)TiO3 asi fabricados, se obtuvieron valores de ds; de 94-98
pCN™y una temperatura de despolarizacion de 200 °C [99 - 101].

1.4.4. Solucién sdlida de titanato de bismuto potasio-titanato de bario.

El titanato de bario (BaTiO3) y el titanato de bismuto potasio ((Bii2Ki2)TiO3z) son
ferroeléctricos tetragonales con temperaturas de Curie de 120 y 370 °C, respectivamente. El
sistema binario (Bi12K12) TiOs—BaTiO; (BKT-BT) se ha investigado para obtener un compuesto
con propiedades piezoeléctricas superiores y mayor Tc que el BaTiO; puro.

La solucion sélida x(Bi12K12)TiOs — (1— x)BaTiOs es una perovskita ferroeléctrica monofase
sobre el rango composicional completo y presenta una dependencia casi lineal de la temperatura
de Curie sobre la concentracion de BKT, como se observa en la Figura 1.40 [102]. En
composiciones mayores a X = 60% molar de BKT, se observa una segunda transicién de fase
tetragonal a una fase intermedia pseudo-clbica en temperaturas alrededor de 300 °C y esta
temperatura de transicién permanece casi independiente de la concentracion de BKT.
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Figura 1.40. Diagrama de fase de (Bi12K12) TiO3— BaTiO; solido.

Los valores del coeficiente d3z no cambian significativamente con la composicion y estan en
el rango 60-70 pCN™. El valor maximo ds3 = 100 pCN se obtiene para x = 5 % molar de BKT
con agregado de manganeso; sin embargo, esta composicion muestra una relativamente baja
temperatura de Curie de 168 °C. Las composiciones con x > 60 % molar de BKT muestran buena
estabilidad térmica del coeficiente de acoplamiento hasta llegar a su temperatura de
despolarizacién Tq ~ 250 °C [102] y se consideran compuestos atractivos para aplicaciones
piezoeléctricas a pesar de su bajo ds; ~ 70 pCN™2. La ingenieria estructural en BKT-BT lleva a
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valores de ds; notablemente mejorados (dss = 121 pCN™?, para x = 10% molar de BKT texturado
usando la técnica de crecimiento de grano templado [103, 104].

1.4.5. Solucion sélida de Titanato de bismuto sodio- titanato de bario.

El sistema binario (Bii2Nai)TiOs—BaTiOs; (BNT-BT) fue investigado por Takenaka et al
[105, 106] y se confirm0 la existencia de un BFM en los alrededores de ~7 mol% BaTiOs, como
se ve en la Figura 1.41. En ese borde de fase se observaron valores grandes de constante
dieléctrica, del coeficiente de acoplamiento electromecéanico y de propiedades piezoeléctricas (dss
=125 pCN™?), comparados con los de BNT (ds3 = 64 pCN™?) [107, 108].
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Figura 1.41. Diagrama de fase de la solucién sélida (Bii2Naip)TiOz— BaTiOs ([105]).

Varios investigadores encontraron coeficientes piezoeléctricos en el rango 122-176 pCN* en
el BFM [109 — 112], como por €j., valores de ds3 de 208 pCN ™ obtenidos en BNT-BT modificado
con Li [113, 114]. La composicion del BFM para BNT-BT tiene una Tc relativamente alta de
288C pero una baja temperatura de despolarizacion (Tq) de 150 °C. Analogamente al miembro
final de diagrama (Bi12Nas12) TiOs3, la baja Tq ocurre debido a una transicion de fase polimérfica a
una fase antiferroeléctrica (AFE), como se ha determinado por mediciones dieléctricas en altas
temperaturas y mediciones de ciclos de histéresis de polarizacion [105].

1.4.6. Solucién sélida de titanato bismuto sodio - titanato bismuto potasio
La solucion solida de titanato bismuto sodio, (BiizNai2)TiOs (BNT), y titanato bismuto
potasio, (Bi12Ki2)TiOs; (BKT), fue sintetizada por Elkechai et al en 1996 [115] y se observé un

incremento en las propiedades piezoeléctricas en este sistema, proximo al borde de fase
morfotropico romboédrico - tetragonal, mostrado en la Figura 1.42.
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Figura 1.42. Diagrama de fase para la solucion sélida de (BiizNai2) TiOs — (Bi12Ka) TiOs (ver [115, 118,
121]).

Este BFM fue confirmado (en el rango composicional 16-20% molar (BNT) por Sasaki et al
[116] basado en estudios estructurales que muestran picos en los coeficientes dieléctricos,
piezoeléctricos y electromecanicos, dependientes de la composicion. Estudios mas recientes [117
—122] indican altas propiedades piezoeléctricas (dss entre 140 y 192 pCN™) en el BFM.

1.4.7. Solucion sélida ternaria de titanato de bario-titanato de bismuto sodio-titanato
de bismuto potasio

La solucién sélida ternaria BaTiOs—(BiizNai) TiOs—(Bi2Kip)TiO3 (BT-BNT-BKT) se ha
investigado extensamente debido a sus temperaturas de Curie relativamente elevadas y sus buenas
propiedades piezoeléctricas. EIl BT-BNT-BKT exhibe un borde de fase morfotrépico (BFM)
tetragonal-romboédrico y mantiene propiedades piezoeléctricas similares a las de sus miembros
puros. Los valores de coeficientes piezoeléctricos dss publicados estan en el rango 135-191 pCN !
y son inversamente proporcionales a la temperatura de despolarizacion observada, la cual es
inconvenientemente baja (Tq¢ = 110 °C) en el BFM [123 — 125]. Se ha encontrado una performance
mejorada en BT-BNT-BKT modificado con Li, el cual mostré un ds3 de 205 pCN™?, con una
temperatura de despolarizacion T4 = 210 °C [126].

1.5 El sistema BCZT

Las virtudes del sistema libre de plomo BaZr,TiogOs - Bao7CagsTiOs (BZT-BCT) para
aplicaciones electromecanicas fueron presentadas por Liu y Ren en 2009 [72] pero la sintesis y
propiedades dieléctricas del mismo datan de los afios 50 [127]. En la Gltima década, se ha
estudiado mucho este material por sus promisorias propiedades piezoeléctricas. Se han reportado
excelentes valores de ds3 > 500 pC/N y d*33 > 1000 pm/V en 0.5 kV/mm, en un limitado rango
de temperaturas y en el rango composicional comprendido por BZT-0,40BCT y BZT-0,60BCT
[72]. Ademas, algunos prototipos tecnologicos [128, 129] y patentes [130 — 132] ya muestran la
relevancia de sus aplicaciones tecnoldgicas. Sin embargo, hay fuertes discrepancias en las
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propiedades electromecéanicas reportadas en la bibliografia. Esto se puede atribuir a diferencias
en metodologias de sintesis y caracterizacién usadas [133] por lo cual, actualmente hay mucha
atencion en este tema.

El mencionado rango de composicion de BZT-BCT para aplicaciones como actuadores
comprende materiales pseudo-cibicos con débiles caracteristicas relaxor [134, 135].
Experimentos muy cuidadosos de difraccion de rayos X han permitido revelar la estructura
atébmica promedio del sistema [136, 137]; debe destacarse que la estructura de corto rango del
BZT-BCT difiere de su orden de largo rango de manera similar a lo que ocurre en materiales
relaxor [138]. La Figura 1.43 muestra un diagrama de fase pseudo-binario elaborado con datos de
varios reportes bibliograficos [72, 139, 137, 140].

T(°C)

030 035 040 045 050 0.55 0.60
BZT-xBCT

Figura 1.43. Diagrama de fase pseudo-binario elaborado con datos tomados de los trabajos alli indicados.
Las areas coloreadas indican regiones aproximadas de estabilidad de fases. El area borrosa sombreada
en amarillo sefiala la region de coexistencia de fases: R romboédrica, O ortorrémbica, T tetragonal y C
cubica.

Inicialmente, Liu y Ren [72] propusieron

la existencia de solo un BFP de fase Ra T fgﬁ _(aJC'UMC - ' -
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triple (ver Fig. 1.44). Este punto fue & so Tetragonal
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Sin embargo, reportes posteriores indicaron ~ + 10} @

la presencia de dos BFP [139, 141, 142, ;zg PR

136, 137, 140], similares a los encontrados 0 10 20 30 40 Bz?o-acio 70 80 90 100
en otros materiales basados en BaTiO3 [143,

144]. Figura 1.44. Diagrama de fase de BCZT [72].

A pesar del acuerdo en la existencia de una regién de interseccion entre fase Ry T, se requiere
aun mayor claridad especialmente tanto en la region de convergencia multi-fase (area sombreada
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amarilla) como en aquella zona de interseccién. Keeble et al [137] acufiaron el nombre region de
convergencia para denotar el &rea donde las fases R, T, O y C parecen unirse. Célculos recientes
han demostrado que deberian existir dos puntos triples en esa region, aunque resultan dificiles de
medir debido a su extrema proximidad [145]. Estudios de DRX en Sincrotron permitieron
determinar que la fase R se caracteriza por una simetria R3c, mientras que la fase T muestra una
simetria P4mm [136, 137]. Ambas simetrias se originan desde una estructura cubica prototipo
con simetria Pm3m. Sin embargo, la estructura cristalina de la region de interseccion sigue en
debate. Algunos autores reportaron una fase O con simetria Amm2 [142, 137, 146] mientras otros
indicaron que esa regién es una mezcla de fases R y T con simetrias R3m y P4mm,
respectivamente [139, 136, 147]. Mediante estudios de micro-Raman se ha confirmado un cambio
gradual de simetria al incrementar la temperatura [148] y por otra parte, se ha especulado con la
existencia de una transformacion desde fases R y T a una fase O inducida por un campo eléctrico
[149], aunque no se ha probado adn.

A continuacion se describen algunos ejemplos de preparacion de BCZT encontrados en la
bibliografia.

Mishra et al [150] realizaron un estudio de sintesis del BZT-0.50BCT. La pérdida de peso
durante el calentamiento de polvos no calcinados termind en 1000 °C, segun los resultados de
analisis termogravimétrico (ATG). Sin embargo el sistema mostrd presencia de fases secundarias
hasta temperaturas de calcinado de 1300 °C. Segun estudios mas detallados, estas fases
permanecen presentes hasta mayores temperaturas de calcinado debido a solubilidad limitada
[127] y/o fases intermedias cinéticamente estables [151]. La temperatura 6ptima de calcinado para
obtener buenas propiedades electromecanicas seria 1300 °C por 2 h en atmosfera de aire [152].
En cuanto al sinterizado, elevar la temperatura desde 1300 °C a 1400 °C mejor6 la definicion e
intensidad de los picos de difraccion de rayos X, indicando incremento de la cristalinidad y del
tamario de grano [150]. También se ha sefialado que temperaturas de sinterizado entre 1480 °C y
1550 °C durante periodos de entre 2 a 5 h son Optimas para maximizar las propiedades
piezoeléctricas [152 — 153]. Sin embargo, temperaturas excesivas de sinterizado generan fases
secundarias [154].

El trabajo disparador de Liu y Ren [72] reportd una sintesis de sus muestras por la ruta de
reaccion de estado sélido partiendo de BaZrOs, BaCOs;, CaCO3 y TiO2, pero la mayoria de los
trabajos han usado ZrO; en lugar de BaZrOs; como fuente de partida para el Zr. Las temperaturas
de calcinacion y sinterizacion usadas fueron 1350°C y 1450 - 1500°C respectivamente. La
composicién con x = 50% en temperatura ambiente (20°C), que separa las fases romboédrica y
tetragonal y tiene Tcuwie = 93°C, resultdé la del BFM con mayor polarizacién espontanea,
remanente, menor campo coercitivo (168V/mm), mayor constante dieléctrica (3060) y el
sorprendente gran valor de dss ~ 560-620 pC/N.

Recientemente, un trabajo clarificador de A. Swain et al. [155] analizé el efecto sobre las
propiedades electromecanicas tras utilizar dos precursores diferentes (ZrO,; o BaZrOs) en la
sintesis de ceramicos de 0,5(Bap7Cao3)TiO3—0,5Ba(TioeZr0,1)Os. La temperatura de Curie fue
95°C en ambos cerdmicos. La muestra fabricada usando BaZrOs; como precursor presenté menor
cantidad de fases secundarias y exhibié mayor densidad, gran dss; (410 pC/N) y alta polarizacion
remanente (9,2 uC/cm?) con lo cual resulté conveniente para aplicaciones piezo-mecanicas. Por
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otra parte, la muestra sintetizada desde ZrO, produjo pardmetros caracteristicos mas adecuados
para aplicaciones de almacenamiento de energia tales como gran polarizacion de saturacion o
maxima (17 uC/cm?), baja polarizacién remanente (4.1 pC/cm?) y gran densidad de energia
recuperable (W = 164 mJ/cm?®) con alto porcentaje de eficiencia (74%). La eleccion de los
precursores permite entonces disefiar las propiedades de los materiales para aplicaciones
especificas.

B. Li et al [156] presentaron un método de poling de alta temperatura eficaz para mejorar las
propiedades piezoeléctricas del sistema BZT-xBCT. Prepararon un ceramico BZT-60BCT en una
temperatura de calcinado de 1350 °C (por 2h) y una temperatura de sinterizado de 1450 °C (3h).
El espectro de difraccion de rayos X a temperatura ambiente mostr6 una fase tetragonal. El valor
del coeficiente piezoeléctrico ds3 obtenido a 30 °C resultd ser ~ 360 pm/V. El valor efectivo de
dss y la magnitud de la deformacion se incrementaron en un 40% cuando las muestras fueron
enfriadas bajo campo eléctrico aplicado, a través de su temperatura de Curie. Los autores
interpretaron esto mediante un campo bias interno, inducido por acumulacion de defectos
portadores de carga en los bordes de grano, los cuales favorecerian las interacciones entre granos
y producirian grandes deformaciones en la red.

Las propiedades funcionales de BT [157, 158] y BZT-BCT [159] dependen de la
microestructura. Estudios de microscopia de Transmision Electronica (TEM) en BZT-BCT
revelaron una caracteristica morfologia de dominios micrométricos en cada fase. La fase R se
caracterizd por dominios con forma de cufia mientras la fase T mostré dominios laminares. La
fase O se caracterizd por una morfologia de dominios jerarquicos (hierarchical) de tamafio
nanométrico en el interior dentro de dominios laminares. La formacién de dominios jerarquicos
fue asignada a una anisotropia de energia libre reducida [160]. Estudios TEM in situ dependientes
de la temperatura indicaron un cambio considerable en la estructura de dominios jerarquica del
sistema [161]. Al calentar, los dominios cuneiformes en la fase O desaparecieron
progresivamente. Ademas, los nanodominios situados dentro de los dominios cuneiformes se
unieron y transformaron en dominios laminares. La transformacién de morfologia de dominios
sugirié un cambio gradual de simetria R a T. Bajo enfriamiento, la morfologia de dominios volvid
a desarrollarse parcialmente indicando una inversion (switching) considerablemente irreversible
[161]. Estudios TEM in situ bajo campo eléctrico demostraron que el switching es bastante
importante conduciendo a la formacion de un estado monodominio dentro de los granos [149,
135]. La morfologia jerarquica de dominios [160] y el switching irreversible [161] han sido
mencionados como contribuyentes al aumento de las propiedades electromecanicas alrededor del
borde de fase polimorfico O a T.

El tamafio de grano, ademas de la morfologia de dominios, tiene un considerable efecto sobre
las propiedades funcionales del BZT-BCT. En la bibliografia se reportan, en general, tamafios de
grano entre 5y 50 um [139, 149, 162 — 168]. Hao et al. [159] realizaron un estudio del tamafio de
grano y demostraron que incrementandolo desde 0,4 a 32,2 um se afectan las propiedades
funcionales notoriamente, como se ve en la Fig. 1.45. Todos los bordes de fase decrecieron entre
10°C y 20°C al incrementar el tamafio de grano y las magnitudes de &’ y tan & se redujeron
considerablemente. Las relajaciones dieléctricas en & también fueron mucho mas notorias en
muestras con tamafios de grano menores a 1 um. También se observé un aumento del 40% en la
polarizacion y la deformacion de salida llegd a aumentar hasta cinco veces con el incremento del
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tamafio de grano hasta 20 um. Mayor aumento del tamafio de grano condujo s6lo a pequefias
variaciones de esas magnitudes. El coeficiente ds:3 de baja sefial, el coeficiente de acoplamiento
planar k, y el de acoplamiento de modo espesor ki mostraron similar comportamiento como la
deformacién de salida de gran sefial. Un mayor tamafio de grano también condujo a menor
estabilidad térmica. Asi, las propiedades funcionales maximizadas y la sensibilidad térmica en
muestras con mayor tamarfio de grano fueron atribuidas al incrementado switching de dominios y
a la reduccidn de tensiones residuales [159].
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Figura 1.45. a) Polarizacion bipolar y b) deformacion bipolar en funcion del campo eléctrico para
muestras con distintos tamafios de grano. ¢) Comportamiento de ki, Ky, das Y d"33 (Sm/Em) en funcion del
tamafio de grano. Adaptado de Hao et al [159].

La Tabla 1-4 muestra resultados de algunas propiedades ‘dindmicas’ de pequefia sefial de BZT-
0,50BCT comparadas con las respectivas de BT y PZT blando (PZT5A) [169]. EI BZT-0,50BCT
presenta mayor respuesta electromecéanica comparado con BT y PZT5A. Sin embargo, los
coeficientes de acoplamiento del PZT5A son los més grandes.

Material d3s(PC/N)  da1 (pC/N) dis(PC/N) ka3 K31 kis Kt Ko
BZT-0,5BCT 546 -231 453 065 031 048 042 0,53
BT 191 -79 270 049 021 048 - 0,35
PZT5A 374 -171 584 0,7 034 068 049 0,6

Tabla 1-4. Propiedades piezoeléctricas dindmicas de sefial pequefa.

59



Capitulo 1

La deformacién salida de sefial grande de BZT-BCT resulta 20 % mayor que la del PZT blando
(PZT5H) en 0,5 kV/mm [72]. Sin embargo, debe considerarse que en campos eléctricos elevados,
los materiales basados en BT muestran una salida de deformacién reducida. EI mecanismo de
deformacién propuesto por Liu 'y Ren [72] para BZT-BCT ha sido generalmente aceptado en la
literatura: sugirieron que cualquier borde de fase originado en un punto tricritico resultaria en una
anisotropia de polarizacion despreciable y asi, esos bordes facilitarian la inestabilidad transversal
de P's. No obstante, la anisotropia de la energia libre del sistema no fue demostrada. Célculos
recientes demostraron que una ancha region del diagrama de fase pseudo-binario presenta una
anisotropia disminuida de la energia libre y fue asignada a BFP inclinados [145]. También se ha
resaltado, recientemente, la importancia del estudio de las propiedades elasticas del sistema ya
que éstas se acoplan con sus propiedades piezoeléctricas [140, 141, 170]. La Figura 1.46 muestra
a) &Pry b) dsz en funcion de la composicion [142]. Se observa que los valores de &P,y dss en el
BFP O a T son mayores que en el BFP R a O, andlogamente a lo reportado en otros materiales
basados en BT [143]. Ademas, el BFP O - T es mas elastico que el R - T y presenta similar
elasticidad a la encontrada en la regién de convergencia [141, 140, 170]. Li etal. [171] reportaron
que los coeficientes electrostrictivos del BZT-BCT son ~ 0,04 m*C? y permanecen
aproximadamente constantes con la composicién y la temperatura. Se comprobd que el switching
determina fuertemente las propiedades de sefial baja [172] y grande [173]. En particular, se
demostré que el switching de dominios reversible se maximiza en el borde de fase O - T, dando
una contribucion que alcanza el 50 % de la respuesta total en el ds; a temperatura ambiente [172].
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Figura 1.46. Curvas a) & Py y b) ds3 versus composicion x, medidas a temperatura ambiente. Los dos picos
en x = 50 y x = 44 observados en los perfiles a) y b) corresponden a los bordes de fase T-O y O-R,
respectivamente. El borde de fase T-O en x = 50 muestra una mayor respuesta piezoeléctrica que el del
borde O-R en x = 44. Zhang et al [142].

Por ultimo, las propiedades electromecénicas de sefial baja y grande son altamente susceptibles
a las condiciones de polarizado o poling [173, 162, 165, 174, 175], tensiones mecanicas [163,
167] y variaciones de temperatura [169, 139, 176]. Se ha encontrado que dichas propiedades
tienen valores méximos locales alrededor de los bordes de fase, seguido por propiedades
disminuidas [133, 176]. Su mayor estabilidad en temperatura se observo generalmente lejos de
los bordes de fase aunque con valores disminuidos [177]. En temperatura ambiente, 4 kV/mm
llevaron a saturacién del grado de poling, dado por el angulo & [173]. También se observé un
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considerable envejecimiento (aging) luego de 10* min de poling, conduciendo a un 25% de
decaimiento de dss y k, en atmosfera seca y 30 % en condiciones himedas [175]. Ehmke et al.
[165] notaron que un campo eléctrico 20 veces mayor que Ec llevo a un 50% de aumento en el
dss de baja sefial y a una asimetria en la deformacién de sefial grande. Este hecho fue atribuido a
la migracién de defectos puntuales.

Los efectos del poling y cambios en las propiedades electromecanicas son mas pronunciados
en la fase R que en la T, lo cual se atribuy6 a una reducida distorsién de la red cristalina y un
mayor nimero de posibles direcciones de polarizacién [165]. La fase R resulté ser més sensible
a tratamientos a alta temperatura, lo cual Ilevd a disminucion de su piezoelectricidad [139]. En
general, la sensibilidad del sistema a pardmetros externos fue explicada por su alta elasticidad
(‘high elastic softness’) que posibilita una rotacion facil de la polarizacion a lo largo de diferentes
orientaciones cristalograficas [178]. Esto ha sido considerado como crucial para el desarrollo de
grandes propiedades electromecanicas. El polarizado en altas temperaturas ha probado ser
beneficioso para maximizar estas propiedades [162, 174]. Para todas las temperaturas de poling,
se observa que a pesar de la modificacidn de las propiedades funcionales bajo campo eléctrico
aplicado, la textura ferroelastica remanente paralela al campo E permanecid relativamente
constante [162, 165]. Esto indico que la alta respuesta electromecénica después del poling en
temperatura, resulté de un aumento de migracion de portadores de carga ocurrido al elevar la
temperatura [72, 179].

Mas alla de las excelentes propiedades electromecanicas del BCZT, la baja temperatura de
Curie y su elevada temperatura de sinterizado constituyen dos puntos criticos en la fabricacion y
aplicacion tecnoldgica de estos ceramicos. Es por eso que uno de los objetivos de esta tesis es
tratar de contribuir en mejorar estas falencias explorando, por ejemplo, algunos dopantes en la
sintesis de los mismos.
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Capitulo 2

Capitulo 2

Técnicas y Desarrollo experimental

Introduccion.

En este capitulo se describiran las técnicas experimentales y las rutas de sintesis de ceramicas
empleadas en esta tesis.

Ademas, se detallardn las distintas herramientas de caracterizacion (térmicas, estructurales,
micro-estructurales, dieléctricas, ferroeléctricas y piezoeléctricas utilizadas en los ceramicos que
fabricamos. El conjunto de estas técnicas incluye andlisis térmico diferencial y termogravimétrico
(ATD y ATG), dilatometria lineal (LVDT), densimetria, difraccion de rayos X (XRD),
microscopia electronica de barrido (SEM), tomografia de rayos X, espectrometria Raman,
mediciones de impedancia dieléctrica, histéresis ferroeléctricas y medicién de constantes
piezoeléctricas, las cuales seran brevemente explicadas.

La sintesis de ceramicos juega un rol principal en el disefio ‘a medida’ de sus propiedades
fisicas y eléctrica [1,2]. Permanentemente se buscan nuevas técnicas para obtener materiales de
alta calidad con bajo costo y poco tiempo de sintesis. El conocimiento de la quimica cristalina,
termodindmica, cinematica de reacciones y equilibrio de fases desempefia un rol fundamental en
la sintesis del material [3] y las propiedades y estructura obtenidas dependen del procesamiento
de los ceramicos [4].

La sintesis de materiales policristalinos es mucho mas fécil que la obtencion de monocristales
[5]. Ademas los ceramicos policristalinos son mas estables que los monocristales y sus
propiedades ferroeléctricas también pueden ser muy comparables entre ambos. En este trabajo
sintetizamos electrocerdmicos policristalinos.

El tradicional proceso para fabricar cerdmicos simplemente requeria calentar la mezcla. Los
electroceramicos modernos de disefio tienen mejores propiedades pero requieren de técnicas de
preparacién mas sofisticadas comenzando con polvos de alta pureza y pequefio tamafio de
particulas para generar una distribucion uniforme de tamafio.

Los métodos de sintesis de cerdmicos policristalinos pueden agruparse en 3 clases
dependiendo de si los materiales de partida estdn en fase gaseosa, liquida o solida [6]. En
particular, la sintesis en fase gaseosa puede clasificarse en tres tipos: 1) la reaccién quimica entre
especies gaseosas por método de deposicidn de vapor, 2) la reaccion entre un gas y un liquido
referida como oxidacion metalica directa y 3) reaccion entre un gas y un sélido por enlace de
reaccion. En la fase liquida, una solucion del compuesto se convierte en un cuerpo sélido. Hay 5
métodos para sintesis desde fase liquida para polvos ceramicos y, entre ellos, el sol-gel se
considera el més interesante para la produccién de 6xidos cerdmicos modernos. En cuanto a la
sintesis a partir de fase solida, los ceramicos resultan de las reacciones entre ensambles de
Oxidos/carbonatos precursores finamente divididos en polvos de partida. Hay tres tipos de
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reaccion quimica entre sélidos: oxidacion y reduccién de un sélido, descomposicidn térmica de
un solido y reaccién de estado sélido entre dos tipos de sélidos [7].

Finalmente, la sintesis de polvos ceramicos puede realizarse por dos procesos: un método
mecanico y otro quimico. El proceso mecanico incluye reacciéon de estado solido y diferentes
procesos de molienda con bolas (ball milling), etc. Los métodos quimicos son sol-gel, sintesis
hidrotérmica, co-precipitacion, combustion, reaccion de fase liquida y gaseosa, etc. [7].
Obviamente cada método tiene ventajas y desventajas. Las ventajas de los métodos quimicos son
alta pureza, pequefio tamafio de particula y gran homogeneidad quimica. Sin embargo, estos
métodos tienen aplicabilidad limitada, consumen mucho tiempo de preparacion, involucran
procesos de reaccién complejos, generan poca cantidad de material y los materiales precursores
son muy caros [8].

Entre los diferentes métodos de sintesis mecénica, el de reaccion de estado sélido es
comparativamente el mas barato (se usan precursores de bajo costo) y facil de implementar por
lo cual se lo utiliza habitualmente para produccién de ceramicos en escala industrial [9]. La ruta
0 método de reaccién de estado sélido es la mas usada y efectiva para sintetizar cerdmicos. Los
materiales precursores normalmente usados son 6xidos y carbonatos; como no reaccionan a
temperatura ambiente deben calentarse a temperaturas en el rango 1000 — 1400 °C para promover
la reaccion. Los cerdmicos utilizados en esta tesis han sido preparados por la ruta convencional
de sintesis de estado sélido.

El proceso completo se presenta en el siguiente esquema:

Molienda

Calcinacion

Molienda

&= Mot

Compactacion

Binder —p

Sinterizacion

68



Capitulo 2

2.1. Precursores

La pureza de los materiales precursores es muy relevante para garantizar la reproducibilidad
de los resultados de las sintesis y posteriores mediciones en los ceramicos. Todos los reactivos de
partida utilizados para preparar los polvos fueron de alto grado de pureza, mayor a 99%. Los
compuestos y O0xidos usados en esta tesis han sido BaCO3, CaCQOg, TiO,, ZrO,, HfO2, MnO, y
MgO provenientes de Sigma Aldrich, (99,9%). En particular, ambos carbonatos y el éxido de Mg
son altamente higroscdpicos por lo cual requieren un secado (230 °C por 3 h) previo a su pesaje
y una manipulacién en atmosfera de aire seco (< 10% de humedad) hasta concluir el pesaje
estequiométrico.

Los carbonatos presentan mayor tamafio de particulas que los 6xidos por lo cual ambos fueron
molidos con una pequefia cantidad de alcohol etilico, previo a su uso en la sintesis.

En la Figura 2.1 se muestra la diferencia de tamafios entre los carbonatos (prismas alargados
con alturas de 0,5 a5 um) y los éxidos (granos irregulares de radios menores a 0,5 um).

HvV ’ mag WD ‘det HFW 5um

5.00kV[23961x|9.9mm|ETD|12.5 uym SEM-EDS Lab CCT-Rosario-Argentina

Figura 2.1. Polvo preparado desde los precursores mezclados sin moler. Diferencias de tamafio de
particulas entre carbonatos y 0xidos usados para producir cerdmicos de BCZT.
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2.2 Mezclado y molienda

Una vez pesados los precursores, se procede a mezclarlos en jarras de un molino planetario de
alta energia. El objetivo de esta molienda es disminuir y uniformizar el tamafio promedio de las
particulas para darles més reactividad en la siguiente etapa de calcinacién.

!
g |
\i/‘ ' ]
o1 I Bola de
\ij ‘ molienda
@ Pasticula de piolvo La diferencia entre las velocidades de
las bolas y los recipientes produce una
interaccion entre las fuerzas de roce y de

impacto, lo cual produce altas energias
dindmicas.

Rg

Figura 2.2. Diagrama de jarra y plato del molino. ay: velocidad angular del plato, ax: velocidad angular
de la jarra, L: radio de giro del plato, Ry: radio de la jarra, Rc: radio de curvatura del piso de la jarra, H:
altura de la jarra.

Es conocido que el BZT no puede sintetizarse por reaccion mecano-quimica a partir de una
molienda intensa y prolongada, debido a la plasticidad de los carbonatos [10, 11]. Sin embargo al
disminuir el tamafio de particulas se facilita la difusion activada térmicamente al calcinar los
precursores reactivos.

El equipo usado fue un molino Torrey Hills Technologies ND 0.4L con velocidades maximas
de 350 rpm en el plato y 700 rpm en c/u de los cuatro satélites (relacion fija x2). Las jarras
empleadas han sido de polietileno, agata o circona y las bolas de agata o circona y diferentes
didmetros.

Figura 2.3. Jarras y bolas de circona y molino Planetario.
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El tiempo de molienda, la velocidad de rotacién y la relacion peso de bolas / peso de polvo
son los pardmetros mas importantes para establecer el grado de molienda a efectuar.
Habitualmente usamos una relacion bolas /peso polvo = 10, una velocidad de 200 rpm en el plato
y tiempos de molienda de 4 h como protocolo. Debe destacarse que el tiempo de molienda ha sido
el parametro ajustable en pos de optimizar los polvos resultantes. Se ha estudiado esta variable
aplicando tiempos de molienda de 1, 2 y 4h a los polvos idénticos, calcindndolos a 1200 °C por 2
0 4 h y observando los espectros de rayos X para ver qué grado de cristalizacion del ceramico
buscado se habia obtenido. Puntualmente se busca encontrar la fase perovskita y evaluar la
cantidad de fases secundarias, si las hubiera.

El polvo puede molerse en seco o en una solucién con ~ 10 ml alcohol. En el primer caso se
logra un polvo nanométrico (300 a 500 nm) que se adhiere fuertemente a las jarras y bolas de
circona mientras en la molienda liquida las particulas son de 1 a 2 um y practicamente no se
adhieren. Existe ademas la posibilidad de que con una molienda en seco intensa, la reactividad de
los polvos aumente de manera tal que prosperen reacciones indeseadas y se formen fases
secundarias no deseadas, como veremos en otra seccién posterior.

Para recuperar el polvo se lo extrae mediante humectacion con alcohol y posterior secado (Si
se moli6 en seco) o directamente evaporando el alcohol lentamente en estufa a 70 °C.

2.3 Analisis térmico diferencial (ATD) y Termogravimetria (TG).

Este estudio se ha utilizado como complemento para investigar la formacién del ceramico en
funcion de la temperatura del horno o del tiempo de recocido. Particularmente se aprecian las
etapas de liberacion del carbono gaseoso (COy) y las transformaciones de fase finales, sin pérdida
de masa, arriba de los 1000 °C. A partir de esto puede elegirse un rango de temperaturas como
punto de partida para realizar la calcinacion de los polvos.

La Figura 2.4 a) muestra un esquema basico de un equipo de analisis térmico diferencial. La
muestra bajo estudio y una referencia inerte (polvo de alimina) estan situadas dentro de un horno
y tienen adosadas termocuplas idénticas debajo de cada una. Se programa una rampa
habitualmente lenta y se mide la diferencia AT = Tmuestra - Trer €N funcion de la temperatura del
horno, que se mide con otra termocupla (termocupla 3 en Fig. 2.4 a). Simultaneamente, el
contenedor de la muestra (pan) esta situado sobre una balanza muy sensible que mide cualquier
cambio de masa que pueda producirse durante la evolucion térmica de la muestra
(termogravimetria).

En la Figura 2.4 b) se muestran resultados tipicos de ATD; mientras la muestra y la referencia
sean inertes al variar la temperatura del horno, ambas tienen la misma temperaturay AT = 0. Sin
embargo, si la muestra absorbe (proceso endotérmico) o libera (proceso exotérmico) calor
cambiara su temperatura con respecto a la registrada por la termocupla situada en la referencia.
Por ejemplo, una fusion de material sdlido (proceso endotérmico) aparecera como un pico hacia
abajo o depresion durante el calentamiento. El punto de fusidn es la temperatura en la cual aparece
el pico descendente. Por el contrario, si realizamos un enfriamiento de la muestra, la congelacion
(proceso exotérmico) se observard como un pico ascendente.
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Termocupla 3
a) P b)
L
Muestra | | Referencia AT i —
3 2 Exotérmico Enfriamiento
X 0

Horno

X

0 S
Calentamiento ™\ ~~ Endotérmico
-

Punto de fusidn

L]
Balanza /S | Temperatura

Figura 2.4 a) Esquema de un equipo de ATD, b) Curvas tipicas de ATD bajo calentamiento (inferior) y
enfriamiento (superior)

La balanza situada bajo la muestra en estudio monitorea su masa durante todo el proceso
térmico para detectar, si ocurre, liberacion de gases cuando se realiza un calentamiento.

En este trabajo, se empled un equipo Shimadzu DTG-60 en el rango 30 — 1500 °C con una
velocidad de calentamiento de 10 °C/min y un flujo de O, de 50 mL/min. La cantidad de muestra
necesaria es de unos 20 mg y debe estar uniformemente distribuida en el pan de Pt. La muestra
de referencia inerte es alimina en polvo colocada en un pan de alimina. Se debe destacar que es
necesario utilizar un pan de Pt en cerdmicos de la familia del BZT para evitar la reaccion del Ba
con el pan de alimina (se funden en la superficie de contacto).

2.4 Calcinado de polvos y molienda post-calcinado

El polvo ya molido y secado se calcina en un horno a temperatura del rango [1100 - 1300 °C]
segun el material, por un tiempo de 4h. (Figura 2.5)

Figura 2.5. Calcinacion de polvos. Crisol de ZrO.
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Transcurrido este proceso se logra sintetizar cristalitos del compuesto deseado y se pueden
observar varios cuellos de sinterizado entre los mismos. Por ejemplo, en la Figura 2.6 se muestran
imagenes de SEM polvos calcinados de BCZT en 1200 °C durante 4 h. Aqui puede verse que tras
calcinar, los polvos se aglomeran, se forman los cuellos y el tamafio de grano permanece estable
sin crecer apreciablemente.

HV mag WD det | HFW [
5.00 KV 100 000 x| 10.0 mm ETD[3.00 ym|

A
HV | mag WD | det| HFW |———10pm
5.00 kV |15 000 x|10.0 mm ETD|20.0 um SEM-EDS Lab CCT-Rosario-Argentina

Figura 2.6. a) Imagen de SEM panoramica de polvos de BCZT calcinados a 1200 °C por 4 hs, b)
determinacion de tamafio de cristalitos (250 a 500 nm) en el polvo calcinado y c) cuellos de sinterizacion
entre granos ya calcinados. Observar las diferentes magnificaciones de las fotografias

Luego este polvo se debe moler nuevamente para quebrar esos cuellos y redondear los
cristalitos para evitar que queden poros y que se magnifiquen en la etapa posterior (sinterizado).
Si esto sucede, guedaran agujeros atrapados lo cual deteriorara drasticamente las propiedades
eléctricas y disminuira su tension de ruptura dieléctrica. Veremos més adelante (seccion 3.3) que
la intensidad de esta molienda post-calcinacion tiene un rol crucial en la calidad del material que
se obtiene y en particular en sus propiedades eléctricas.
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2.5 Estudios Dilatométricos

La dilatometria consiste en medir la evolucidn de la longitud de una muestra, inicialmente ‘en
verde’, en funcion de la temperatura. Se trata de una medicion dinamica (en el tiempo) y nos
indica cuando se contrae el material y con qué velocidad, en un determinado intervalo de
temperatura. La muestra se coloca en un horno, dentro de un LVDT (Linear Variable
Displacement Tranducer) que permite registrar su posicion para cada temperatura de la muestra.
El equipo usado es un Theta Dilatronic y el rango de temperaturas empleado fue [25 — 1500 °C]
con una rampa de ascenso de 5 °C/min. Un esquema se muestra en la siguiente figura.

Horno

LVDT

Varilla de empuje

La varilla se mueve
de acuerdo a si la
muestra se expande
0 se contrae.

Soporte de
muestra

Muestra

Figura 2.7. Esquema de medicién con un dilatometro

Este estudio es de suma utilidad ya que determina en qué temperaturas el material se contrae
fuertemente y ayuda a disefiar el tratamiento térmico apropiado para el sinterizado de la ceramica.

2.6 Preparacion de pastillas: prensado -Binder

La preparacién de las pastillas se realiza por prensado uniaxial en frio. En primer lugar se
mezcla el polvo calcinado con una solucién de isopropanol y polivinyl butyral (solucién 6 P/V).
La relacién peso solucion/polvo usada habitualmente en nuestro trabajo es de 3%. La mezcla se
uniformiza bien mediante una espatula hasta que se evapora el alcohol excedente (natural o
forzadamente con ayuda de una lampara hal6gena) y luego, la pasta hiumeda se seca
definitivamente en una estufa a 70°C. A continuacion, se procede a introducir una muestra del
polvo (0,5 a 0,9 mg) en una matriz de acero de 10 mm de diametro y se la aprieta uniaxialmente
mediante un piston cilindrico de acero y una prensa hidraulica. La presion habitualmente aplicada
es de 150 a 200 MPa. (ver Figura 2.8)

El prensado se realiza en dos etapas: se aplica una presion de unos 50 MPa (~1 Tonelada) por
unos 15 segundos y luego se libera para permitir la evacuacion del aire encerrado en la muestra
de polvo. En segundo lugar, se aplica una presion de 2 ton (~100 MPa) por 2 min y finalmente se
mantiene durante 1 min a 3 ton (150 MPa). Este tiempo es necesario para que la longitud final
guede estable, o sea, no ceda mas, lo cual fue comprobado haciendo el ensayo en una Inkstrom).
La muestra compactada se extrae con mucho cuidado de la matriz para evitar desgranamiento de
los bordes o fractura y esta lista para su sinterizado.
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Figura 2.8. Prensa y matriz utilizadas para preparar pastillas mediante prensado uniaxial (izquierda).
Pastillas ‘en verde’, conformadas por polvo y binder, listas para sinterizar (derecha).

2.7 Sinterizado Convencional y Spark Plasma Sintering.

Se trata de la etapa final de la elaboracion del cerdmico y consiste en cocinar la muestra a una
temperatura aproximadamente igual a 2/3 de la temperatura de fusién durante un tiempo
adecuado. Su objetivo es densificar el material eliminando sus poros remanentes de la etapa del
prensado y darle rigidez, al mismo tiempo que se logra dotarlo de buenas propiedades eléctricas.
En otras palabras se trata de unir rigidamente los cristalitos de polvo calcinado, lubricados con
binder y prensados, obteniendo un ceramico compacto con la menor cantidad de poros posibles
(maximizar su densidad).

Esto se puede lograr, entre otros mecanismos, por sinterizado convencional (SC) o sinterizado
mediante chispa y plasma (SPS: spark plasma sintering). Estos son los dos métodos utilizados en
esta tesis.

El primero (SC) consiste en realizar un tratamiento térmico prolongado para lograr la
densificacion a través de diferentes tipos de difusion en el material. La Figura 2.9 muestra las
ceramicas de la figura anterior luego de ser sinterizadas.

Figura 2.9. Pastillas sinterizadas a temperaturas del orden de 1400 °C.
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En nuestro caso, el proceso térmico habitual es el mostrado en la Figura 2.10 donde el tiempo
de permanencia se ha variado entre 2 y 6 h, con algunos ensayos excepcionales de 12 h. A medida
que se prolonga el tiempo de recocido se agranda el tamafio de grano pero simultaneamente puede
crecer el tamafio de poros ocluidos en el material por lo cual hay que adoptar un tiempo adecuado.

5°C/min

Temperatura [°C]

2
>

[4a6] 4,6  Tiempo [H]

Figura 2.10. Grafica de ciclo térmico de sinterizado convencional

Béasicamente el proceso térmico consta de 5 etapas bastante evidentes en su significado. El
segmento donde se eleva la temperatura a 1°C /min tiene por objetivo evaporar el binder de
manera muy lenta para que no se generen poros en el compacto. Las moléculas organicas del
interior deben difundir lentamente hacia la superficie sin explotar en su camino. Luego se eleva
latemperatura hasta el valor de sinterizado elegido a una velocidad entre 5y 10 °C/min, se alcanza
la temperatura de meseta y finalmente se desciende a una velocidad lenta tratando de evitar
producir grandes tensiones mecanicas.

Un andlisis térmico realizado por DTA-TG (ver Figura 2.11) ha mostrado que el pico de
quemado del binder se sitla en ~ 325 °C y tiene un ancho de aproximadamente 100 °C. Por este
motivo, se implemento la ya mencionada etapa de calentamiento a 1 °C/min.

ATD (ua)
ATG (u a)

T T T
0 200 400 600 800 1000

Temperatura ("C)

Figura 2.11. Prueba de quemado de binder a través de Analisis térmico diferencial y termogravimetria.
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Los tratamientos térmicos se han realizado en tres hornos: SIMCIC Argentina (con resistencia
de Kantal hasta 1250°C), Thermal Ceramics (horno tubular con resistencias de SiC hasta 1500
°C) y horno Xinjoo (con resistencias de MoSi,, hasta 1700 °C).

Por su parte, el SPS consiste en pasar una corriente muy alta (~600 A) por la muestra durante
un intervalo corto de tiempo (5 min por ej.) mientras se la mantiene a una presion constante. La
muestra esta inmersa en un envoltorio cilindrico de grafito conductor, el conjunto se coloca entre
dos electrodos capaces de hacer circular una corriente elevada por su superficie exterior. A medida
que la muestra se calienta por efecto Joule, ésta se vuelve conductora y la corriente empieza a
circular por su interior produciéndose altos campos eléctricos en la region intergranular y
eventualmente chispas por descargas eléctricas. Se genera asi localmente un plasma en el material
que logra unir los cristales o sea, sinteriza el material. Este procedimiento dura tan poco tiempo
(5 a 10 min) que no puede ocurrir ningun proceso de difusion y los granos del material no pueden
crecer. (Ver Figura 2.12)

Figura 2.12. Vista parcial del equipo de Spark Plasma Sintering (izquierda) y vista de la cadmara de
sinterizado en funcionamiento (derecha).

El equipo de SPS usado en este trabajo fue Dr. Sinter 1020, SPS SYNTEX INC., Yokohama,
Japan, situado en el Departamento de Materiales Multiferroicos, de la UFSCar, San Carlos - SP,
Brasil, cuyo director es el Dr. José Eiras.
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2.8 Métodos de medicion de propiedades fisicas
2.8.1. Determinacion de densidad de pastillas

La densidad de las pastillas se determind por el método de Arquimedes y en algunos casos
donde la geometria de las pastillas era muy regular (discos bien conformados) se determin6
ademas por medicion de sus dimensiones y pesaje directo. Para el método de Arquimedes se
utilizé una canasta construida por hilo de cobre delgado la cual se sumergié en xileno para
determinar el peso aparente de la muestra ceramica. El método consistio en el habitual pesaje en
seco y luego el registro del peso aparente, para finalmente determinar la densidad del material
mediante calculo directo.

2.8.2. Difraccion de rayos X: analisis estructural

Los estudios de rayos X en esta tesis se realizaron con un equipo Philips X Pert Pro, usando
la radiacidn de la linea o de Cu A= 1,54 nm, un paso de 0,02° y 1 min por divisién, en general,
midiendo en un rango 20 de 20 a 70° y apertura de rendija 3x3 mm?. En el caso de mediciones
finas de un solo pico, se vario el &ngulo en un rango de 1° 6 2°, con un paso de 0,01° y un tiempo
de 3 min por division.

2.8.3. Estudio morfolégico de microestructura y composicion: SEM y EDS

La morfologia de los polvos y pastillas ceramicas se investigé a través de SEM, usando un FEI
Quanta 200 FESEM Environmental. Este equipo cuenta con un detector EDAX que se utilizo
para realizar EDS (espectroscopia de dispersion de electrones) y determinar la composicion
quimica de las muestras. Otro punto a destacar es que las fotos de pastillas corresponden a tomas
de la superficie de la muestra sin preparar porque un lijado intenso o corte con sierra de diamante
dejan la cara con una cubierta de material arrastrado o deformado que oculta los granos del
material. Posiblemente esto se debe a que el material es demasiado blando en la regién
intergranular debido al sinterizado con fase liquida que ocurre en varias ocasiones (en particular
en muestras con Hf, BCHT).

2.8.4. Espectroscopia Raman

Se realiz6 un estudio de espectroscopia Raman con un equipo Renishaw in Via, usando un haz
laser de Ar de 514nm (10W de potencia nominal), en el laboratorio de materiales de INTEMA,
Facultad de Ingenieria, Mar del Plata, en el marco de proyecto de colaboracion de la red
Ferroeléctrica Argentina. El objetivo fue investigar la posibilidad de observar variaciones locales
de estructura en los ceramicos y seguir la evolucion de transiciones de fase en temperatura.
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2.9 Métodos de medicion de propiedades eléctricas

2.9.1. Preparacion de muestras:

a) Electrodos

La preparacion de muestras para realizar mediciones eléctricas requiere mucha atencién. Es
necesario manipular las mismas con guantes para evitar transferencia de grasa de las manos a su
superficie. Esto puede afectar la adherencia del sputtering que debe realizarse para electrodarlas.

El proceso de electrodado adecuado para nuestras mediciones fue el siguiente: un primer paso
es el depoésito de Ag mediante sputtering (Sputter Coater Cressington 108 Auto, Ted Pella, Inc.)
y un posterior recubrimiento con pintura de plata (Electroquimica Delta, Ind. Argentina, tamafio
medio de particula: 23 pum).

El dep6sito por sputtering se realiza usando una mascara de papel adhesivo o pintura de Liquid
Paper (agua, didxido de Ti) depositada sobre la cara lateral o espesor de la pastilla, se recubre
todo y luego se retira la méascara por friccion. Se depositan 3 capas de metal por lado, usando el
modo automatico (‘cycle’) del equipo que aplica 40 mA y deposita durante 5 min por cada
descarga (en una atmdsfera controlada de Argdn) y se obtienen electrodos de igual diametro que
la pastilla.

El recubrimiento posterior con pintura de Ag tiene por objetivos darle mayor resistencia
mecénica al rayado de la superficie depositada y mejorar el comportamiento en frecuencia de la
constante dieléctrica de la muestra. Se ha observado que con electrodos provenientes sélo de
sputtering, la superficie se raya, dafiandolos en los ensayos vibratorios de medicién del coeficiente
piezoeléctrico (Berlincurt). La constante dieléctrica medida en estas condiciones decae
fuertemente cuando la frecuencia de medicion supera los 500 kHz, al mismo tiempo que crecen
las pérdidas dieléctricas. Esta situacion se resolvio al recubrir esos electrodos con pintura de Ag
(ver seccion 3.3). Se puede suponer que la combinacion de ambos electrodos disminuye la
resistencia eléctrica de contacto entre el cerdmico y el metal (Ag) ademas de brindar un contacto
mecanico mas firme (o grueso) para la punta del piezdmetro.

b) Poling o polarizado

Dado que en este trabajo se analizan cerdmicos necesitamos realizar un polarizado o ‘poling’
para medir algunas de sus propiedades fisicas como, por ejemplo, coeficientes piezoeléctricos,
piroeléctricos, elastodpticos, electrodpticos, etc.

El proceso consiste en aplicar un campo eléctrico suficientemente intenso para poder dar una
polarizacion neta al material, mediante el alineamiento de los dominios ferroeléctricos. A tal
efecto la muestra ceramica se introdujo en aceite de siliconas y mediante un soporte adecuado se
aplicé un campo eléctrico estatico durante unos 30 minutos a temperatura ambiente. EI campo
frecuentemente aplicado fue 2 k\VV/mm aunque se hicieron ensayos variando entre 500V y 3,5 kV.
Este campo de poling debe superar en cierto maltiplo (3 a 5 veces) al campo coercitivo de la
muestra para saturar la polarizacion. Durante el poling se midié permanentemente la corriente de
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pérdida en el circuito de polarizacion de alto voltaje cc. Para asegurarse un buen resultado del
poling se ha controlado que la corriente fuese nula, dentro de un limite inferior de deteccién de 1
pA, durante los 30 minutos de duracién del proceso.

-
g

HV HV OUTPUT

Figura 2.13. Equipo para poling de muestras ceramicas. [lzquierda] Fuente de alta tension continua (30
kV), resistencia protectora (39 M) y amperimetro a conectar en serie con el portamuestras. [Derecha]
portamuestras para sumergir en aceite de siliconas, en el vaso de precipitado visible al pie de la figura.

2.9.2. Constante y péerdidas dieléctricas

Para medir la constante y pérdidas dieléctricas se utiliz6 un impedancimetro Quadtech 7600
Plus, un horno tubular casero (hasta 800 °C) y un termémetro digital Uni-T UT803 (Fig. 2.14?).
Un programa (escrito en LabView) registro en pc la informacion de los pardmetros eléctricos (C
y tan 8, por ej.), frecuencia y temperatura de la muestra durante las corridas.

La mayoria de estas mediciones fueron realizadas con velocidad de calentamiento de 1 °C por
min (‘on heating’) y, en algunas ocasiones, se midio en proceso de enfriamiento natural apagando
el horno (Fig. 2.14 b).
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En otra serie de mediciones fue necesario trabajar en temperaturas bajo cero para lo cual se
utilizé un criostato de fabricacion casera, disefio propio de nuestro laboratorio, que se observa en
la Fig. 2.15. Funciona con un bafio externo de N liquido y con N, gaseoso en su interior, para
evitar la condensacion de humedad del aire. Este equipo tiene también una resistencia calefactora
con lo cual puede calentarse la muestra hasta 180°C mientras se realizan las mediciones
dieléctricas, por lo cual resulté muy adecuado para las mediciones dieléctricas en el rango -120°C
a 180°C.

Figura 2.14 a. Vista general del equipo utilizado para mediciones dieléctricas. Impedancimetro Quadtech
y multimetro Uni -T usado como termémetro digital junto con termocupla K.

Figura 2.14 b. Horno tubular usado para medidas dieléctricas (hasta 800°C) con varillas de sujecion de
muestra hechas de Inconel (suiper-aleacion de niquel-cromo apta para utilizar en altas temperaturas).
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Figura 2.15. Criostato casero que trabaja con N; liquido y trabaja entre - 120°C y 180°C.

Los portamuestras utilizados sujetan la muestra por su propio peso (para mediciones en
frecuencia sélo a temperatura ambiente) o mediante un resorte muy débil (horno tubular) o ajuste
suave por tornillos (criostato) para medir la contante dieléctrica en condiciones de tension
mecanica cero o sea libre para deformarse (‘uncampled”).

2.9.3. Ciclo de histéresis

Las mediciones de ciclos de histéresis se efectuaron a través de un circuito de tipo Sawyer-
Tower construido en nuestro laboratorio (Fig. 2.16). El equipo trabaja a 50 Hz y se puede variar
el campo aplicado a la muestra mediante una fuente de voltaje sinusoidal de amplitud variable
hasta 30 kV. Ademas cuenta con 4 capacitores de referencia de valores 0.01, 0.1, 1 y 10 uF que
se seleccionan para ajustarse segun las distintas capacidades de las muestras medidas (debe
cumplirse que el valor del capacitor de referencia sea ~1000 veces superior al de la muestra bajo
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estudio). La muestra se introduce en aceite de siliconas, como en el poling, para evitar ruptura
dieléctrica del aire y descargas que dafien la muestra.

Figura 2.16. Equipo Sayer Tower para medicion de ciclos de histéresis ferroeléctrica.

En una ocasion particular, se midieron ciclos de histéresis con fuente de tension cc de
frecuencia variable entre 0,1 y 60 Hz, para comparar y analizar diferencias con nuestro equipo de
50 Hz. Estas mediciones se realizaron en el laboratorio de Materiales Multiferroicos - UFSCar,
a cargo de J. Eiras, en Sdo Carlos, S. P., Brasil.

2.9.4. Medicion de ds3

La medicidn del coeficiente piezoeléctrico ds3 se realizd6 mediante un equipo comercial tipo
Berlincurt (KCF technologies, mod. PM3001) que aplica sobre la muestra una fuerza constante
de 0,25 N (mediante un tornillo en un cabezal de sujecién) y frecuencia 110 Hz (oscila la
plataforma inferior de apoyo). El equipo se muestra en la Figura 2.17.

83



Capitulo 2

Figura 2.17. Piezometro comercial usado para medir el coeficiente piezoeléctrico dss.

En esta medicion son cruciales los electrodos: se probaron electrodos depositados por
sputtering de Au, Pty Ag. Los de oro se desprendian facilmente debido a la vibracion mecénica
y friccidn en el contacto con las mordazas del piezémetro, con lo cual no resultaron aptos para la
medicion y fueron descartados. Los electrodos de Ag y Pt tuvieron mayor resistencia al desgaste
por friccion pero sin embargo los valores del coeficiente piezoeléctrico eran bastante inferiores a
los esperados segln la bibliografia.

Al recubrir cualquiera de estos electrodos (Ag o Pt) con pintura de plata las mediciones fueron
mejores. Habitualmente se usan electrodos de pasta de Ag, los cuales se untan sobre las caras del
ceramico y se recocen unos minutos en temperaturas el orden de 600 — 800 °C. Estos electrodos
de pasta tiene un espesor bastante mayor al depositado por sputtering lo cual mejora el
acoplamiento entre la vibracion de las mordazas del piezémetro y la muestra (la punta de las
mordazas se incrusta levemente en el electrodo grueso). Esta vibracion es la que produce cargas
en la superficie del cerdmico debido a que logra deformarlo (efecto piezoeléctrico directo) y esas
cargas son recogidas por el piezémetro para evaluar el coeficiente dss.

Debe destacarse que la pasta de plata es muy costosa (aprox. us$ 3000 por 250 g, Ted Pella)
por lo cual se procedié a probar con pintura de escamas de Ag (Electroquimica Delta) para
recubrir los electrodos delgados de Ag, depositados previamente por sputtering. De esta forma se
logré una buena adherencia entre la superficie de la muestra y la pintura gruesa de Ag, al mismo
tiempo que se mejord el acoplamiento de las vibraciones del piezémetro y la ceramica.
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Capitulo 3

Optimizacion de parametros para sintesis de
muestras ceramicas

En este capitulo se describen los estudios realizados para determinar las condiciones 6ptimas
para la sintesis de los ceramicos, investigando: tiempos de molienda de polvos precursores y
calcinados, temperaturas adecuadas para calcinado y sinterizado, confeccion de electrodos, uso de
liquidos dieléctricos aislantes para mediciones en alta tension, etc. El objetivo fue poner a punto
las técnicas de fabricacion y caracterizacion de los mismos, trabajando en este caso con muestras
de BZT (BaZrogsTiogsOs ¥y BCZT (BaogsCaoi5Zr01TiosOs). Se muestra que las propiedades
eléctricas de las ceramicas de BCZT son muy sensibles a los parametros utilizados en el método de
preparacién, en particular, al grado de molienda del polvo calcinado. Se investigdé ademas el efecto
del MnO como aditivo en la sintesis de BCZT, mostrando que la adicion de una pequefia cantidad
de este 6xido mejora las propiedades eléctricas de material.

3.1. Estudio comparativo de ceramicos de BZT y de BCZT.

3.1.1. Sintesis y caracterizacion morfolégica y estructural de ceramicos de BZT y BCZT.

Los primeros estudios apuntaron a determinar la temperatura de calcinacion adecuada en las
muestras de BaZro s Tio,9503 (designado BZTO05) y el efecto del tiempo de molienda de alta energia
de los polvos, entre 1y 4 h, sobre la calcinacion. A tal fin, se analizaron los espectros de rayos X
de los polvos molidos y tratados térmicamente en diferentes condiciones. Los resultados se
muestran en la Figura 3.1, los cuales corresponden a tiempos de molienda de alta energiade 0, 1, 2
y 4 h'y calcinacion a 1200°C por 2h.
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Figura 3.1. Efecto del tiempo de molienda de alta energia sobre la cristalizacion (polvos calcinados a 1200

°C durante 2h).

A continuacidn se investigd la evolucion de los compuestos precursores en la formacion del
BZT0.05 en funcion de la temperatura de sintesis. Se calcinaron muestras de polvos a 600, 800,
1000 y 1200 °C durante 2h y se compararon sus difractogramas de rayos X (DRX) (ver Figura 3.2).
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Figura 3.2. a) DRX de polvos molidos durante 1h en funcién de la temperatura de calcinado.
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Figura 3.2. b) DRX de polvos molidos durante 4 h en funcién de la temperatura de calcinado.

Las Figuras 3.3 a) y b) muestran los resultados de analisis térmico diferencial y termo-
gravimetria (ATD-TG) sobre una mezcla de precursores molidos por 1 y 4 h, respectivamente,
sometidos a un tratamiento térmico desde temperatura ambiente hasta 1200 °C, lo cual permite
seguir la evolucion térmica del BZT durante la sintesis.
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Figura 3.3. a). Curvas ATD-TG de polvo de BZT molido por 1 h (velocidad de calentamiento 10 °C/min,
peso de muestra = 30.158 mg).
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Figura 3.3. b). Curvas ATD-TG de polvo de BZT molido por 4 h (velocidad de calentamiento 10 °C/min,
peso de muestra = 28.135mg).

Se observan tres picos endotérmicos (designados como (1), (2) y (3)) en ambas curvas. Los
primeros dos picos conllevan pérdidas de peso asociadas mientras en el Gltimo no se ve pérdida
alguna. Los picos (1) y (2) corresponden a las reacciones de descomposicion del BaCOs y sintesis
de BaTiOs [1, 2], incluyendo la formacion de una fase transitoria de Ba,TiO.. Las reacciones son
las siguientes:

BaCO; + TiO, — BaTiOs + CO, 1)

donde la emision de CO; causa la primera pérdida de peso notada en la curva TG (alrededor de 600
°C), luego

BaCO; + BaTiO; — Ba,TiOs + CO, (2)
donde también hay pérdida de peso por emision de CO, y finalmente
Ba;TiO4 + TiO, — 2BaTiO3 3

la cual no tiene pérdida de peso asociada. Comparando ambas figuras, vemos que el pico (1) es
més ancho y profundo en la Fig. 3.3b lo cual indica un mayor desarrollo de la reaccién 1 en la
muestra molida por 4h y concuerda con la mayor pérdida de masa (casi el doble) observada en la
curva TG. Este comportamiento también es coherente con dos hechos: la menor profundidad del
pico (2) en la fig. 3.3b ya que se ha descompuesto mas carbonato y, por otro lado, con los
difractogramas de 800 °C (Figs. 3.2 a) y b)) donde se ve claramente que hay menos BaCOs;
remanente en la muestra molida durante 4h.

Debe notarse que la formacion de la fase de Ba,TiO4 ocurre en el rango de temperaturas entre
600 °C y 900 °C debido a la naturaleza difusiva de esa reaccion [1]. El pico (2) en la Figura 3.3a es
bastante angosto ya que superpone la transicion alotrépica del BaCOs (en 827 °C) [3] con la
reaccion (2). Comparando con la Fig. 3.3b, notamos que este pico no es tan profundo ya que la
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transicion es ocultada por la deformacidn de la red inducida por el mayor tiempo de molienda. Por
otra parte, en esta figura, se ve un incremento en la velocidad de pérdida de masa (observar la
derivada de la curva TG en el recuadro) motivado por las mayores reactividad de los polvos y
cinética de la reaccion. Ademas, la pérdida de masa finaliza en 885 °C en la muestra BZT-4h y en
920 °C para la BZT-1 h. Revisando los graficos de ATD, notamos que solo la reaccion (3) podria
presentarse desde estas temperaturas hasta el maximo de la joroba (4). Esta temperatura define
entonces la sintesis del BaTiOs tras finalizar todas las reacciones descriptas. Berbenni et al. [4]
encontraron un plateau final en su curva TG en 730 °C aplicando molienda de alta energia durante
159 h sobre polvos de BZT. Nuestros resultados y los de Berbenni indican gque la cristalizacién
comienza a menores temperaturas si se entrega mas energia desde la molienda (analizando la
temperatura donde finaliza la pérdida de masa). En otras palabras, los polvos adquieren mayor
reactividad al incrementar el tiempo de molienda debido a su menor tamafio de particulas y mayor
area superficial. Comparando el final de la joroba (4) en ambas curvas de ATD concluimos que la
muestra molida por 4h cristaliz6 completamente a 1040 °C mientras que la molida por 1h parece
haberlo logrado a 1200 °C. Finalmente, observando ambas figuras, podemos esperar que el Ba;TiOa
y el BZT coexistan solamente en muestras calcinadas en el rango de temperaturas [700 - 900 °C].

Posteriormente se prepararon polvos de BapssCagis5Zro1TiosOs (BCZT) tomando como
referencia parametros de tratamiento ya establecidos en el estudio de la sintesis del BZT. Las
Figuras 3.4 y 3.5 muestran los espectros de rayos X del BCZT y la deconvolucion de picos
caracteristicos.
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Figura 3.4. Difractogramas de rayos X de polvos molidos (4h) de BCZT, sin calcinar y recocidos por 2h
desde 800 a 1200 °C.
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Figura 3.5. Picos (110) de polvos de BCZT calcinados en: a) 800, b) 900 y ¢) 1000 °C. En trazo de color
negro se presentan los datos experimentales y en linea roja la curva de ajuste mediante funciones multi
Lorentzianas.

El ensayo de ATD-TG se muestra en la Figura 3.6 y no presenta grandes diferencias con respecto
al de BZT, ya mostrado en la Figura 3.3b.
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Figura 3.6. Curvas de ATD y TG de polvos de BCZT molidos por 4 h. No se observan diferencias destacables
con respecto a las correspondientes a polvos de BZT (revisar Fig. 3.3b)

Para determinar una correcta temperatura de sinterizado se analizaron las dilatometrias de ambos
materiales y se muestran comparativamente en las Figuras 3.7.

BZT

Las curvas de contraccion lineal y su derivada con respecto a la temperatura ((AL/Lo)/dT) para
una muestra de BZT, ambas en funcién de la temperatura, se observan en la Figura 3.7a). La
velocidad de calentamiento fue de 5 °C/min y se usé atmoésfera de aire. La primera contraccion
entre 750 °C y 900 °C indica aglomeracion de polvo durante el sinterizado debido a procesos que
ocurren dentro de los aglomerados y entre ellos [5]. La densificacion luego se incrementa
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abruptamente (~20%) en el rango 1250 °C - 1400 °C. A partir de estos datos, se eligieron los valores
de temperaturas 1350°C y 1400°C como los adecuados para el sinterizado de los ceramicos.

Cabe destacar que una prueba de sinterizacion a 1300 °C, usando crisoles de Alimina de
densidad moderada (algo porosos), mostré un resultado sorprendente. La pastilla se fundi6 y
difundio dentro del crisol. Esto Ilevo a utilizar una lamina de Pt como soporte para las pastillas en
el horno de sinterizacion en temperaturas superiores a 1200°C o 1250°C.

BCZT

Debido a nuestros resultados de cristalizacion en BZT (Fig. 3.2b), las muestras de BCZT se
prepararon a partir de polvos calcinados a 800 °C buscando optimizar la temperatura de calcinacion.
La dilatometria en BCZT efectuada hasta 1450 °C, realizada con los mismos pardmetros ya
descriptos, muestra un maximo de la derivada de la curva de contraccion en 1170 °C. A partir de
este dato, se eligieron temperaturas de trabajo entre 1200 y 1400 °C para sinterizar las pastillas, por
la posibilidad de que existiera fase liquida en el punto de méxima velocidad de contraccion.
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Figura 3.7. Dilatometria lineal de muestras de BZT y BCZT (velocidad de calentamiento 5 °C/min, en
atmosfera de aire.

La morfologia superficial se ha analizado mediante SEM y al comparar ambos tipos de
ceramicos se nota un grano muy pequefio en BZT comparado con los de BCZT.

En la Figura 3.8a se aprecia un tamafio promedio de grano de 250 nm para ceramicos de BZT
sinterizados a 1350 °C por 2h, lo cual indica que los granos no crecieron durante el sinterizado con
respecto al tamafio inicial de los cristalitos en lo polvos (ver Fig. 3.8b). Sin embargo se observa una
cierta porosidad en las micrografias debida presumiblemente a evaporacion rapida de binder y/o
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inhomogeneidad residual en la forma de los cristalitos calcinados. En verdad, si los cristalitos
calcinados son irregulares en su formato, previos al prensado, se observard una mayor porosidad
en el ceramico ya sinterizado.

mag WD | det| HFW |mode K
3.00 kV| 100 000 x/8.0 mm ETD|3.00 ym| SE

Figura 3.8. a) SEM de cerdmicos de BZT sinterizados a 1350 °C, b) HRSEM de polvos molidos por 4h.

En las iméagenes SEM de pastillas de BCZT (Fig. 3.9 a y b) se observa sinterizado con fase
liquida (aspecto de granos ‘derretidos’ con bordes de grano indefinidos) casi sin crecimiento de
grano (~ 1um) en todas las temperaturas del rango [1250 - 1350 °C] y diferentes tiempo de
permanencia en horno, con excepcion del sinterizado a 1400 °C por 2h. En esta temperatura, el
tamafio de grano aumento significativamente (5-15 um) y los bordes de grano estan muy bien
definidos, sin presencia de fase liquida. Ademéas se observa una mejor densificacion dada la
ausencia de poros apreciables (Fig. 3.9 c y d).
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Figura 3.9. Imagenes SEM de cerdmicos de BCZT sinterizados durante: a) 1h en 1250 °C, b) 2h en 1300 °C,
c) y d) 2h en 1400 °C. (Todas las imagenes son de 2000x excepto la 9c correspondiente a 500x).

Debe destacarse que al preparar las muestras de BCZT se hizo un mejor control de aplicacion
del binder. En el caso del BZT se us6 una barbotina conformada por alcohol con el binder disuelto
en ella (~ 200 ml de solucién) lo cual imponia un mal control de relacion binder vs peso polvo (el
binder flotaba y no se mezclaba con el polvo, tras decantar un tiempo suficiente). Para mejorar esto,
se aplicé la solucion de alcohol y binder (6% P/V) en gotas, con relacién 3% en peso con respecto
al polvo, ahora de BCZT. Este procedimiento permitié un empaquetamiento mas denso de los
cristalitos previos al sinterizado y una mejor sinterizacion facilitando la difusién y provocando asi
un mayor crecimiento de grano.

En resumen, debemos resaltar el hecho de que se busco optimizar pardmetros para la fabricacion
de estos cerdmicos y por tal motivo se calcind a 800 °C y sinterizé a temperaturas de 1350 — 1400
°C. En el caso de BZT no sinterizd bien en 1350 °C y mejor6é notablemente a 1400 °C aunque
resultaron ceramicos de moderada densidad y bajo tamafio de grano. Al agregar mas elementos en
la composicion (Ca en ceramicos de BZT) pudo verse que el material se densifica mejor y crece el
grano, ya que se reduce la temperatura de sinterizado (1400 °C en este caso, Figura 3.7b). Ademas
debe notarse el breve tiempo de sintering, 2h, lo cual avala el hecho de que se ha facilitado el
sinterizado.
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3.1.2. Caracterizacion dieléctrica y ferroeléctrica de ambos ceramicos.

Como era de esperar, los valores de constante dieléctrica y pérdidas son mejores en la muestras
de BCZT como consecuencia del mayor tamafio de grano, ya descripto en la seccion anterior. Todo
esto proviene de las mejoras implementadas en la preparacion de estas muestras, derivadas del
aprendizaje logrado en la fabricacién de nuestras ceramicas pioneras de BZT.

La temperatura de sinterizado tiene una influencia significativa sobre las propiedades
dieléctricas de las muestras de BZT como se ve en la Figura 3.10. EI comportamiento de la
constante dieléctrica con la frecuencia [1 kHz - 1 MHz] es similar en ambas muestras (sinterizadas
a 1350 °C y 1400 °C) pero sus valores son siempre mayores para la segunda, sinterizada a 1400 °C
que es la tnica mostrada. En el recuadro se muestra en detalle la comparacion entre ambas muestras
en el rango 1 kHz - 10 kHz. Ademas se aprecia que las pérdidas dieléctricas (tan 8) de ambas
muestras decrecen con la frecuencia en ese rango, siendo menores las de la sinterizada a 1400 °C.
Esto se debe a una mayor densificacion (menos porosidad) esperada en la muestra sinterizada a
mayor temperatura.

1900 — . : . , . ; ' ; . ,
| 18 ; . ; ; — 0,35
- Cte dieléctrica Tan (9) |
9 ‘© 1,7 —@-1350°C -@~ 1350°C =
1800 -1 5 : _0_1400 °c _g_ 1400 °C | 0130 »z
: 8 1 &
- 1 6 t {025 ¥
o . 3
‘= 1700 °
5 * : 10
© |l o o
2 - s {015
o 1600 g @
= [o]
G i . o 40,10
? ! 1,14 i e T P 0,05
o 1500 4 T T T T T '
O 2 4 6 8 10
| Frecuencia (kHz)
?.
1400 ~ g
e ...
. 9-..9... -
TR S R,
1300 i
T T T T T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000

Frecuencia (kHz)

Figura 3.10. Constante dieléctrica en funcidén de la frecuencia para BZT sinterizado en 1400 °C. Recuadro:
zoom para el rango [1-10 kHz]. Notacién: circulos llenos: cte dieléctrica y circulos semi-llenos: pérdidas
dieléctricas. Negro; muestras tratadas a 1350 °C y rojo: muestras tratadas a 1400 °C

En la Figura 3.11 se ve el efecto de diferentes temperaturas de sinterizado sobre la dependencia
de la constante dieléctrica en funcion de la frecuencia de cerdmicas de BCZT. En el rango mostrado
(1 kHz a 100 kHz), en todas las muestras, hay muy poca variacion de & con la frecuencia. Sin
embargo, el valor de la constante dieléctrica varia significativamente con el tiempo de sinterizado.
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La muestra tratada en 1250 °C por 3h muestra un valor 1,5 veces mayor que la sinterizada por una
hora en esa misma temperatura. Ademas, la constante dieléctrica se incrementa con la temperatura
de sinterizacion, en particular, la constante de la muestra sinterizada en 1400 °C (2h) es cuatro veces
mayor que la de una muestra sinterizada en 1250 °C por una hora. Este hecho concuerda con lo
visto en las fotos SEM, donde se ve que la estructura final de las ceramicas de BCZT esta
optimizada.
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Figura 3.11. Dependencia de la frecuencia para la constante dieléctrica de muestras de ceramicos de BCZT,
sinterizados bajo diferentes tratamientos térmicos

La Figura 3.12a muestra la evolucion de la constante dieléctrica con la temperatura de un
cerdmico de BZT (sinterizado a 1400 °C), donde la tres curvas corresponden a mediciones en 10,
50 y 100 kHz. Se destacan las transiciones de fase ortorrbmbica-tetragonal (O-T) en ~60 °C y
tetragonal-cubica (T-C) en ~125 °C) evidenciadas en los cambios abruptos de la constante
dieléctrica, lo cual es el comportamiento ferroeléctrico tipico de este material [6 — 8].
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Figura 3.12 a. Evolucion de la constante dieléctrica y pérdidas dieléctricas con la temperatura y frecuencia
de E aplicado, para ceramicos de BZT05 sinterizados a 1400°C.

Por otra parte, no se observa corrimiento de la temperatura de Curie Tc con la frecuencia del
campo eléctrico, lo cual acuerda con un ferroeléctrico normal, no relaxor.

Se puede notar también gque Tc aumenta ligeramente con la temperatura de sinterizado de la
pastilla (Figura 3.12b). Méas aun, la transicion O-T (~ 60 °C) es més evidente en la muestra
sinterizada a 1400 °C.
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Figura 3.12 b. Efecto de la temperatura de sinterizado de una pastilla de BZT sobre el comportamiento de

la contante dieléctrica en funcion de la temperatura de medicion. Se muestra también la evolucion de las

pérdidas dieléctricas (eje de la derecha) para la pastilla sinterizada a 1400 °C. Frecuencia de medicion: 100

kHz.
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En cuanto al valor de las pérdidas dieléctricas se mantienen bastante constantes pero en un valor
un orden de magnitud por encima de lo esperado en estos materiales. Veremos méas adelante, que
los valores de pérdidas para nuestras ceramicas rondan valores del rango [0,02 - 0,04]. En este caso,
los resultados pueden atribuirse a la baja calidad de las pastillas obtenidas, principalmente por su
baja densidad y presencia de poros, ademas del bajo tamafio de grano logrado y la observacion de
cierta cantidad de fase liquida en el sinterizado final (granos ‘amorfizados’).

El ciclo de histéresis medido en 50Hz y temperatura ambiente para dos cerdmicos de BZT
(sinterizados en las dos diferentes temperaturas ya indicadas) se muestra en la Figura 3.13. Se
aprecia el comportamiento tipico de un ferroeléctrico normal aunque su polarizacién no esta
totalmente saturada. La muestra sinterizada a 1400 °C alcanza una polarizacion remanente (Pr) de
~ 3 uC/cm? y tiene un campo eléctrico coercitivo (Ec) de alrededor de 2,5 kV/cm, mientras el
ceramico sinterizado a 1350 °C presenta menores valores en estos parametros.

La saturacion de la polarizacién no se pudo lograr debido a fallas de aislacion del aceite de
siliconas y/o bajo coeficiente de ruptura dieléctrica de la muestra ceramica. No6tese que la tension
aplicada fue inferior a 1 kV/mm.
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Figura 3.13. Polarizacion versus campo eléctrico aplicado para ceramicos de BZT sinterizados a 1400 °C,
medidos en 50 Hz y temperatura ambiente.

En el caso de ceramicos de BCZT, se pudo aplicar mayor voltaje sobre la muestra (hasta 2
kV/mm) debido a su mayor coeficiente ruptura dieléctrica y se alcanz6 una saturacién completa del
momento dipolar eléctrico. Los valores de P, y E. obtenidos en temperatura ambiente fueron 5,7
uC/cm? y 3,7 kV/cm, respectivamente. Ademas, al incrementar la temperatura se pudo apreciar el
esperado cambio de area del lazo de histéresis, con una disminucion suave de la polarizacion
remanente, conforme nos aproximamos a la fase paraeléctrica. En particular, el valor de Pr en 80
°C es 2 uC/cm? (ver Figura 3.14).
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Figura 3.14. Ciclo para BCZT en temperatura ambiente y 80 °C.

3.2 Adicion de una ayuda para el sinterizado: MnO, e influencia de la molienda

post calcinado.

3.2.1. Efectos de la adicion de una ayuda para el sinterizado: MnOs..

Para analizar el efecto de adicion de dopantes en pos de disminuir la temperatura de sinterizacion
se agregd MnO; en las siguientes proporciones: 0,25, 0,5, 0,75y 1 % en peso en los polvos de
BCZT y se sinterizaron pastillas en temperaturas de 1400 y 1500 °C.

Es para destacar que en estas pastillas no se us6 binder porque el polvo era muy fino por haber
tenido muchas horas de molienda (unas 24 h de molienda en seco antes de calcinar). Por esta razon,
las pastillas sinterizadas a 1400 °C quedaron porosas y/o fragiles y se arruinaron en el proceso de
medicion de ciclo de histéresis debido a ruptura dieléctrica o se fracturaron durante mediciones de
coeficiente piezoeléctrico, al oscilar mecanicamente. Podemos suponer que si hubiéramos usado
binder se habria observado un efecto de reduccién de la Temperatura de sinterizacién; no obstante
se observo claramente que las propiedades dieléctricas mejoran con un ligero dopado en las pastillas
sinterizadas a 1500 °C.
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3.2.1.1. Caracterizacion morfolégica y estructural.

En las Figuras 3.15 y 3.16 se observan las fotografias SEM y difractogramas de rayos X de los
polvos puros (sin dopaje de MnO,) durante diferentes etapas del proceso de molienda. La mezcla
de precursores sin moler se caracteriza por picos de difraccion agudos debido a su buena
cristalinidad y gran tamafio de particulas. La vista panoramica (Fig. 3.15 a) de estos polvos muestra
particulas alargadas de BaCOs (3 um de longitud) junto con particulas mas isotrépicas de menor
tamafio correspondientes a los dxidos. Después de una molienda de 24 h (velocidad 600 rpm), las
particulas adoptan un tamafio menor y mas homogéneo (Fig. 3.15 b). Esta reduccion se refleja
también en los espectros de rayos X, donde los picos se ensanchan y reducen su intensidad (ver
Fig. 3.16 a) comparados con los de la muestra no molida. Se puede notar que no aparecen picos de
la estructura perovskita del BCZT en el difractograma del polvo molido durante 24 h. Esta es una
caracteristica de los mecanismos de reaccidn mecano-quimica de mezclas de carbonatos y 6xidos,
donde se forma un complejo amorfo de carbonato que se descompone sélo tras un largo tiempo de
molienda [9].

Después de calcinar a 1250 °C por 4h, se obtiene una Unica fase de BCZT con un espectro de
difraccion de rayos X bien desarrollado (Fig. 3.16 b). En la Figura 3.15 ¢ se ve una imagen SEM
de los polvos calcinados de BCZT donde se advierten muchas particulas ligadas por cuellos de
sinterizacion. Tras moler por 24 h, los picos de difraccion se ensancharon notoriamente y redujeron
su intensidad (Fig. 3.16 c) indicando que el tiempo de molienda impacta sobre el refinamiento del
tamafio de particula y rompe los cuellos de sinterizacion (Fig. 3.15 d).

Ademas aparecen algunos picos secundarios en el difractograma de la muestra molida 24 h luego
de calcinada (Figs. 3.15 d y 3.16 ¢) lo que indica que la molienda excesiva degrada el ceramico de
BCZT ya obtenido tras calcinar solamente.

99



Capitulo 3

(d)
Figura 3.15. Fotografias de SEM de polvos de BaCO3, CaCOs, TiOz y ZrO; : (a) no molidos, (b) molidos
durante 24 h, (c) luego del calcinado y (d) molidos nuevamente por 24 h luego de calcinar.

® BaCO3
A TiO
O BCZT

110

Intensidad (u a)

Figura 3.16. Difractogramas de rayos X de polvos de BaCOs, CaCOs, TiO, y ZrO; : a) molidos por 24 h, b)
luego del calcinado a 1250 °C y ¢) nuevamente molidos por 24 h, luego de calcinar.

Para investigar los efectos de MnO, como ayuda de sinterizado se agregaron diferentes
cantidades de este 6xido (en el rango 0 a 1,5 % molar) a los polvos calcinados. Luego éstos se
molieron durante 24 h (velocidad 250 rpm) y fueron prensados (200 MPa) para hacer pastillas con
forma de discos. La Figura 3.17 muestra los espectros de rayos X de los ceramicos de BCZT
(dopados con Mn y puro) sinterizados a 1500 °C. Se puede apreciar una fase Unica perovskita en
casi todas las muestras y se puede concluir que el Mn se incorpora a la estructura de la red cristalina
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(o va a los bordes de grano) puesto que no se aprecian picos de fases secundarias en las ceramicas

dopadas.
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Figura 3.17. Difractogramas de rayos X de pastillas cerdmicas de BCZT puro y dopado con Mn.

También se sinterizaron pastillas de BCZT dopados con Mn a 1400 °C por 2h. En la Figura 3.18
se muestran los difractogramas de rayos X de los mismos. Se puede notar que se presentan fases
secundarias acompafiando la estructura perovskita dominante. Esos ceramicos muestran
inhomogeneidades en su estructura, con abundante presencia de pequefios cubos dispersados sobre
granos bien conformados los cuales se supone que son fases segregadas a consecuencia de excesiva
energia entregada en la molienda post calcinado. Esta afirmacion se basa en analogias con estudios
nuestros de composicion (EDS), realizados en ceramicos similares y que se describen en una

seccidn posterior de esta tesis (seccién 3.3).
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Figura 3.18. Difractograma X del conjunto de muestras de BCZT pura y dopadas con Mn, sinterizadas a
1400 °C por 2 h.

La Figura 3.19 presenta imagenes SEM de las muestras pura (a) y de los ceramicos de BCZT
dopados al 0,25% (b), 0,5% (c) y 0,75% (d).
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(©) (d)
Figura 3.19. Imégenes de SEM de cerdmicos de BCZT puro y dopados con Mn: (a) puro, (b) 0,25%, (c)
0,5% y (d) 0,75%, todos sinterizados a 1500 °C.

Claramente el agregado de pequefias cantidades de MnO, (0,25 y 0,5%) favorece la coalescencia
de los granos, la cual promueve su crecimiento. Sin embargo, el exceso de MnO; (x > 0,5%)
suprime el crecimiento del grano como se ve en la fig. 3.19 d). Una posible explicacién es que la
concentracion de Mn al exceder un cierto limite de solubilidad inhiba el crecimiento de grano
debido a la acumulacion del exceso de iones de Mn en los bordes de grano [10].

A continuacion, en la Figura 3.20 se comparan las muestras sinterizadas a 1400 y 1500 °C a
través de su morfologia superficial ‘as grown’ obtenida por SEM.

a) BCZT 1500°C - puro

b) BCZT 1400°C — 0% MnO;
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3 HV
Quanta FEG LFD | 11:59:09 AM |10.00 KV
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c¢) BCZT 1500°C - 0,25% MnO; d) BCZT 1400°C - 0,25% MnO;

e) BCZT 1500°C - 0,5% MnO; f) BCZT 1400°C - 0,5% MnO;

104



Capitulo 3

i) BCZT 1500°C — 1% MnO; j) BCZT 1400°C — 1% MnO;

”

WD
x|10.5 mm

M |10.00 kV |2

Figura 3.20. Comparacion de muestras de BCZT puras y dopadas sinterizadas a 1400 y 1500 °C.

En el caso de las muestras sinterizadas a menor temperatura se ve que, en todas las
composiciones, aparecen muchos cubos pequefios sobre granos de habito normal que se supone que
tienen composicion diferente a la del BCZT disefiado, como se ha mencionado recientemente en la
pagina anterior. Mas aun, al aumentar la concentracion del dopante parece aumentar la cantidad de
fase secundaria (cubitos) y aparecen zonas amorfas que parecen estar fundidas (se las observa como
un velo que cubre granos normales en las dos Gltimas fotos). Esto indicaria que se ha excedido el
limite de solubilidad de Mn en la estructura perovskita para esa temperatura de sinterizado.

En las muestras tratadas a 1500 °C parece que estos cubos han sido reabsorbidos en el grano
normal ya que desaparecieron.

Por otro lado, la muestra de mayor concentracion de Mn (Mn 1,5 %, 1500 °C) no se pudo
focalizar lo cual se debe a que se cargaba con los electrones incidentes del haz del equipo SEM.
Debe destacarse que estas fotografias fueron tomadas sin recubrimiento de sputtering sobre los
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ceramicos (que no son conductores) y esto es una dificultad que requirié una minuciosa puesta a
punto con el grado de vacio y tension de trabajo en la camara de medicién.

3.2.1.2. Caracterizacion dieléctrica.

La caracterizacion dieléctrica de las pastillas sinterizadas a 1400 °C no se incluye en este trabajo
porque se presentaron fallas en la adherencia de los electrodos y en la rigidez dieléctrica del material
debido a su porosidad. El reporte que sigue corresponde entonces a cerdmicas sinterizadas a 1500
°C.

La dependencia de la constante dieléctrica y de la tangente de pérdidas con la frecuencia del
campo eléctrico aplicado, medidas a 17 °C, se presentan en la Figura 3.21. Se destaca que no hay
practicamente diferencia entre la pastilla de BCZT pura y la dopada al 0,25% mientras que la
constante dieléctrica (&) decrece considerablemente al aumentar el dopaje. Sin embargo, la muestra
dopada al 1% muestra un fuerte incremento de &. Es interesante remarcar que el agregado de MnO
reduce notoriamente la dispersién en frecuencia de ambas, constante y pérdidas dieléctricas. Estos
resultados indican que el dopaje con Mn frena el desarrollo de vacancias de oxigeno; un posible
mecanismo podria ser el siguiente: el ion Ti** es poco estable quimicamente y se transforma
facilmente en Ti*® mediante la reaccion Ti** + 205 — Ti*® + 2V, [11]. Durante el sinterizado, la
difusion de los iones Mn** promueven la oxidacion de iones Ti*3 (Mn** + Ti*3 — Mn*3 + Ti**) y esto
disminuye la concentracion de vacancias de O. En cerdmicos de BZT, también se ha observado
también una mejora similar de las pérdidas dieléctricas debida al dopaje con Mn [11].
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Figura 3.21. Dependencia de la constante dieléctrica y pérdidas de la frecuencia del campo aplicado, en
ceramicos de BCZT puros y dopados con Mn (Tsinterizacisn: 1500 °C), medida a 17 °C.
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En esta figura se puede apreciar un aumento de las pérdidas dieléctricas y descenso de la
constante (o capacitancia) de las muestras a medida que aumenta la frecuencia del campo eléctrico
aplicado en las mediciones. La causa de este comportamiento puede ser que se usaron electrodos
de oro depositados por sputtering y, como se ha indicado, se saltaban facilmente al friccionar con
los soportes de la celda usada con el impedancimetro, el piezometro o el equipo Sayer Tower 0 no
brindaban un buen contacto eléctrico especialmente a altas frecuencias. No se uso pintura de Ag
sobre los electrodos depositados, lo cual podria haber mejorado la estabilidad del contacto eléctrico.
Este punto fue estudiado y resuelto como se explica en la seccion 3.3.

La Figura 3.22 presenta la dependencia de la constante dieléctrica con la temperatura (Fig. a),
medida a 100 kHz y en proceso de calentamiento, y las correspondientes pérdidas (Fig. b). La
muestra de BCZT no dopada exhibe dos picos de transicién de fase: el primero correspondiente a
la transicion O-T cerca de 54 °C (40 °C en proceso de enfriamiento, no mostrado aqui) y el segundo
asociado a la transicién T-C en 100 °C (83 °C, en enfriamiento). La constante dieléctrica alcanza
su maximo valor de aproximadamente 6700 en la Tcurie. EI dopaje con MnO; reduce la temperatura
de Curie y hace casi imperceptible el pico de la transicion O-T. La ceramica dopada con 0,25% de
Mn presenta un pico de transicion en Tcurie Mas elevado (& = 7700).

Cuando aumenta el contenido de Mn en las ceramicas, el pico de transicion T-C se dispersa,
disminuye su intensidad y se corre ligeramente hacia temperaturas menores. Por otro lado, se
observa que el dopaje con Mn reduce considerablemente las pérdidas dieléctricas en todo el rango
de temperaturas (Fig. 3.22 b).
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Figura 3.22. a) Evolucidn de la contante dieléctrica en funcién de la temperatura de cerdmicos de BCZT-
Mn, medidas a 100 kHz
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Figura 3.22. b) Evolucion de las pérdidas en funcion de la temperatura de ceramicos de BCZT-Mn, medidas
a 100 kHz

En resumen, el dopaje con Mn mejora la constante dieléctrica y las pérdidas en BCZT dopado
al 0,25 y 0,5% en peso. Luego, a mayor concentracion de Mn, la constante dieléctrica decae si se
las compara con la muestra de BCZT puro pero las pérdidas siguen disminuyendo monétonamente.

Un hecho conflictivo en ese momento era que los valores medidos de la constante dieléctrica en
Tc no superaron 6000 y los picos eran muy anchos, lo cual no concordaba con lo reportado
habitualmente en la bibliografia. Estos problemas aparecian reiteradas veces y se intentd establecer
posibles causas de los mismos. La discusién se presenta luego en la seccion 3.3.

3.2.1.3. Ciclo ferroeléctrico.

Las curvas de histéresis ferroeléctrica se muestran en la Figura 3.23 y puede observarse que
todas las ceramicas muestran saturacion de la polarizacién eléctrica cuando se aplica un campo de
~2 kV/mm. La muestra no dopada presenta una polarizacién remanente de 5 uC/cm? y un campo
coercitivo de aproximadamente 365 VV/mm. La adicion de una pequefia cantidad de manganeso
(0,25%) incrementa la polarizacion remanente en un 10% y el campo coercitivo llega a 390 V/mm.
Los ciclos de histéresis de las ceramicas dopadas con 0,5y 0,75% de Mn son muy similares a la
pura mientras una mayor concentracion de MnO- produce un notable deterioro de las propiedades
ferroeléctricas del material. La muestra dopada al 1% presenta una polarizacién remanente de 2,7
uC/cm? y un campo coercitivo de 275 V/mm.
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Figura 3.23. Ciclos de histéresis de ceramicos BCZT puro y dopados, medidos en 50 Hz y temperatura
ambiente.

3.2.1.4. Coeficiente dieléctrico ds3s.

Los resultados obtenidos midiendo con el piezémetro en estas cerdmicas se presentan en la
siguiente tabla:

% Mn 0 0,25 0,5 0,75 1

dss 120 185 190 150 110

Las mejoras de los valores del coeficiente piezoeléctrico ds3 pueden atribuirse a una mejor
densificacion de las muestras en esos valores de dopaje y/o al mayor tamafio de grano de esos
cerdmicos. Por otro lado, cuando el nivel de dopado supera el 0,75% recién vimos que las
propiedades dieléctricas y ferroeléctricas se deterioran y el comportamiento piezoeléctrico también
es concordante con ello.

La razon de la disminucién de las pérdidas dieléctricas con el aumento del dopaje es
presumiblemente el hecho de que algunos &tomos de Mn cancelan las vacancias de oxigeno que
aparecen en la matriz original de BCZT. Esta situacion sera tratada en detalle en la seccion 5.2,
donde se investiga y discute el dopado de BaTiOs; con Mg.
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3.3. Efecto del conformado de electrodos y de la molienda post calcinado.

Existian dos problemas importantes hasta este momento de la investigacion:
1) baja repetibilidad de algunos resultados y

2) falta de concordancia con ciertos valores reportados en bibliografia en mediciones dieléctricas
(constante y pérdidas fundamentalmente).

Con respecto al primer punto, se investigd sistematicamente la incidencia del uso de electrodos
hechos por sputtering de oro o plata, pintura de plata comercial de uso electronico (Delta) y
combinacién de electrodos de Ag por sputtering recubiertos por una capa de pintura. En estos casos
de electrodo doble, la pintura fue recocida en tratamientos de 250 °C durante 2h lo cual brindd
fijacion al electrodo.

Como ya se indic6 en el capitulo 2, los electrodos depositados se desgastaban por friccion al
contactar con los electrodos de los portamuestras, en particular el oro se desprendia después de una
0 dos mediciones en el portamuestras vibratorio del medidor de dss de tipo Berlincourt. El sputtering
de Ag duraba mas pero se iba rayando progresivamente.

Ademas de estas ventajas mecénicas los electrodos mixtos de sputtering y pintura mostraron
una notable mejora en las mediciones a altas frecuencias (hasta 2 MHz) como se ve en las Figuras
3.24a) y 3.24b).

a)

5,5x10™"

T T TTOg T T T L R | T T T

—— sputtering de Ag
—a— sputtering y pintura de Ag

Figura 3.24. a) Efecto de la
conformacién de los electrodos
45x10™ - sobre los valores de constante
dieléctrica en funcién de la
frecuencia del campo aplicado

5,0x10™"

4,0x10™° .

Capacidad (F)

3,5x10™" -

3,0x10™ .

2.5x10™"° +—/———rm———— ——r————rrry
10° 10* 10° 10°
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Como conclusidn, se utilizaron electrodos mixtos (sputtering y pintura de Ag) para todas las
restantes mediciones eléctricas en esta tesis.

Con respecto al segundo tema, existian resultados desconcertantes al medir la constante
dieléctrica en funcidn de la temperatura (valores bajos de & en Tc¢, picos muy anchos y descenso
marcado de Tc) e incluso se notaron cuando empezamos a sustituir Zr por Hf al preparar el BCHT.
Se hicieron pruebas de molienda usando jarras y bolas de Agatha, otra moliendas usando bolas de
Zr y jarras de polietileno y dos tipos de moliendas: en seco y himedo (alcohol isopropilico). Las
Figuras 3.25 a) y b) evidencian la situacion conflictiva.

a) ) I I I I ' I L i
T Ec;zr Molienda Himeda |
] —&— Molienda Seca
g 8000 _—:—_gg‘s""der i Figura 3.25. a) Variaciones de la
5 1 v i constante dieléctrica de cerdmicos
2 s000] ¢ i de BCZT en funcién de la
E _ a temperatura (10 kHz), preparados
E 4000 - - en distintas condiciones. Se incluye
g . . una muestra designada ‘SPS’, la
O 2000 . cual corresponde a una muestra
] . sinterizada por spark plasma ().
0 —7f1 1 ' r°vr v 7T1r 1T 5717

20 40 60 80 100 120 140 160 180

Temperatura (°C)

(*) Muestra SPS: Esta muestra fue sinterizada mediante la técnica designada como Spark Plasma Sintering, descripta
en capitulo anterior de técnicas experimentales. El objetivo era fabricar cerdmicos de BCHT y BCZT para comparar las
técnicas de sinterizacion. El proceso de SPS sinteriza en pocos minutos (5 a 10 minutos en total, con 2 min de
permanencia en alta temperatura). Como era de esperar, este corto tiempo impediria el crecimiento de grano durante el
sinterizado y asi resultaron esos ceramicos. Esto se visualizd en el comportamiento de la constante dieléctrica, la cual
arrojo valores muy inferiores a los de muestras sinterizadas en tratamiento térmico convencional. Por otra parte es
destacable que se presenta un marcado plateau en su comportamiento con la temperatura, lo cual entregaria una gran
estabilidad para aplicaciones capacitivas de estos materiales.
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Tras un analisis minucioso del procedimiento se establecié que la etapa critica debia ser la
molienda post calcinacion. Los resultados de difraccidn de rayos X de los polvos calcinados y no
molidos nuevamente, eran concordantes con los reportados en bibliografia para los distintos
ceramicos fabricados.

Al probar el efecto de aplicar distintas horas o velocidad de rotacion del molino (es decir, energia
mecanica entregada al polvo) en la molienda post calcinado, se observaron efectos drasticos (sobre
Tec, difusividad de picos de transicion de fase, valores de dss) en varios casos. Se investigd
metddicamente este hecho y se pudo concluir que una molienda intensa en esta etapa deteriora la
composicion estequiométrica del material obtenida en la calcinacion previa, segregando fases
secundarias por accién mecano quimica. Los cerdmicos resultantes mostraron un decaimiento
sistematico en sus propiedades dieléctricas. Este estudio se detalla a continuacion.

El procedimiento desarrollado para esta investigacién particular se describe en los siguientes
parrafos:

1) EIl polvo de BCZT se formé a partir de los precursores habituales usando el molino
planetario. Fue molido en medio liquido con bolas de circona, secado y posteriormente
calcinado a 1300 °C durante 4 h.

2) Después, el polvo calcinado se dividio en dos partes iguales y se realizaron dos tipos de
moliendas identificadas como ‘molienda himeda’ y ‘molienda seca’. La primera se realiz6
empleando 3 g de polvo y 10 ml de alcohol. Ambas moliendas se hicieron con bolas de
circona (relacion peso bolas/polvo = 10) durante 6 h. Los polvos resultantes se mezclaron
con una solucién de binder (PVB) y se prensaron uniaxialmente en discos (¢ 10mm X
2mm). Las pastillas luego fueron sinterizadas a 1400 °C durante 5 h.

3) Se utilizaron los métodos, procedimientos y equipos ya descriptos en el capitulo de
Técnicas experimentales para efectuar la caracterizacion de las cerdmicas obtenidas.

La Figura 3.26 a muestra los espectros de rayos X y las imagenes SEM de los polvos calcinados
con los diferentes tratamientos previos: sin moler (SM), molido en medio liquido (ML) y molido
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en seco (MS). Todos los polvos muestran estructura perovskita con presencia de pequefias
cantidades de fases secundarias. EI polvo Sin moler (Fig. 3.26 b) presenta un tamafio promedio de
particula de 300 nm, observandose la formacion tipica de cuellos de sinterizacion entre las mismas.
Por su parte, el polvo molido en medio liquido muestra un tamafio similar de particulas pero ahora
se han quebrados los cuellos de sinterizacion debido a la energia entregada por la molienda (Fig.
3.26 ¢). Finalmente, la Figura 3.26 d indica que la molienda mas agresiva ha disminuido el tamafio
de las particulas (se observan particulas menores a 100 nm). Este efecto de reduccién también se
refleja coherentemente en el ensanchamiento de los picos de difraccidn de rayos X (Fig. 3.26 a).

(110)

Polvos

—ML
—MS
—SM

Intensidad (u a)

(200)
211)

(111)

(101)

20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70

20 c 1P iV W ‘ WD

m| 8.0 mm

Figura 3.26. a) Difractograma de rayos X y fotos SEM de polvos calcinados con diferentes tratamientos: b)
sin moler (SM), c¢) molido en medio liquido (ML) y d) molido en seco (MS).

La Figura 3.27 presenta los difractogramas de rayos X de las pastillas fabricadas con los polvos
molidos en medio liquido y seco. Se destaca que el tratamiento térmico estabiliza una sola fase
perovskita en la muestra ML, es decir, las fases secundarias observadas en los polvos calcinados
ya no son detectadas en la ceramica. La situacion es muy diferente en la muestra molida en ‘seco’
donde los picos de impurezas detectados en el polvo calcinado, permanecen después del
sinterizado. Esos picos vistos en ~ 33°, 47,5° y 59° son asignados a CaTiOs;. Ademas, en valores
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bajos de angulo de scattering, el difractograma muestra un pequefio hombro en la linea de base lo
cual sefiala la presencia de una fase amorfa.

Pastillas i
ML
s —MS
© g Jt L g /A 1 20 25 ) 35 La'a
2 [JLA “ A “ =
8
2 Figura 3.27. Difractogramas de
E o CaTio, rayos X de ceramicos de B(_:ZT
preparados con polvos molidos
en medio liquido (ML) y en seco
L A A n (MS). Pastillas sinterizadas a
e Rl Vo e el e 1400°C durante 6 h. Recuadro:
20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 Observacion de fase amorfa.

26

La Figura 3.28a muestra la dependencia de la constante dieléctrica con la temperatura para las
dos clases de pastillas cerdmicas fabricadas. Las correspondientes pérdidas dieléctricas (no
incluidas) son todas menores al 3%. Se ve claramente que la Tcurie depende del proceso de molienda
de los polvos calcinados. Mientras la ceramica ML tiene el pico de transicién de fase en 96°C, la
muestra MS presenta un marcado desplazamiento del pico ferroeléctrico hacia la region de menor
temperatura (maximo en ~ 40 °C). El pico se ensancha y muestra sefiales de un comportamiento
tipo relaxor.

Las curvas de histéresis de polarizacion eléctrica a temperatura ambiente se presentan en la
Figura 3.28b. El efecto de la molienda también es notorio: la pastilla ML posee un ciclo
ferroeléctrico bien formado y amplio mientras que la MS presenta un ciclo menor, es decir, mas
fino. Ademas, su polarizacion remanente es casi la mitad de la de la ceramica ML.

a) K T ¥ T ¥ 1 % T £ T ¥, T L T x T x T
10000 & —a— 500 Hz
* ., —o— 1 kHz
R - 1 10 kHz
. —a— 100 kHz

o—1 MHz

Constante dieléctrica

0 T T LA T T 7 T — T T T | — T
-20 0 20 40 60 80 100 120 140 160

Temperatura (°C)
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Figura 3.28a. Constante dieléctrica en funcion de la temperatura para las muestras de BCZT MSy ML a
diferentes frecuencias. Notar el comportamiento relaxor en la muestra MS. Medidas ‘on heating’.

Polarizacién (uCl/cm®)
I n o
1

-
o
| -

2
o
| I

)
S
.

1 . I Y ¥ I y I
-2000 -1000 0 1000 2000
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Figura 3.28b. Ciclos de histéresis (medidos a 50 Hz) de cerdmicas de BCZT molidas tras calcinar, en seco
y en himedo.

Por otro lado, comparando las respuestas piezoeléctricas, el coeficiente ds3 medido para la
muestra ML (380 pC/m) es significativamente mayor que el de la muestra MS (90 pC/m).

Las imagenes SEM de la superficie de las ceramicas muestran que la ML tiene una
microestructura densa con una distribucién bimodal de tamafio de grano (Fig. 3.29 a) y en cambio,
la pastilla MS presenta inhomogeneidad estructural (Fig. 3.29 b). Se distinguen tres regiones
diferentes: (1) granos similares a los de la ceramica ML, (2) pequefios cubos oscuros y (3) regiones
de forma muy irregular. La foto de baja magnificacion mostrada en la Figura 3.29 c indica que esas
inhomogeneidades estan bastante distribuidas a través de la superficie de la muestra. En la Figura
3.29 d se presentan los resultados de analisis EDS de las regiones recién destacadas. Esta tabla y el
difractograma de rayos X (Fig. 3.27) permiten concluir que coexisten granos de BCZT, regiones
amorfas ricas en Ba y Ti y nano-cubos de CaTiO3 en la muestra MS. Es muy interesante notar que
las dos fases adicionales tienen bajo contenido de Zr y, por ende, la fase restante de BCZT puro
resulta estar enriquecida en su concentracion de Zr. Esto explica el desfasaje de Tc hacia menores
temperaturas y el comportamiento relaxor observado en la Figura 3.28 a. Es conocido [12] que a
mayor concentracion de Zr, el BCZT presenta estas caracteristicas y sus propiedades ferro y
piezoeléctricas se degradan progresivamente.
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o
det HY  HFW
BSED 10.00 kV 75.0 pm

: Elemento | Zona | 1 2 3 4
Ca 13,0 | 14 27 2,8
Ba 33 | 89 | 153 | 150
Zr 08 | 0,7 | 34 | 21
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Figura 3.29. Imagenes SEM de la morfologia superficial de cerdmicos de BCZT sinterizados desde polvos
molidos en medio liquido a) y molidos en condiciones secas b) y c). Se destacan las inhomogeneidades
observadas en la Figura c). d) Analisis EDS de las cuatro regiones identificadas por nimeros en a) y b).

Resumiendo, las caracteristicas eléctricas de los ceramicos BCZT dependen fuertemente de la
intensidad de molienda post calcinado. Hemos chequeado que estas caracteristicas aqui reportadas
siguen siendo validas para ceramicas sinterizadas durante mayor tiempo (tiempo de meseta: 12 h)
0 a mayor temperatura (1500°C). Se verificd ademas que los efectos producidos por la molienda en
seco no son atribuibles a deterioro de las bolas de ZrO, durante la molienda.

Con los resultados de esta seccién se ve claramente que la sintesis de cerdmicos implementada
hasta aqui con molienda post calcinado intensa y/o de larga duracién (en algin caso hasta 24 h) es
la responsable de efectos no deseados como corrimiento de las temperaturas de transicion de fase
o valores reducidos de la constante dieléctrica, tales como los sefialados anteriormente (seccion
3.21.2)
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3.4. Principales resultados del capitulo.

Sintesis de BZT y BCZT

Hemos mostrado para el sinterizado de polvos de BZT y BCZT que una molienda de polvos
precursores durante 4 h es suficiente para aumentar la reactividad de los mismos y calcinar una fase
perovskita bastante limpia a 800°C. Sin embargo, se observé que es mas eficiente elevar la
temperatura de calcinado para acortar los tiempos totales de preparacion de pastillas, sin elevar la
temperatura de sinterizacion. Las temperaturas de calcinacion se eligieron entonces entre 1100 y
1250°C para lograr granos bien cristalizados. Luego, las temperaturas de sinterizacion se tomaron
entre 1300 y 1500°C para fabricar las pastillas de ambos cerdmicos. Al agregar mas elementos en
la composicion (en este caso Ca en BZT) pudo verse que el material se densifica mejor y crece el
tamafio de grano, ya que se reduce la temperatura necesaria para un buen sinterizado de 1500 °C a
1400 °C.

En el caso del BZT se us6 una barbotina conformada por alcohol con el binder disuelto en ella,
lo cual imponia un mal control de relacion binder vs peso polvo. Esto se mejor6 aplicando la
solucion de alcohol y binder en gotas, con relacion 3% en peso con respecto al polvo, ahora de
BCZT. Este procedimiento permitié un empaquetamiento mas denso de los cristalitos previos al
sinterizado y una mejor sinterizacion facilitando la difusion y provocando asi un mayor crecimiento
de grano. Por este motivo y por la optimizacion de las temperaturas de procesamiento, las
propiedades eléctricas de las muestras de BCZT resultaron mucho mejores como se evidencio a
través de mayor tension de ruptura dieléctrica, mayores valores de constante dieléctrica y logro de
la saturacion en los bien conformados ciclos de histéresis ferroeléctrica, en comparacion con las
ceramicas de BZT.

Electrodos

Para mejorar las mediciones eléctricas, mostramos que el uso de electrodos mixtos de sputtering
y pintura de Ag producen una notable mejora en las mediciones de capacidad y pérdidas dieléctricas
a altas frecuencias (hasta 2 MHz), manteniendo una respuesta plana en todo el rango de medicion
[500 Hz — 2 MHz]. Ademés le dieron al electrodo mayor resistencia al desgaste por rayado o
despegue del ceramico.

Dopaje con Mn

Estudiamos los efectos del agregado de MnO, como ayuda de sintesis al BCZT. Se obtuvo una
Unica fase de perovskita con un difractograma de rayos X bien desarrollado luego de la calcinacién
a 1250°C. Luego de moler 24 h (post calcinado), los picos de difraccion se ensancharon
notoriamente y redujeron su intensidad indicando que el tiempo de molienda impact6é sobre el
refinamiento del tamafio de particula y rompid los cuellos de sinterizacion que se habian formado
entre particulas. También aparecen algunos picos secundarios en el difractograma de la muestra
molida 24 h luego de calcinada lo que indica que la molienda excesiva degrada el ceramico de
BCZT ya obtenido tras calcinar solamente. Las pastillas sinterizadas a 1400 °C (2 h) presentaron
fases secundarias acompafiando la estructura perovskita dominante. Esos ceramicos mostraron
inhomogeneidades en su estructura, con abundante presencia de pequefios cubos dispersados sobre
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granos bien conformados los cuales se supone que son fases segregadas a consecuencia de excesiva
energia entregada en la molienda post calcinado. Aun mas, estas muestras quedaron porosas y
fragiles, y se arruinaron por tener baja ruptura dieléctrica o se fracturaron durante mediciones de
coeficiente piezoeléctrico, al oscilar mecanicamente. Debe destacarse que en el conformado de esas
pastillas no se usé binder porque el polvo era muy fino debido a que fue molido durante 24 h en
seco antes de calcinar.

Las pastillas sinterizadas a 1500°C (2h), en cambio, no mostraron fases secundarias en sus
difractogramas de rayos X y mostraron propiedades dieléctricas y ferroeléctricas adecuadas. El
agregado de pequefias cantidades de MnO- (0,25 y 0,5%) favorece la coalescencia de los granos, la
cual promueve su crecimiento. Sin embargo, el exceso de MnO; (x > 0,5%) suprime el crecimiento
del grano. En cuanto a la dependencia de la constante dieléctrica y de la tangente de pérdidas con
la frecuencia del campo eléctrico aplicado, no hubo préacticamente diferencia entre la pastilla de
BCZT puray la dopada al 0,25% mientras que la constante dieléctrica decrecid considerablemente
al aumentar el dopaje. En las mediciones en funcion de la temperatura se observan mejoras en la
constante dieléctrica y las pérdidas en BCZT dopados al 0,25 y 0,5% en peso. Luego, a mayor
concentracion de Mn, la constante decayo si se la compara con la muestra de BCZT puro, pero las
pérdidas siguieron disminuyendo mondtonamente para todo el rango de dopaje usado. Un
comportamiento similar ocurri6 con los ciclos de histéresis y los valores de polarizacion remanente
y del coeficiente piezoeléctrico dss, es decir, un ligero aumento de las propiedades con bajo dopaje
y un deterioro posterior al aumentar la concentracién de Mn.

Molienda post calcinado

Finalmente realizamos un estudio detallado del efecto de la molienda post calcinado en las
propiedades de ceramicos de BCZT. Mostramos que una molienda intensa post calcinado deteriora
la composicion estequiométrica del material obtenida en la calcinacion previa, segregando fases
secundarias por accion mecano quimica. Los cerdmicos resultantes mostraron un decaimiento
sistematico en sus propiedades dieléctricas. Si esta molienda fue realizada en medio liquido, el
sinterizado posterior estabiliz6 una sola fase perovskita, es decir, no se detectaron fases secundarias
en la cerdmica. La situacion fue muy diferente en la muestra molida en ‘seco’ donde los picos de
impurezas detectados en el polvo calcinado, permanecieron después del sinterizado. Esos picos
vistos en ~ 33°, 47,5° y 59° fueron asignados a CaTiOs. En valores bajos de angulo de dispersion,
el difractograma mostr6 también un pequefio hombro en la linea de base lo cual evidencio la
presencia de una fase amorfa, que fue observada posteriormente en imagenes de SEM. Concluimos
por lo tanto que el grado de molienda del polvo calcinado es un pardmetro relevante para la sintesis
de piezocerdmicos de BCZT.
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Capitulo 4

Efecto del reemplazo de Zr por Hf en BCZT

Introduccion.

En otra etapa de esta investigacion se prepararon muestras de BCZT y BCHT
(Bao,gsCao.1sHfo,1 Tio,903), es decir, se reemplazé el Zr por Hf. Si bien las caracteristicas quimicas
de ambos elementos son muy similares (Hf esta justo debajo del Zr en la tabla periddica y sus
radios idnicos son Rz*™ = 86 pm y Rus* = 85 pm en coordinacion octaédrica N = 6,
respectivamente) por lo cual no se esperaban grandes diferencias entre ambos ceramicos, se
encontraron algunos resultados sorprendentes. EI Hf actué como una eficaz ayuda de sinterizado
reduciendo esa temperatura (Tsiner) al promover una sinterizacion con fase liquida que pudo
observarse claramente durante el proceso.

En este capitulo y en el proximo no se us6 MnO; como aditivo en la sintesis de los ceramicos
porque el objetivo fue estudiar claramente el reemplazo de iones en la estructura perovskita (Hf
en cap. 4 y Mg en cap. 5), evitando perturbar al incluir un ion multivalente como el Mn.

4.1 Sintesis de ceramicos y caracterizacion morfolégica y estructural.

El procedimiento usado para preparar los polvos fue el habitual, es decir, mezclando BaCOs,
CaCO0s, HfO,, ZrO, y TiO2 en el molino planetario.

Los carbonatos son altamente higroscépicos por lo cual se secaron inicialmente a 230 - 250°C
por 4 h para remover la humedad y luego fueron pesados bien secos, segun la formula
estequiométrica deseada. La mezcla se molié por 12 h (a alta velocidad de rotacion) y luego fue
calcinada durante 4 h a 1250°C. Después se realiz6 una molienda post calcinado de 12 h (a menor
velocidad). Ambos procesos de molienda se realizaron con bolas y jarras de 4gata, las cuales son
maés livianas que las de circona. En este caso, se buscaba evitar efectos indeseables como el
descenso de la posicidn de pico de la curva de constante dieléctrica versus temperatura 'y se penso
en aplicar menor energia en las moliendas. Como se mostré en la seccién anterior (3.3), el grado
de intensidad de la molienda post calcinado es la causa de resultados inadecuados, aleatorios.

Los polvos obtenidos se mezclaron con el binder (3% en peso usando una solucion de PVA'y
alcohol isopropilico) y luego fueron prensados a 150 MPa en discos (¢:10mm x 2mm). Las
pastillas ‘as grown’ fueron sinterizadas a 1300, 1400 y 1500 °C, durante 2 h. La densidad de las
pastillas sinterizadas se midi6 por el método de Arquimedes. Para mensurar su calidad relativa,
se calcularon las densidades tedricas utilizando los valores de parametros de red obtenidos por
difraccion de rayos Xy se obtuvieron valores de 5,94 g/cm® paraBCHT y 5,72 g/cm?® para BCZT.

Para caracterizar otras propiedades relevantes de ambas ceramicas se realizaron las mediciones
habituales (difraccién de rayos X, SEM, ciclos de histéresis, mediciones de dss ¥ &) vy, en
particular, se realiz6 espectrometria Raman.
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Los dos materiales mostraron diferencia en la formacién de la estructura perovskita. La Figura
4.1a muestra los difractogramas de rayos X de polvos preparados mediante mezcla de los
precursores quimicos (sin aplicar una molienda intensa) y posterior calcinado a 1250 °C por 4 h.
En el difractograma del BCZT se observan picos adicionales en ~ 30°, 33°, 47,5°, 54° y 59°
mientras que no se detectaron fases secundarias en el difractograma del BCHT. Esto indica que
el Hf como sustituto en el sitio B facilita la formacion de la fase perovskita. Ademas los picos de
difraccién para el BCHT son mas finos que los del BCZT lo cual sugiere una mejor cristalizacién
y mayor tamafo de cristalitos en aquel material. Este Gltimo punto se confirma con las imagenes
SEM de los polvos calcinados. Se ve que el polvo de BCZT consiste de particulas con tamafios
menores que 1 pum (Fig. 4.1b) mientras que los cristalitos de BCHT tienen un tamarfio
notablemente mayor y se muestran fuertemente unidos por notorios cuellos de sinterizado (Fig.
4.1c).
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Figura 4.1. a) Difractogramas de RX de polvos calcinados a 1250 °C por 4 h. b) Imagen SEM de polvo
calcinado de BCZT. c) Imagen SEM de polvo calcinado de BCHT. d) Dilatometrias de polvos ya calcinados
a 1250 °C. El recuadro compara la dependencia con la temperatura de la velocidad de contraccién en
ambas muestras
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Para comparar el proceso de densificacion de ambos materiales, en la Figura 4.1d se muestran
las curvas dilatométricas para pastillas preparadas desde polvos calcinados a 1250°C y molidos
por 12 h. La densificacion comienza en temperaturas mayores a 1100°C mostrando maximos
locales de velocidad de contraccion en 1250°C para BCHT y 1170°C para BCZT. Sin embargo,
ambas curvas se cruzan en ~1300°C lo cual indica que la contraccion en BCHT es mayor que la
del BCZT arriba de esa temperatura de trabajo. Este comportamiento térmico de la contraccion
sugiere que el Hf, como dopante del sitio B, acrecienta la densificacion en muestras sinterizadas
a temperaturas mayores gue 1300°C. Una fase liquida podria estar presente en BCZT entre 1100
y 1300°C y, a partir de alli, se recristalizaria. En cambio, en nuestra temperatura de trabajo (1300-
1500°C) el BCHT esta en plena densificacion asistido por el sinterizado en fase liquida, que se
observaréa en fotografias SEM més adelante.

La Figura 4.2 muestra los difractogramas de rayos X de ceramicas sinterizadas a 1300°C y
1400°C en los cuales no se observan fases secundarias. No se aprecian diferencias en las
posiciones de picos de ambos espectros lo que indica que el reemplazo de Zr por Hf no afecta
practicamente las constantes de red. Por otro lado, en los ceramicos de BCHT los picos son apenas
un poco mas agudos que en los de BCZT. Esto difiere de lo visto en la Fig. 4.1 correspondiente a
los polvos calcinados puesto que ahora los tamarios de granos (ver Tabla 4.1 y Fig. 4.7 a) en los
dos cerdmicos no difieren tanto como en los polvos calcinados de ambos compuestos.
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Figura 4.2. Difractogramas de rayos X para cerdmicos de BCHT (a) y BCZT (b) sinterizados a las
diferentes temperaturas alli indicadas.

En este caso, se estudiaron propiedades estructurales a escala local usando espectroscopia
Raman.

La Figura 4.3a compara los espectros Raman de temperatura ambiente de ceramicos de BCZT
y BCHT sinterizados a 1400 °C. Ambos espectros son bastante similares entre si y también muy
parecidos a los de BaTiOs [1 — 3]. La asignacion de modos fondnicos corresponde a la simetria
tetragonal del BaTiOs, para el que los modos fondnicos se descomponen en ocho ramas en el
punto I': T' = 3A; + 4 E + 1 B; [4]. Las frecuencias de los fonones se obtuvieron por deconvolucion
de los modos de vibracion, usando funciones Lorentzianas para ajustar. Después de refinamientos
por minimos cuadrados, las frecuencias resultantes fueron: 111, 133, 168, 231, 294, 521, 533 y
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749 cm* para BCHT y 112, 132, 164, 227, 295, 519, 532 and 747 cm™* para BCZT. Claramente
ambos conjuntos de frecuencias son muy similares. También se han obtenido frecuencias
similares mediante célculos de primeros principios para fonones de punto I" en BaZrO3; y BaHfO;
[5]. Las Figuras 4.3b y ¢ muestran la evolucion de los espectros Raman con la temperatura y alli
aparecen sefiales caracteristicas de transiciones de fase en sus estructura fina, como ocurre en
general en cerdmicos basados en BaTiOs.
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Figura 4.3. Espectros Raman de cerdmicos sinterizados a 1400 °C. a) Comparacion de los espectros a
temperatura ambiente de los dos ceramicos. b) Evolucion térmica del espectro Raman de BCHT. c)
Evolucion térmica del espectro de BCZT. d) Intensidad del modo B, en funcidn de la temperatura en ambas
muestras.

En este caso, esas sefiales se observan como evidencias débiles en ~160 y ~300 cm? y la
transicion de fase tetragonal a cubica puede inferirse de la pérdida de intensidad de aquellas lineas
vibracionales en 100 °C. Para profundizar este estudio, el modo B; en ~300 cm™* se ha ajustado
en diferentes temperaturas para brindar los datos de amplitud en funcién de temperatura
mostrados en Fig. 4.3d. Una firma caracteristica de la transicion de fase se ve claramente en la
pérdida de intensidad de esta linea vibracional. La Figura 4.3d indica que el reemplazo de Zr por
Hf practicamente no afecta la temperatura de Curie, aunque no podamos determinar precisamente
dicha temperatura (la intensidad de las lineas vibracionales todavia se observan en temperaturas
superiores a Tc en ceramicos de BCZT [6]).
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En resumen, la estructura cristalina y propiedades vibracionales de BCHT y BCZT son muy
similares. Podemos entender esto desde la gran similaridad en cuanto a sus propiedades quimicas
(el Hf esta debajo del Zr en la tabla periddica) y sus radios iénicos (R(Zr**) = 86 pm and R(Hf**)
= 85 pm para 6-iones en coordinacion octaédrica). A pesar de esto, las diferencias en el proceso
de sinterizado ya discutidas afectan el desarrollo microestructural y las propiedades eléctricas de
los cerdmicos.

4.2 Caracterizacion dieléctrica, ferro y piezoeléctrica de las ceramicas.

La Figura 4.4 muestra la dependencia de la constante dieléctrica de las ceramicas de BCHT y
BCZT sinterizadas en 1500 (a), 1400 (b) y 1300°C (c). Las correspondientes pérdidas dieléctricas
se grafican en la Figura 4.4d. Los datos mostrados en estas figuras fueron tomados durante el
proceso de calentamiento y enfriamiento del tratamiento térmico. Puede apreciarse una histéresis
térmica de ~10 °C. Mediciones realizadas en varias frecuencias (500 Hz, 1 kHz, 100 kHz y 1
MHz) no se muestran para mantener la claridad de visualizacion; sélo se ve la curva de 10 kHz.
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Figura 4.4. Constante dieléctrica y pérdidas dieléctricas (Tan o) en funcion de la temperatura para
ceramicos de BCZT y BCHT sinterizados en distintas temperaturas: (a) 1500, (b) 1400y (c) 1300 °C. Estas
tres primeras figuras, muestran la evolucion para procesos de calentamiento (simbolos llenos) y de
enfriamiento (simbolos abiertos) y corresponden a 10 kHz. (d) Pérdidas dieléctricas de todas las muestras.
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La ceramica de BCHT exhibe dos picos de transiciones de fase. El primero se asocia a la
transicion de fase O-T cercana a 35°C; concordantemente se observan anomalias (picos pequefios)
en las pérdidas dieléctricas. El segundo pico en ~ 94°C corresponde a la transicién de fase T-C.
La temperatura de Curie para el BCZT es practicamente la misma, 96°C. Estos resultados
acuerdan con estudios previos [7, 8, 9]. Sin embargo, es destacable que el pico ferroeléctrico es
maés alto y fino cuando el Hf reemplaza al Zr en la estructura lo que indica diferentes tamafios de
grano [10]. Otro hecho relevante es que las pérdidas dieléctricas para la cerdmica de BCHT son
menores que aquellas de BCZT para todo el rango de temperaturas y frecuencias evaluadas.

En la Figura 4.5 se observa el comportamiento en frecuencia de la constante y de las pérdidas
dieléctricas en ambos ceramicos. Se aprecia en los dos, una respuesta bastante plana en la
constante dieléctrica y, por otra parte, menores pérdidas en BCHT que en BCZT en todo el rango
de frecuencias empleado. Ademas, nuevamente se aprecia la menor calidad de las muestras
sinterizadas a 1300°C.
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Figura 4.5. Constante dieléctrica y pérdidas versus frecuencia a temperatura ambiente para ceramicos de
BCZT y BCHT.

En la Figura 4.6 se muestran las curvas de histéresis de polarizacién a temperatura ambiente
de las cerdmicas sinterizadas a 1400°C. Es evidente que el Hf produce una notable reduccion del
campo coercitivo (Ec); mientras para el BCZT su valor es aproximadamente 370 V/mm, éste se
reduce a 200 VV/mm para el BCHT. Esta caracteristica podria relacionarse con la disminucion de
las pérdidas dieléctrica observada en las ceramicas basadas en Hf, lo que indica un descenso en
la concentracion de vacancias de oxigeno. Las vacancias de oxigeno afectan el movimiento de las
paredes de dominios al apantallar las cargas de polarizacion que producen ‘pinning’ (anclaje) de
dichas paredes. Con respecto a la polarizacion remanente (P;), se ve que permanece practicamente
inalterada.
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Figura 4.6. Ciclos de histéresis de BCHT y BCZT sinterizados a 1400 °C, medidos a 50 Hz.

Los ciclos de histéresis ferroeléctrica para las muestras sinterizadas a 1300°C y 1500°C son
similares y sus correspondientes valores de P,y Ec se presentan en la Tabla 4.1. En la tabla se
incluyen ademas los valores comparativos de las densidades, tamafios promedio de grano y
coeficientes piezoeléctricos ds3 de ambos materiales, para las dos temperaturas de sinterizacion.
Como se aprecia, los valores de ds3 son mayores para la ceramica de BCHT en ambas temperaturas
de tratamiento siendo el maximo valor 380 pC/N para la muestra sinterizada a 1400°C. En las
muestras sinterizadas a 1500° C, los valores de ds3 decaen y podria deberse a un aumento del
tamario de poros incluidos.

Temp. | BCHT BCZT
°C) o TGP ds Pr E. o TGP ds Pr Ec
(%)  (um) (PC/m) (uClcm?) (V/mm) | (%)  (um) (pC/m) (uClem?) (V/mm)
1300 96,3 4,2 260 6,1 220 94,5 3,2 190 5,4 375
1400 98,5 9,6 380 8,2 200 97,3 6,2 350 7,5 360
1500 97,1 10,8 300 6,9 330 96,0 55 280 6,8 460

Tabla 4.1. Densidad relativa porcentual (orer) con respecto a la tedrica, tamafio de grano promedio (TGP),
polarizacién remanente (Pr) y campo coercitivo (Ec) de los ceramicos de BCHT y BCZT para las diferentes
temperaturas de sinterizacion: 1300, 1400 y 1500 °C.
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En las Figuras 4.7 a 'y b se observan la evolucion de algunos de los parametros descriptos en
la Tabla 4.1 con el objeto de dar mas claridad a los resultados.
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Figura 4.7a. Comportamiento de la densidad relativa y el tamafio de grano promedio en cerdmicos de
BCHT y BCZT en funcion de la temperatura de sinterizado.
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Figura 4.7b. Variacion de la polarizacién remanente y el campo coercitivo en cerdmicos de BCHT y BCZT
en funcidn de la temperatura de sinterizado.

Las diferencias observadas en las propiedades eléctricas pueden atribuirse al desarrollo de la
microestructura de los ceramicos. En la Figura 4.8 se muestran iméagenes SEM de las superficies
de las ceramicas de BCHT (a) y BCZT (b), sinterizadas a 1400°C. Claramente, el reemplazo de
Zr por Hf genera una microestructura mas densa y con mayor tamafio de grano (~ 10 umy 6 um
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para BCHT y BCZT respectivamente). Es mas, los granos en BCHT parecen mas pegados, unidos
formando un ‘piso de baldosas’ mas compacto. La medicion de densidad relativa de las cerdmicas
avala esta imagen: 98,5 % para BCHT y 97,3 % para BCZT.

Los mayores crecimiento de grano y la eliminacién de poros en el BCHT se pueden atribuir a
un proceso de sinterizado con fase liquida [11]. La Fig. 4.8a muestra la presencia de fase liquida
en la region intergranular de la ceramica que no se divisa en la muestra de BCZT (Fig, 8b).

Figura 4.8. Iméagenes SEM de la morfologia superficial de ceramicos de: a) BCHT y b) BCZT, sinterizados
en 1400 °C. Las flechas rojas sefialan la fase liquida retenida en la region intergranular.

La presencia de esa fase liquida puede inferirse también del difractograma de rayos X

mostrado en la Fig. 4.8c donde el hombro de la linea base del espectro, sefiala la existencia de una
fase amorfa.
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Figura 4.8c. Difractograma de rayos X de angulo pequefio de los cerdmicos sinterizados a 1400 °C.
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Se concluye gue un proceso de sinterizacion con fase liquida promueve un empagquetamiento
maés efectivo de los granos, mejorando la microestructura y las propiedades eléctricas de las
cerdmicas de BCHT.

4.3. Discusion de resultados.

4.3.1. Efecto de la temperatura de sinterizado sobre la micro-morfologia de los cerdmicos
BCZT y BCHT.

En las Figuras 4.9 y 4.10 se muestra el comportamiento de la morfologia de los ceramicos de
BCHT y BCZT en funcion de la temperatura de sinterizado.

Varios aspectos son destacables. Por un lado se observa el pequefio tamafio de grano (3- 5 um)
en las muestras sinterizadas a 1300 °C debido puesto que esta temperatura es baja para activar un
adecuado proceso de sinterizacion (granos algo deformes, es decir, con formas alargadas, caras
poliédricas poco desarrolladas). Esto acuerda posteriormente con las malas propiedades eléctricas
obtenidas en general sobre ellas. También en estas fotografias se aprecia muy claramente la
presencia de una fase liquida muy desparramada en la regidn de contacto entre granos e incluso
cubriendo casi totalmente alguno de ellos.

En las muestras sinterizadas a 1400 y 1500 °C ya los granos estan bien conformados y su
tamafio aumenta (alcanza y supera los 10 um en promedio). La fase liquida ahora es casi
imperceptible y se manifiesta como un ‘reborde delgado’ que rodea las superficies de contacto
entre granos. Como ya se dijo, las propiedades dieléctricas en estas muestras superan ampliamente
las de las muestras sinterizadas a 1300 °C. El sinterizado con ayuda de fase liquida transitoria
explica el ligero aumento de las propiedades piezoeléctricas ya sefialado en las ceramicas de
BCHT.

Sin embargo, tanto para BCHT como para BCZT, las muestras sinterizadas a 1500 °C
presentaron un leve deterioro de las propiedades piezo y dieléctricas con respecto a las
sinterizadas a 1400 °C. Observando las fotos correspondientes a BCZT y BCHT sinterizadas a
1500 °C (Fig. 4.9 b y ¢) y comparando con las respectivas de 1400 °C (Fig. 4.10 b y ¢) se podria
especular con una mayor cantidad y/o tamafio de poros en aquellas muestras provocados por un
exceso de temperatura de sinterizacion. Una vez llegado al estado de mayor densificacion de la
muestra y consecuente menor tamario de poros incluidos (1400 °C en este caso), un aumento de
la temperatura de sinterizado aumentaria la presion del gas atrapado en cada poro provocando su
reacomodamiento y probable crecimiento.
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a) BCHT 1300C

b) BCHT 1400C

c) BCHT 1500C

Figuras 4.9 a, b y c. Imagenes de SEM de la superficie de muestras de cerdmicos de BCHT
correspondientes a diferentes temperaturas de sinterizado: d) 1300°C, €) 1400°C y f) 1500°C. Obs.: en
cada figura, la foto de la derecha es una magnificacién de la de su izquierda.
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a) BCZT 1300C

b) BCZT 1400C

Figuras 4.10 a, b y c. Imagenes de SEM de la superficie de muestras de cerdmicos de BCZT
correspondientes a diferentes temperaturas de sinterizado: a) 1300°C, b) 1400°C y c) 1500°C. Obs.: en
cada figura, la foto de la derecha es una magnificacién de la de su izquierda
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4.3.2. Estudio tomogréfico de rayos X en ceramicos de BCHT y BCZT.

Con el objeto de indagar en la evolucién de la porosidad con la temperatura de sinterizado se
realiz6 un estudio tomografico con radiacién X para medir la concentracion de poros en estos
ceramicos. Tal estudio se efectué en el INTI de Rafaela, con un tomdgrafo industrial de alta
resolucion L2-END-544 que tiene una resolucion méaxima de 10 um para el tamafio de defectos.

Dada la resolucion del tomografo y el tamafio de grano de nuestras muestras ceramicas (< 20
um) era de esperar no poder resolver los poros en el material que se supondrian del orden de 1 -
5 um o menores.

EnlaFigura4.11y 4.12 se ven las tomografias para las muestras cerdmicas de BCZT y BCHT
en dos temperaturas de sinterizacion: 1400 °C y 1500 °C.
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Figura 4.11. Tomografias de muestras ceramicas de BCZT sinterizadas a 1400°C (a) y 1500°C (b) en 2
vistas tridimensionales para cada una. Vista de corte frontal (2D) de esas mismas muestras: (c) y (d), 1400
y 1500°C respectivamente.
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Figura 4.12. Tomografias de muestras ceramicas de BCHT sinterizadas a 1400°C (a) y 1500°C (b). A la
derecha de cada una se muestra un zoom de la vista tridimensional correspondiente para detallar la forma
de las inclusiones. Vista de corte frontal (2D) de esas mismas muestras: (c) y (d), 1400 y 1500°C
respectivamente.

Sorprendentemente se observaron inclusiones o ‘poros’ de dimensiones del orden de 50 a 300
um de ‘diametro’, como se detallard mas adelante en esta seccion. Estas dimensiones son muy
grandes comparadas con los granos de nuestros ceramicos por lo cual esas inclusiones o defectos
deben ser inhomogeneidades del material que presentan distinta absorciéon a los rayos X del
tomografo. Esta hip6tesis puede ser avalada al comparar con fotografias de muestras cortadas o
fracturadas donde se observan, con cierta dificultad, granos regulares de BCZT, pequefios
nanocubos de CaTiO;z y algunas estructuras amorfas (ver Figuras 4.13 a-d). La dificultad
mencionada se debe a que al fracturar o cortar los cerdmicos se formo una costra uniforme (similar
a un revoque de yeso) que ocultaba la morfologia interna del material.
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() BCZT 1400°C (b)

HV wD det | HFW HV mag WD det | HFW | —m——— m
10.00 kV 11.0 mm|LFD|1.50 mm SEM-EDS osario-Argentina 10.00 kV/5 000 x |11.1 mm|LFD |60.0 ym SEM-EDS La osario-Argentina

©) BCZT 1500°C (d)

Figura 4.13. Imagenes SEM de muestras de BCZT fracturadas o cortadas con sierra diamantada, con baja
magnificacion (90x - 5000x). (a) y (b) cer&mico sinterizado a 1400°C; (c) y d) muestra sinterizada a
1500°C. Apreciar las diferencias de escala. Los nimeros rojos se explican en el texto.

En las Figuras 4.13 (a) y (c) justamente se observan grietas o poros irregulares de dimensiones
hasta aproximadamente 200 um de longitud embebidas en una estructura uniforme grisécea,
producida por el barrido del material tras el corte o fractura de la muestra. Estas son compatibles
en dimensiones con los defectos revelados en las tomografias. Parecen fallas producidas por el
corte.

Asimismo, en las Figuras 4.13 (b) y (d) (que son magnificaciones de sus respectivas fotos
contiguas) se observan poros relativamente pequefios, ¢: 10 — 20 um, (1) y regiones de
composicion diferente (2), dentro de ventanas de la costra uniforme o debajo de ella. Las
diferencias de composicion se deducen del cambio de nivel de grises en la fotos de tipo BSED
(dispersion de electrones en retroceso) donde los grises oscuros indican menor nimero atomico
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del elemento dispersante. Los poros pequefios del tipo (1) podrian ser remanentes de la
evaporacién del binder luego de reacomodarse tras el sinterizado.

Por otra parte, se debe resaltar que en la muestra de BCZT sinterizada a 1400°C (Fig. 4.13 b)
no se aprecian inhomogeneidades (2) y si aparecen en la ceramica sinterizada a 1500°C (Fig. 4.13
d).

mag ) de
ario-Argentina 0 10 000 x | 10.4 mm| BSE S rgentina

©) BCHT 1500°C (d)

Figura 4.14. Imégenes SEM de muestras de BCHT fracturadas o cortadas con sierra diamantada, con alta
magnificacion (4000x - 10000x). (a) y (b) ceramico sinterizado a 1400°C; (c) y d) muestra sinterizada a
1500°C. La fotografia (d) es un zoom de la region sefialada en (c). Los nimeros rojos se explican en el
texto.

Al analizar las muestras de BCHT (Fig. 4.14 a-d) se destaca claramente la presencia de los
nanocubos presumiblemente de CaTiOs (1), regiones amorfas (2) y granos de BCHT completos
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y cortados (3). Esto es muy comparable a la Fig. 3.29 b de la seccion 3.3 donde, tras analizar el
efecto de una molienda intensa post calcinado, hemos demostrado que esas inhomogeneidades
aparecian claramente en BCZT (en esas tres formas) en la superficie de los ceramicos.

La Figura 4.15 aporta otras imagenes panoramicas de muestras de BCHT y BCZT sinterizados
en 1400°C con un intenso grado de molienda (que fueron preparadas anteriormente, no
correspondientes al muestreo ceramico estudiado en este capitulo 4) y se aprecian inclusiones
amorfas con dimensiones lineales del orden de 100 um, en la morfologia superficial de las
pastillas.

.02 T £ 7 < = Lot o . L b e
Y mag WD ——— det 111/2016 mag 100 pm
20.00 kV /500 x 10.0 mm | BSED | 600 pm BSED | 11:27:48 AM |10.00 kV| 300 pm |11.9 mm| 1 000 x Quanta FEG

Figura 4.15. Ceramicos de BCHT (a) y BCZT (b) con alto grado de molienda post calcinado (24 hy 12 h,
respectivamente), sinterizados a 1400 °C.

En la preparacion mas reciente de estos materiales (BCHT y BCZT) posiblemente se hayan
generado inhomogeneidades que quedaron ocluidas en el interior de los mismos luego del
sinterizado, ya que no fueron advertidas en nuestros escaneos SEM que siempre fueron
superficiales. Debemos recordar (ver seccion 4.1) que estas muestras fueron preparadas moliendo
durante 12 h tras calcinar y este procedimiento, si bien queria reducir la posibilidad de alterar la
estequiometria del compuesto, pudo haber sido demasiado intenso a pesar de todo. Més aln, en
los momentos de sintetizar estos cerdmicos con Hf no habiamos llegado a las conclusiones de los
estudios del efecto del grado de intensidad de esta molienda sobre las propiedades de las muestras.
Por esta razon, los tiempos de molienda post calcinado usados desde entonces en la preparacion
de ceramicos fueron de 6 h, con baja velocidad de rotacion en el molino planetario.

A continuacion, analizamos la distribucion de defectos observando las Figuras 4.16 a) - d) que
presentan el nimero de defectos de cada didmetro en las diferentes muestras estudiadas.

En todas las distribuciones se ven poblaciones dominantes entre 100 y 250 um, con forma de
campana bastantes simétricas. Las principales diferencias a destacar son: las muestras sinterizadas
a 1400°C (Fig. 4.16 a y b) tienen menor cantidad de defectos (en ese rango de dimensiones) que
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sus contrapartes tratadas a 1500°C (Fig. 4.16 c y d), especificamente: 12-14 cuentas en el didmetro
medio para muestras tratadas a 1400°C contra ~ 80 en las otras de 1500°C.

Otro aspecto notorio es que la muestra de BCZT sinterizada a 1500°C no tiene la misma
simetria en su distribucion que las otras, presentando una elevada cantidad de defectos menores,
en el rango 40 a 100 um.
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a) BCHT sinterizado a 1400 °C. Eje de ordenadas: cuentas; eje de abscisas: didmetro (zm).
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Close
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b) BCZT sinterizado a 1400 °C. Eje de ordenadas: cuentas; eje de abscisas: didmetro (um).
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[ Propetties of Porosity/inclusion analysis (VGDefX/Only threshold): Analysis 1 of Volume 1 o X

“

Options Intervals

Color |From color bar ¥ Ordnate scaiing inéar ~ Binning | Manual

Voids/Inclusions

c) BCHT sinterizado a 1500 °C. Eje de ordenadas: cuentas; eje de abscisas: diametro (xm).
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d) BCZT sinterizado a 1500 °C. Eje de ordenadas: cuentas; eje de abscisas: diametro (zm).

Figura 4.16. Estadistica de distribucion de inclusiones para BCZT y BCHT sinterizados en 1400 y 1500°C.

Por otra parte, puede verse en estas estadisticas que el porcentaje de inclusiones no supera el
3% en nuestras ceramicas sinterizadas a 1500°C y es algo inferior a 0,5% en las muestras
sinterizadas a 1400°C. Esto concuerda con las mediciones de densidad reportadas en la Figura
4.7a que indican un descenso de la misma en la muestra sinterizada a 1500 °C.

En el caso de la muestra de BCZT tratada a 1400°C el porcentaje de inclusiones resulto ser la
mitad del de la muestra de BCHT sinterizada a esa misma temperatura, lo cual indica que la
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presencia de fase liquida en el sinterizado de esta Gltima puede ser la causa de mayor retencion
de fases amorfas 0 inhomogeneidades, visualizadas como defectos.

Otro tema interesante es el siguiente: en un parrafo anterior se ha destacado la palabra
‘diametro’ entre comillas. En realidad estas inclusiones no son mayormente esféricas como puede
apreciarse en el analisis de esfericidad de las mismas: son bastante irregulares y muchas veces
alargadas. En la Figura 4.17 se demuestra este hecho.

Ordnate feature Spheriaty

b) BCZT 1500C. Eje de ordenadas: esfericidad; eje de abscisas: diametro («m).

139



Capitulo 4

¢) BCHT 1400C. Eje de ordenadas: esfericidad; eje de abscisas: didmetro (um).

Ordinate feature  Sphericity

d) BCHT 1500C. Eje de ordenadas: esfericidad; eje de abscisas: didmetro (zm).

Figura 4.17. Relacion entre esfericidad y diametro de las inclusiones o defectos presentes en las dos
ceramicas (BCZT y BCHT) sinterizadas en 1400 y 1500°C.

Claramente las inclusiones o defectos de mayor ‘diametro’ o ‘volumen’ presentan menor
esfericidad. Justamente estas formas irregulares pueden distinguirse facilmente en los zooms de
la Fig. 4.12 a) y b) y tienen el mismo comportamiento, a mayor volumen menor esfericidad del
defecto.
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4.4. Principales resultados del capitulo.

Se prepararon muestras de BCZT y BCHT (BayCai.yHf1xTixO3), es decir, se reemplazo el Zr
por Hf en el sitio B. Si bien las caracteristicas quimicas de ambos elementos son muy similares,
mostramos que el Hf actué como una eficaz ayuda de sinterizado reduciendo esa temperatura
(Tsinter) @l promover una sinterizacion con fase liquida que pudo observarse claramente durante el
proceso. Al analizar las dilatometrias de ambos cerdmicos (BCZT y BCHT), el comportamiento
térmico de la contraccion sugiere que el Hf, como dopante del sitio B, acrecienta la densificacion
en muestras sinterizadas a temperaturas mayores que 1300°C. Una fase liquida podria estar
presente en BCZT entre 1100y 1300°C vy, a partir de alli, se recristalizaria. En cambio, en nuestra
temperatura de trabajo (1300-1500°C), el BCHT esta en plena densificacion asistido por el
sinterizado en fase liquida, que puede observarse en las fotografias SEM superficiales.

En cuanto a la variacion de la constante dieléctrica con la temperatura, observamos que la
temperatura de Curie practicamente no cambia al sustituir Zr por Hf. El pico de transicion
ferroeléctrica es sin embargo mas alto y fino para el BCHT lo que indica un tamafio de grano
mayor. Otro hecho relevante es que las pérdidas dieléctricas para la cerdmica de BCHT son
menores que aquellas de BCZT para todo el rango de temperaturas y frecuencias evaluadas. El
reemplazo de Zr por Hf produce ademas una notable reduccion del campo coercitivo (Ec);
mientras para el BCZT su valor es aproximadamente 370 VV/mm, éste se reduce a 200 V/mm para
el BCHT. Esta caracteristica podria relacionarse con la disminucion de las pérdidas dieléctrica
observada en las ceramicas basadas en Hf, que indica un descenso en la concentracién de
vacancias de oxigeno. Los valores del coeficiente piezoeléctrico ds; son mayores para la ceramica
de BCHT en todas las temperaturas de tratamiento, siendo el méximo valor 380 pC/N para la
muestra sinterizada a 1400°C. En las muestras sinterizadas a 1500° C, los valores de ds3 decaen y
podria deberse a un aumento del tamafio de poros incluidos.

Las diferencias observadas en las propiedades eléctricas pueden atribuirse al desarrollo de la
microestructura de los ceramicos. El reemplazo de Zr por Hf genera una microestructura mas
densa y con mayor tamafio de grano (~ 10 um y 6 um para BCHT y BCZT, respectivamente).
Los granos en BCHT parecen méas pegados, unidos formando un ‘piso de baldosas’ mas compacto
y, en cambio en BCZT, los granos parecen adoquines apoyados que dejan ver mas intersticios
entre ellos. La medicion de densidad relativa de las ceramicas apoya esta interpretacion: 98,5 %
para BCHT y 97,3 % para BCZT. El mayor crecimiento de grano y la eliminacién de poros en el
BCHT se pueden atribuir a un proceso de sinterizado con fase liquida. Esta puede apreciarse (en
imagenes SEM) en la regidn intergranular de esa ceramica y no se divisa en la muestra de BCZT.

Utilizando la técnica de tomografia de rayos X, se observaron inclusiones o ‘poros’ de
dimensiones del orden de 50 a 300 um de ‘diametro’ en ambos ceramicos BCZT y BCHT. Dado
el gran tamafo de estas imperfecciones o defectos deben ser inhomogeneidades del material que
presentan distinta absorcion a los rayos X del tomégrafo. Al comparar con fotografias de muestras
cortadas o fracturadas se observaron granos regulares de perovskita, pequefios nanocubos de
CaTiOs y algunas estructuras amorfas. Imagenes panoramicas de muestras de BCHT y BCZT
sinterizados en 1400°C con un intenso grado de molienda (que fueron preparadas anteriormente,
no correspondientes al muestreo ceramico estudiado en este capitulo 4) muestran inclusiones
amorfas con dimensiones lineales del orden de 100 um, en la morfologia superficial de las
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pastillas. En la preparacidn reciente de estos cerdmicos posiblemente se hayan generado
inhomogeneidades que quedaron ocluidas en el interior de los mismos luego del sinterizado, ya
que no fueron advertidas en nuestros escaneos SEM que siempre fueron superficiales. En todas
las distribuciones estadisticas de inclusiones en ambos ceramicos se ven poblaciones dominantes
entre 100 y 250 um de didmetro, con forma de campana bastantes simétricas. El porcentaje de
defectos no supera el 3% en nuestras ceramicas sinterizadas a 1500 °C y es algo inferior a 0,5%
en las muestras sinterizadas a 1400°C. En la muestra de BCZT tratada a 1400°C el porcentaje de
ellas resulta ser la mitad del de la muestra de BCHT sinterizada a esa misma temperatura.
Finalmente, las inclusiones o defectos de mayor volumen presentan menor esfericidad.
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Capitulo 5

Efecto del reemplazo de Ca por Mg en BCZT
Introduccion.

Las propiedades de ferroeléctricos mixtos resultan muy interesantes debido a que pueden
modificarse mediante efectos colectivos inducidos por impurezas. Un punto paradigmatico es el
rol de impurezas fuera de centro (off center) en sistemas que sufren transiciones de fase
estructurales [1-4], particularmente importantes debido a recientes hallazgos de piezoeléctricos
libres de Plomo. Por ejemplo, la adicion de pequefias cantidades de Li en una matriz ferroeléctrica
de NaosKosNbO; produce un incremento de sus propiedades piezoeléctricas y electromecanicas
[5, 6]. Debido a la diferencia entre radios idnicos, los pequefios iones de Litio toman posiciones
descentradas a lo largo de las seis direcciones [001] equivalentes con un desplazamiento de hasta
un cuarto de longitud de la constante de red [3]. Asi, las impurezas fuera de centro afectan
fuertemente las temperaturas de transicién de la matriz ferroeléctrica huésped debido a un
acoplamiento entre la dinamica de relajacion del Li y la polarizacién macroscopica del material.
En consecuencia, el rol de las impurezas de Li es crucial en niobatos alcalinos siendo responsable
de un incremento en la temperatura de Curie y de la formacion de un borde de fase morfotrépico
a temperatura ambiente [6 - 8]. Por el contrario no se ha investigado detalladamente el efecto de
impurezas fuera de centro en piezocerdmicos basados en BaTiOs. Este hecho nos ha inspirado a
investigar el rol de impurezas de Mg?* en sitio A en ceramicos de BaZro1Tio,sOs, aprovechando
la linea de trabajo desarrollada en esta tesis.

El trabajo consistié en preparar cerdmicos, caracterizarlos estructural y morfoldégicamente, asi
como también explorar sus propiedades eléctricas. Paralelamente, nuestro laboratorio tiene una
vasta experiencia en el desarrollo de modelos computacionales de potenciales interatomicos para
investigar diferentes propiedades eléctricas de solidos cristalinos. Entonces, una vez fabricados y
caracterizados los ceramicos de BZT dopados con Mg en sitio A, se compararon los resultados
experimentales de los diagramas de fase versus composicién con los valores obtenidos por
simulacién computacional realizada por investigadores de nuestro laboratorio.

5.1. Estudio de dopaje de ceramicos de BZT con Mg.

5.1.1. Sintesis y caracterizacion morfolégica y estructural de las cerdmicas.

Para la sintesis de los polvos de BZT dopados con Mg se utilizaron como precursores BaCOs,
CaCOg3, MgO, ZrO; y TiO,. Se prepararon polvos molidos de las siguientes composiciones:
MgxBai-xZro.1Tio90s con x = 0; 0,01; 0,02; 0,03; 0,05; 0,07 y 0,15 (hominados desde ahora como
BZT-100.x) y fueron calcinados a 1000, 1100 y 1200°C durante 4h. Luego se los molio
manualmente en mortero de &gata y fueron mezclados con una solucion binder de PVB. Se
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prensaron uniaxialmente en la forma tipica de pastillas y éstas fueron sinterizadas a 1250 °C y
1400 °C por 4h, en aire.

La tendencia del Mg a descentrarse como impureza en el sitio A de una matriz de BZT fue
testeada por calculos ab initio realizados con el método LAPW (Ondas planas aumentadas
lineales), implementadas en el codigo WIEN2K [9]. Los efectos de intercambio y correlacion se
trataron dentro de la aproximacién de gradiente general (GGA) usando la parametrizacion de Wu
y Cohen [10].

Un efecto interesante observado por la incorporacién del Mg en BZT se manifestd en el
proceso de formacion de la estructura perovskita y en la densificacion de las muestras ceramicas.
En la Figura 5.1 pueden verse los difractogramas de rayos X de polvos de BZT-0 (a) y BZT-5 (b)
preparados en tres temperaturas de calcinado diferentes. Claramente el dopaje con Mg facilita la
formacién de una Unica estructura perovskita. Las muestras de BZT dopadas con Mg calcinadas
a 1100 °C y 1200 °C no muestran fases secundarias mientras la muestra de BZT-0 presenta picos
adicionales para las tres temperaturas de calcinacién. Los picos de difraccién son més angostos
lo cual indica una mejor cristalizacién de los polvos.

En la Figura 5.1 (c) se aprecian las curvas dilatométricas para pastillas preparadas a partir de
polvos calcinados a 1100 °C, que se eligié como la temperatura de calcinacion. La densificacion
se incrementa abruptamente (~20%) en el rango 1250 — 1400 °C por lo cual se eligieron estas dos
temperaturas para sinterizar los ceramicos y comparar resultados. Claramente el dopaje con Mg
afecta la contraccion del material mejorando la densificacion en este rango de temperaturas.
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Figura 5.1. Difractograma de rayos X de polvos
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La Figura 5.2 muestra los difractogramas de rayos X de ceramicos con distintas composiciones
de Mg sinterizados a 1250 °C (a) y 1400 °C (b). Una ampliacion de los espectros de esta figura
(no mostrada aqui) permite ver que cerdmicos con contenidos inferiores a 2% de Mg presentan
una unica estructura perovskita sin evidencia de fases secundarias lo cual indica que el Mg forma
solucion solida en BZT en ese rango de composiciones. En cambio, BZT-2 y composiciones
mayores presentaron fases secundarias observadas como picos adicionales de baja intensidad en

sus espectros (ver Fig. 5.5).
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Figura 5.2. Difractogramas de rayos X de ceramicos con distinto contenido de Mg sinterizados en a)
1250°C y b) 1400°C.

En la Figura 5.3 se pueden ver las imdgenes SEM de las superficies sin tratar de muestras
sinterizadas en 1250 °C. La cantidad de Mg incorporada evidentemente afecta el desarrollo de la
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microestructura. La Figura 5.3 a) nos muestra mayormente granos sub-micrométricos en las
muestras de BZT puro donde aparecen algunos poros. Los cerdmicos de BZT-1 (Fig. 5.3 b) y
BZT-3 (Fig. 5.3 c) presentan estructura similar pero mayor tamafio de grano (2 - 5 pm). En
cambio, la morfologia superficial cambia notoriamente para un contenido de 5% de Mg (Fig. 5.3
d), donde se observa una distribucion de grano bimodal con un crecimiento de grano anormal
(granos grandes) junto con algunas estructura con forma de varilla. Mediante analisis de
espectroscopia de dispersion de electrones (EDS) se ve que esas “varillas’ son ricas en contenido
de Mg.

Figura 5.3. Imagenes de SEM mostrando morfologia superficial de ceramicos de: a) BZT-0, b) BZT-1, c)
BZT-3 y d) BZT-5, sinterizados a 1250 °C.

Las muestras sinterizadas en 1400 °C presentan un comportamiento similar pero con mayores
tamarios de grano como se observa en la Figura 5.4.

La Figura 5.4 a) muestra en BZT puro granos irregulares, casi cuadrados, bastante coarsening
mientras los ceramicos de BZT-1 (Fig. 5.4 b) y BZT-2 (Fig. 5.4 c) presentan granos bien definidos
y sinterizados con tamafio homogéneo (~ 20 - 50 um). Por otra parte, las pastillas de BZT-3 y
BZT-5 revelan granos mas pequefios (< 10 um) con hébito poliédrico y algunas varillas
sumergidas en regiones fundidas (ver Figs. 5.4 e - f). Las regiones fundidas se aprecian como un
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‘caramelo derretido’ depositado superficialmente sobre la estructura de granos. Debe notarse aqui
gue hay una importante densidad superficial de estos defectos (varillas y fundidos).

Figura 5.4. Imagenes de SEM mostrando morfologia superficial de ceramicos de: a) BZT-0, b) BZT-1, c)
BZT-2, d) BZT-3 y e), ) BZT-5. (Todos sinterizados a 1400 °C).

Los granos bien conformados vistos en ceramicos de BZT-1 acuerdan con el comportamiento
ya mostrado en la dilatometria (Fig. 5.1c). All4, la curva para BZT-1 muestra que la contraccion
finaliza en ~1370 °C mientras que las otras dos muestras no han llegado a una densificacion
completa en esa temperatura, lo cual puede atribuirse a la presencia de fases liquidas mencionada
anteriormente. Un andlisis EDS de granos de BZT-1 arroja un contenido de Mg de 0,15 % atémico
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lo cual confirma que los iones de Mg han entrado en el grano de perovskita. Esto concuerda con
lo mostrado en el espectro magnificado de DRX (Figura 5.5) que denota la presencia de pequefias
cantidades de fases secundarias en contenidos de Mg de 2% y mayores (que no se muestran alli).
Los picos de baja intensidad en la muestra de BZT-2 pueden asignarse a BasTi17040 la cual es una
fase presente cuando se segrega un exceso de TiO; en los bordes de grano de BaTiOs [11].
También se detectaron picos correspondientes a MgTi2Oa.
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Figura 5.5. Magnificacion de espectros de DRX en el rango 20 = [20 — 45°] para mostrar los picos
secundarios de baja intensidad.

5.1.2. Caracterizacion dieléctrica, ferro y piezoeléctrica de los ceramicos.

El reemplazo de Ba?* por iones de Mg?* afecta fuertemente las propiedades eléctricas de los
cerdmicos. La Figura 5.6 muestra la dependencia de la constante dieléctrica y pérdidas con la
temperatura para los ceramicos sinterizados en 1250°C a) y 1400°C b). Los datos fueron tomados
durante el proceso de calentamiento (‘on heating’) del tratamiento térmico. Aunque se hicieron
mediciones en diferentes frecuencias, se presentan sélo los datos correspondientes a 10 kHz para
mantener claridad en la presentacién grafica.

Recordemos que las transiciones de fase polimorficas de BaZrxTiixOs (romboédrica—
ortorrdmbica—tetragonal—cubica) se acercan conforme crece el contenido de Zr y convergen cerca
de 60 °C en la composicion x = 0,15 [12]. La composicién investigada aqui, x = 0,10, es
romboédrica en temperatura ambiente y mediciones reportadas de sus coeficientes piroeléctricos
mostraron picos de transiciones de fase en 60°C, 70°C y 82°C [13]. La cercania de estos valores
dificulta su identificacion en mediciones dieléctricas, donde habitualmente se observa un solo
pico ancho. Los picos correspondientes a especimenes dopados con Mg sinterizados a 1250°C
crecen y se vuelven méas angostos que el de la muestra de BZT puro. Esto avala la propuesta de
que el dopaje mejora la cristalizacion y densificacion de los ceramicos en esa temperatura. Esta
caracteristica cambia al sinterizar en 1400°C, donde todas las pastillas alcanzan un valor similar
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de contraccion (ver Fig. 5.1 c). Ahora los picos dieléctricos son mas agudos y la ‘difusividad’ de
latransicion de fase ferroeléctrica se incrementa con el contenido de Mg. Las perdidas dieléctricas
disminuyen al aumentar la cantidad de Mg en las muestras, lo cual se cumple para todo el rango
evaluado de temperaturas y frecuencias. Un hecho destacable es que la temperatura de Curie
disminuye con el incremento del dopaje con Mg hasta el 3% mientras que luego permanece casi
constante en concentraciones mayores (ver la insercion en la Fig. 5.6). Se ha reportado una
reduccion de Tc¢ con el dopaje con Mg en cerdmicos de BZT en el régimen relaxor [14, 15].
Ademas debe notarse que un contenido de Mg del 2% reduce la temperatura de transicion (Tc)
hasta aproximadamente temperatura ambiente.
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Figura 5.6. Dependencia de la constante y perdidas dieléctricas con la temperatura (en 10 kHz) de
ceramicos de BZT dopado con Mg, sinterizados en a) 1250°C y b) 1400°C. (Medicion realizada ‘on
heating’). Cada recuadro insertado muestra la temperatura del pico dieléctrico (Tmaximo © Tc) como funcion
del contenido de Mg. Constante dieléctrica: circulos llenos y pérdidas dieléctricas: circulos vacios.
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Por otro lado se midieron los ciclos de histéresis para muestras sinterizadas en 1400°C que se
visualizan en la Figura 5.7. Estas mediciones se realizaron a -50°C para asegurar que todas estén
en fase ferroeléctrica y con fuente de voltaje de 50 Hz. Todos los cerdmicos mostraron ciclos con
polarizacion saturada al aplicarles un campo eléctrico de 2,5 kV/mm. EI comportamiento de la
polarizacion remanente en funcion del contenido de Mg se incluye en la ventana de la figura.
Notar que P, varia de manera similar a Tc (revisar el recuadro de la Fig. 5.6).

También puede verse que el campo coercitivo evoluciona de forma analoga mostrando una
pequefia disminucién con el contenido de Mg creciente.
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Figura 5.7. Ciclos de histéresis ferroeléctrica de ceramicos de BZT dopados con Mg tratados a 1400°C.

Temperatura de medicién: -50 °C. El recuadro muestra la polarizacion remanente (Pr) en funcién del
contenido de Mg.

Las mediciones del coeficiente piezoelectrico ds; a temperatura ambiente fueron realizadas
(con piezémetro tipo Berlincourt) sélo para muestras de BZT puro 'y BZT-1, dado que con mayor
cantidad de Mg son paraeléctricas a esa temperatura. Los valores obtenidos para ds; en estos
ceramicos, sinterizados a 1400 °C, son:

Coeficiente piezoeléctrico dss [pC/N]

BZT-0 120

BZT-1 160
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El incremento observado del coeficiente ds; puede atribuirse a la cercania de un borde de
transicién de fase morfotrépico inducido por el dopaje con Mg. En ese sentido, la Figura 5.8, que
muestra la evolucién del pico de difraccion de rayos X en funcion del dopado, soporta la hipotesis
anterior.
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BZT-3
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El desdoblamiento del pico observado para muestras con 1% de Mg confirma una
transformacion de fase dependiente de la composicion hacia una fase tetragonal a partir de un
BaZro,1Tio,sO3 puro romboédrico a temperatura ambiente [12, 13]. Por otro lado, la cerdmica de
BZT-2 presenta tres picos que pueden explicarse por la coexistencia de fases cubica y tetragonal.
Esto también acuerda con las mediciones dieléctricas ya discutidas que demuestran que un dopado
del 2% desplaza Tc hacia temperatura ambiente. Cuando se incrementa el contenido de Mg
aparece una Unica fase cubica denotada por la convergencia de los picos de difraccion en uno
solo.

5.1.3. Modelado computacional del comportamiento de una impureza de Mg en una matriz de
BaTiOs. Tendencia off-centering en el sitio A.

El importante rol del borde de fase morfotropico recién descripto es similar al reportado para
impurezas fuera de centro (‘off center’) de Li en niobatos alcalinos [5-7]. No obstante hay una
importante diferencia en el comportamiento de la temperatura de Curie con el dopaje. Mientras
las impurezas de Li incrementan Tc [6] debido al acoplamiento entre la dindmica de relajacion de
la impureza fuera de centro y la polarizacion macroscépica de la matriz de NagsKosNbOs3 [3], el
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dopaje con Mg decrece la temperatura de transicién. De aqui surge como consigna analizar si las
impurezas de Mg en sitio A de la estructura perovskita efectivamente ocupan posiciones fuera de
centro en cerdmicos basados en BaTiOs. A tal fin, mediante calculos de energia total con LAPW,
se investigo la tendencia de Mg (y Ca) para moverse off center en una matriz de BaTiOs. La
Figura 5.9 presenta la energia total como funcién del desplazamiento de un Unico catién (Mg?*,
Ca?* y Ba?*, tomando este Ultimo como referencia) situado en la posicion del sitio A.
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Figura 5.9. Energia en funcion del desplazamiento off center de un solo ion de Mg*?, Ca™ y Ba*? a lo
largo de diferentes direcciones cristalogrdficas en una supercelda 2x2x2 de BaTiOs. (Todas las

coordenadas ionicas estan fijas en posiciones centrosimétricas excepto para la impureza).

Se eligié una estructura de 40 atomos para los calculos situando una impureza en una
supercelda de 2x2x2 de BaTiOs en fase clbica. La energia se evalud desde la posicién ideal del
sitio A, con todas las coordenadas idnicas congeladas en posiciones centrosimétricas excepto para
la impureza. Los célculos indican claramente que a diferencia de Ca*?, el ion méas pequefio Mg*?
tiene una fuerte tendencia para situarse fuera de centro en BaTiOs, con ganancias de energia de ~
150 meV y 100 meV para las direcciones [001] y [111], respectivamente. La magnitud de los
desplazamientos a lo largo de la direccion [001] es 0,80 A, muy similar al desplazamiento off
center del Li [3]. Por lo tanto, no se puede asociar la fuerte tendencia del Mg a descentrarse a lo
largo de la direccion [001] con la reduccion de la temperatura de Curie que se observa
experimentalmente. Se necesitan estudios adicionales para aclarar este punto, tal vez teniendo en
cuenta efectos extrinsecos (alteracion en el movimiento de paredes de dominios, pinning de ellas
debido a la impureza de Mg, etc.) o el hecho de considerar al Mg como un dopante anfotérico que
puede ocupar tanto sitio A como B. En efecto, la presencia de una fase secundaria rica en Ti
(BasTi17040) cOMo se reportd antes seria una evidencia de sustitucion de Mg en sitio B.

Para profundizar esta investigacion, entonces, se resolvio fabricar ceramicos de BaTiO3 puro
y dopados con Mg en sitio A y en sitio B y, paralelamente desarrollar potenciales interatomicos y
modelos de simulacion para comparar resultados de diagramas de fase en funcion de
concentracion de Mg.
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5.2- Efectos del sitio de ocupacion de la impureza de Mg en BaTiO3

En la bibliografia se han reportado varios estudios de ceramicos de BaTiOs; y BaZrxTiixO3
dopados con Mg usando estequiometrias disefiadas para inducir ocupacion del sitio A [16 - 19] o
el B [20 - 23]. Por eso, generalmente se asume que este ion puede ocupar sitio A o B como dopante
iso o aliovalente, respectivamente. Sin embargo, no hay prueba irrefutable del caracter anfotero
del ion Mg?* en BaTiOs. La forma en la cual se da esa incorporacion del dopante en la red
perovskita es muy importante puesto que, ain en muy bajas concentraciones, puede alterar
considerablemente las propiedades funcionales modificando las contribuciones extrinsecas.

Tal como se adelanté en el final de la seccion anterior, se usdé una combinacion de calculos de
primeros principios con técnicas de potenciales interatdbmicos como un mecanismo multiescala
para investigar los efectos de la incorporacion de Mg en sitios A y B sobre las propiedades
estructurales y ferroeléctricas del BaTiOz. De esa manera, se construyeron diagramas de fase
temperatura-composicion y se compararon las predicciones tedricas con los resultados
experimentales obtenidos para ceramicos de MgxBaixTiOs y BaMgxTiixOss, preparados
mediante nuestro método usual de reaccion de estado sélido.

5.2.1. Preparacién de ceramicos BT dopados con Mg

Los polvos de BaTiO3; dopados con Mg se obtuvieron a partir de la molienda de una mezcla
de BaCOs;, MgO y TiO,, similar a las ya descriptas. Polvos molidos preparados con las
composiciones Ba;.xMgxTiOz y BaMgTi1«Os5 (x = 0, 0,01, 0,03 y 0,05) fueron calcinados en
1100°C por 4 h. Luego, fueron molidos nuevamente en medio himedo y mezclados con solucién
binder de polyvinyl butyral (PVB). Las pastillas en verde (discos prensados con dimensiones de
@10 mm x 2 mm) se sinterizaron finalmente en 1450°C durante 4 h.

La microestructura y las propiedades dieléctricas, ferroeléctricas y piezoeléctricas de los
ceramicos se caracterizaron de la forma habitual con los equipos ya descriptos en el capitulo 2.

5.2.3. Aproximacion de potencial interatémico.

Se utiliz6 una aproximacion de potencial interatdbmico basado en un modelo de capa, donde la
polarizacion electronica de los &tomos se implement6 via el modelo de Dick-Overhauser [24, 25],
en el cual un &tomo se considera como un nucleo cargado (carozo) conectado a una capa cargada
de masa despreciable. La distancia de equilibrio entre ellas representa la polarizacion electronica
de ese atomo. Las interacciones entre diferentes atomos se controlaron por potenciales
interatdmicos cuyos pardmetros se ajustaron para lograr la mejor comparacioén posible con
calculos de primeros principios. Esta técnica en combinacion con simulaciones de dindmica
molecular resulté muy poderosa para predecir el comportamiento de compuestos ferroeléctricos
en temperaturas finitas [26].

En este caso, se desarroll6 un modelo de capa para BaTiO; puro y dopado con Mg ajustando
los parametros del modelo a pozos de energia y fuerzas obtenidas desde célculos de primeros
principios, implementados en el software VASP [27]. Es decir, para el desarrollo de los modelos
no se usaron datos experimentales explicitos como entrada. EI modelo contiene acoplamientos
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capa-carozo de cuarto orden (k2 ki), interacciones coulombianas de largo alcance e interacciones
de corto rango descriptas mediante dos tipos de potenciales diferentes. Se usaron: un potencial de
Born-Mayer V(r) = A e "7 para los pares Ba-O, Mg-O, y Ti-O, y un potencial de Buckingham
V(r) = A e ™ + C/r® para las interacciones O-O. Se ajustaron dos conjuntos diferentes de
potenciales para la interaccion Mg-O: uno para el ion Mg en la posicion del sitio A (Mg#-O) y el
otro para su posicion en el sitio B (MgB-O). Estos dos potenciales se obtuvieron ajustando sus
parametros a célculos ab-initio de energia total para desplazamientos del ion Mg a lo largo de
diferentes direcciones en una supercelda 2x2x2.

La secuencia de transiciones de fase y las propiedades dinamicas del material se investigaron
mediante simulaciones de dindmica molecular (DM) usando el software DL-POLY [28]. Las
corridas se realizaron empleando un algoritmo (o, T) de constante de Hoover con tensiones
externas nulas, permitiendo ademas que fluctuaran todas las longitudes y angulos de celda. Se
consideraron condiciones periddicas de contorno sobre 5000 4tomos y se tomo un paso temporal
de 0.4 fs, el cual brind6 suficiente precisidn para la integracion de las coordenadas de la capa. El
tiempo total de cada simulacion (usando 5 ps para termalizacion) fue de 45 ps.

5.2.4. Sintesis y caracterizacion morfologica y estructural de las cerdmicas BT y BMT.

Las muestras ceramicas preparadas con composiciones Ba;xMgxTiOz y BaMgxTi1xOs5 con
x=0 (BT), 0,01, 0,03 y 0,05 seran designadas en adelante como BMTA-100.x y BMTB-100.x,
respectivamente. La Figura 5.10 muestra los difractogramas de rayos X de ceramicos con
diferentes concentraciones de Mg para los dos sitios de ocupacion.
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Figura 5.10. Difractogramas de RX de ceramicos con diferentes concentraciones de Mg en sitio Ay B.
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Los difractogramas muestran que casi todas las composiciones presentan estructura perovskita
monofasica sin evidencia notoria de fases secundarias, lo cual indica que el Mg forma solucién
solida con el BT. Sin embargo, se detectan algunas trazas de fases espurias en la muestra de
BMTA-3, evidentes como picos adicionales de baja intensidad en ~ 35,7° y 43,6°. Estos picos
pueden atribuirse a la fase monoclinica de Ba;TisO12.

En el caso de ocupacion del sitio B, los espectros muestran la presencia de una Unica fase
perovskita sin evidencia de fases adicionales, lo cual indica que el Mg en el sitio B forma
soluciones sdlidas con BT. Sin embargo, notablemente, la muestra BMTB-5 presenta un
difractograma X completamente diferente. EIl analisis de ese espectro indica que un dopaje con
5% de Mg produce la formacion de una fase hexagonal de BaTiOs (h-BT). Esta fase resulta de un
empaguetamiento compacto hexagonal de &tomos de Ba'y O con la ocupacion parcial de los sitios
octaédricos por parte del Ti [29]. La vacancia de oxigeno extra debida a la impureza aceptora
(Mgy;) facilita la formacion de esta fase. Este hecho concuerda con reportes previos que muestran
que la fase hexagonal se puede estabilizar cinéticamente a temperatura ambiente mediante
sinterizado de BaTiO3 dopado con aceptores [20, 30].

Las imagenes de SEM de las morfologias superficiales para las muestras BT, BMTA-1 y
BMTB-1 se presentan en la Figura 5.11. Claramente el dopaje con Mg afecta el desarrollo
microestructural. La Fig. 5.11 a) revela que los granos de la muestra de BT puro son mayormente
de un tamafio de 100 um. Las muestras de BMTA-1 (Fig. 5.11 b) y de BMTB-1 (Fig. 5.11 c)
presentan microestructuras similares pero con menor tamafo de grano (20-40 um). Los tamafios
de grano contindan disminuyendo cuando se incrementa el contenido de Mg a 3 y 5%.

La morfologia superficial se ve notoriamente modificada al aumentar el dopaje. Como prueba
de esto, en la Figura 5.12 se aprecian las superficies de las muestras de BMT-3 y BMT-5 dopadas
tanto en sitio A como en sitio B.

Para el dopaje en sitio A, al aumentar el mismo, se observa mayor presencia de varillas (con
alta concentracion de Mg) y reduccién del tamafio de grano, aunque el habito de los granos de
perovskita se conserva.

En cuanto al dopado en sitio B, se aprecian granos con forma rectangular y granos con el habito
tipico de la perovskita (BMTE-3) y, por Gltimo, en la muestra BMT8-5 (Fig. 5.12d) la superficie
estd cubierta de varillas y debajo, dentro del agujero, se observan granos menores a 10 um de
didmetro.
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Figura 5.11. Imé&genes SEM de la morfologia superficial de ceramicos de: (a) BaTiOs, (b) Mgo.01BaosgTiOs
y (c) BaMgo.01Tio9903.5. La barra blanca en la foto corresponde a 100 gm.
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Figura 5.12. Imagenes SEM de la morfologia superficial de ceramicos de sitio A: (a) BMTA-3, (b) BMTA 5
y sitio B: (c) BMT®-3, (d) hexagonal BMTB-5 (se aprecia un poro en la superficie). Todas las fotos tomadas
con la misma magnificacion: 1000x.

5.2.5. Caracterizacion dieléctrica y ferroeléctrica de los cerdmicos de BT y BMT.

Las Figuras 5.13 a) y 5.13 b) presentan mediciones a temperatura ambiente de la variacion de
la constante dieléctrica (¢) y la tangente de pérdidas (tand) en funcion de la frecuencia para
muestras dopadas en sitio A y B, respectivamente.

No se observa dispersion practicamente para todos los cerdmicos en el rango de medicion [100
Hz — 2 MHZz]. Los cerdmicos dopados en sitio A (Fig. 5.13 a) muestran reduccion tanto en &r como
en tan(d) con el contenido de Mg (inferior al 3%). Por el contrario, la Fig. 5.13 b) revela un
incremento de la constante dieléctrica y un aumento de la tangente de pérdidas en baja frecuencia
lo que indica que el complejo dipolar (Mgr; — V,) se puede orientar con el campo eléctrico
aplicado. La respuesta retardada de este dipolo al campo ac aplicado [desfasaje i(t) vs. v(t)] es la
causa de ese aumento en la tan(8). Notar ademés que la muestra hexagonal BMTB-5 presenta una
constante dieléctrica de ~ 200, la cual es mucho menor que la del BaTiOs tetragonal.
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Figura 5.13. Constante y pérdidas dieléctrica versus frecuencia en ceramicos de MgxBaixTiOs (a) y
BaMgxTi1xOs.5 (b). Circulos llenos: constante dieléctrica; circulos vacios: pérdidas dieléctricas.

La dependencia de la constante dieléctrica y sus pérdidas con la temperatura se muestra en la
Figura 5.14 donde los datos se tomaron durante la etapa de calentamiento del proceso térmico
(‘on heating”). Sélo se presentan los datos correspondientes a 10 kHz para claridad de la imagen
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pero el comportamiento es similar en las otras frecuencias de nuestro rango habitual de medicién
[500 Hz — 1 MHZ].
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Figura 5.14. Constante y pérdidas dieléctricas en funcion de la temperatura (a 10 kHz) de cerdmicos de

MgxBai1«TiOs (a) y BaMgxTi1xOs-5 (b). Los datos corresponden al proceso ‘on heating’. En el recuadro se

observan, en detalle, las temperaturas de transicion en funcién del contenido de Mg. Constante dieléctrica:
linea continua; pérdidas dieléctricas: trazo de puntos.
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Es muy notable que la temperatura de transicion de fase ferroeléctrica (Tc) decrece con el
aumento del contenido de Mg, para ambos sitios de ocupacién en la red (A y B). Este descenso
de Tc es mucho mas pronunciado para la ocupacion del sitio B y se muestra un comportamiento
similar en la transicion O-T.

Los ciclos de histéresis de las ceramicas de BT puros y dopados se presentan en la Figura 5.15.
Estas mediciones se realizaron a temperatura ambiente y 50 Hz y, en todas las muestras, se
observé saturacidn de la polarizacion cuando se aplicé un campo de 2 kV/mm. El BaTiO; puro
presenta un ciclo de histéresis bien desarrollado con una polarizacién remanente (P,) de ~ 5
pC/cm? y un campo coercitivo (Ec) de ~ 400V/mm. Sin embargo, las muestras dopadas en sitio A
y B, mostraron ciclos algo estrangulados (pinched) en la region de bajo campo E. Debe destacarse
que el campo coercitivo no depende del contenido de Mg alojado en sitio A (Fig. 5.15 a) pero si
se reduce cuando aumenta el dopaje con Mg en el sitio B de la perovskita (Fig. 5.15 b).

Polarizacién (uClcm®)

T T T T T
-2000 -1000 0 1000 2000

Campo eléctrico (V/mm)

T T T

T v T
-2000 -1000 0 1000 2000

Campo eléctrico (V/mm)

Figura 5.15. Ciclos de histéresis de polarizacion a temperatura ambiente de cerdmicos de MgxBaixTiO3
(@) y BaMgxTi1xOs-5 (b), medidos en 50 Hz.

En resumen, se ha demostrado que las propiedades estructurales, dieléctricas y ferroeléctricas

de ceramicos de BT dopados con Mg dependen sobre el sitio de ocupacion del ion Mg (sitio A o
B). No obstante, no es posible discernir desde los experimentos si esas diferencias provienen de
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efectos intrinsecos o extrinsecos. Por eso, a continuacién, se usarad un método basado en primeros
principios y modelado de potenciales para tratar de interpretar los resultados experimentales.

5.2.6. Desarrollo de potenciales interatomicos para BT puro y dopado con Mg.

En primer lugar se desarroll6 un modelo de capa para BaTiO3 puro ajustando sus parametros
a calculos de primeros principios. Los datos de entrada para el ajuste de esos parametros se
obtuvieron usando la aproximacion de gradiente general para solidos (PBEsol) [31] a la teoria de
la funcional densidad. La informacion de entrada para el procedimiento de ajuste de minimos
cuadrados de los parametros concord6 con los resultados GGA de las estructuras cristalinas
optimizadas, la energia como funcién del volumen y la deformacién, las superficies de energia
potencial subyacentes para distorsiones estructurales y las fuerzas entre los &tomos. Para apreciar
la calidad del ajuste, en la Figura 5.16 se ve la energia en funcion del volumen para las cuatro
fases relevantes del BaTiOs. Alli, se optimizaron las estructuras clbica, tetragonal, ortorrdmbica
y romboédrica para cada volumen indicado. Los potenciales interatdmicos obtenidos claramente
reproducen la energia con gran concordancia con los resultados ab-initio.

0,05

Figura 5.16. Energia
en funcion del volumen
para las cuatro fases
relevantes del BaTiOs.
Las estructuras cubica
(C), tetragonal (T),
ortorrémbica (O) vy
romboédrica (R) se
optimizaron en cada
volumen. Lineas de
guiones: VASP. Lineas
i . i ) solidas: modelo de
61 62 63 64 65 66 67 capa.
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i [ ]
0,03 =
*
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La tabla 5-1 presenta los parametros de los potenciales obtenidos por el proceso de ajuste.

- Carga del Carga de k2 ks Corto-rango  A(eV) »(A) C
core () lacapa(e) (eVA?) (eVA* (eVA®)
Ba 3,93 -2,02 193,18 8331,77 Ba-O 1341,68  0,3499 0,0
Ti 4,39 -1,14 323,07 4,30 Ti-O 3794,63  0,2573 0,0
(0] 0,87 -2,59 31,42 6069,54 0-0 661,20 0,3160 6,819
MgA 3,93 -2,02 1930,30  83319,30 MgA-0 813,43 0,3060 0,0
MgB 3,00 -1,47 631,18 3283,77 MgB-O 1255,85  0,3104 0,0

Tabla 5-1. Parametros para los potenciales de modelo de capa para BaTiO3 puro y dopado con Mg. Ver
explicacion en el texto para mayor comprension de los mismos.

161



Capitulo 5

Luego se usaron simulaciones de Dinamica Molecular (DM) para testear la secuencia de
transiciones de fase inducida por la variacién de la temperatura y, con esto, se reprodujo
correctamente la secuencia de transiciones de fase del BaTiOs. EI modelo exhibe tres transiciones
estructurales de fase sucesivas al incrementar la temperatura: romboédrica-ortorrombica-
tetragonal-cubica y, si se ajusta la temperatura de Curie por un cambio de escala para acordar con
el valor experimental, las temperaturas de transicion T-O y O-R resultan cercanas a los valores
experimentales. Ademas, los valores de los parametros de red obtenidos del modelo para las
cuatro fases, acuerdan con los valores experimentales dentro del 1% de error. En la Tabla 5-2 se
presentan los resultados de DM para las diferentes fases y la comparacién con los datos
experimentales.

Parametro Simulacién DM Experimento [29]

Romboédrica

a(d) 4,0007 4,0035
a (grados) 89,811 89,843
volumen (A3) 64,018 64,168
P (uC/em?) 23 22

Te (K) 237 190

Ortorrombica

a(h) 3,98202 3,9855
b (R) 5,6629 5,6738
c(A) 5,6847 5,6903
volumen (A%) 128,19 128,67
P (uC/cm?) 19 18

Tc (K) 288 280
Tetragonal

a(h) 3,9881 3,9938
c A 4,0282 4,0361
volumen (A%) 64,07 64,378
P (uClcm?) 16 17

Tc (K) 390 390
Cubica

a(h) 4,0002 4,0090
volumen (A%) 64,01 64,04

Tabla 5-2. Temperaturas de transicién, parametros estructurales y polarizacién espontanea para las
distintas fases del BaTiOs. Los resultados experimentales se tomaron de [32].
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Para simular las impurezas de Mg en BaTiO3 se desarrollaron dos conjuntos de potenciales
interatdbmicos: uno para el Mg en la posicion del sitio A y otro para el Mg en sitio B. Los
potenciales deben ser compatibles con el modelo para BaTiOs puro ya que, para simular las
aleaciones, la posible diferencia entre los dos iones del sitio A (o sitio B) reside en las diferentes
interacciones Ba — O (Ti-O) y Mg”-O (MgB-0) interacciones y en las diferentes polarizabilidades
de los iones. Ambos potenciales interatomicos Mg-O se obtuvieron ajustando sus parametros a
superficies de energia total ab-initio. El ajuste se hizo para una impureza de Mg en una supercelda
2x2x2 de la fase clbica. Para el dopaje en sitio A, se construyé un potencial Mg”-O para
reproducir la energética de los desplazamientos off-center del Mg en BaTiOs, obtenidos desde
calculos ab-initio. La energia se evalta a partir de una posicion ideal del sitio A, con todas las
coordenadas ionicas fijas (‘congeladas’) en las posiciones centrosimétricas excepto para el ion
Mag.

La Figura 5.17 (a) muestra las curvas de energia ab-initio para desplazamientos del Mg a lo
largo de las direcciones [001], [011] y [111] de la celda unidad. Los calculos ab-initio indicaron
claramente que la impureza tiene una fuerte tendencia a irse fuera de centro, con ganancia de
energias (reduccién en realidad, puesto que la energia se minimiza) de 49 meV, 23 meV y 20
meV para las direcciones [001], [011] y [111], respectivamente. Las magnitudes de los
desplazamientos (de equilibrio) calculados a lo largo de esas tres direcciones fueron 0,80 A, 0,56
A y 0,52 A. Es para destacar que esta curva de energia resultd similar a la obtenida para una
impureza de Li* en KNbOj3 [33] pero con barreras de energia mayores. Por lo tanto, la Fig. 5.17
(@) demuestra que se ha podido ajustar un potencial interatomico Mg”-O, compatible con el
modelo de capa previamente desarrollado para el material puro, el cual reprodujo los
desplazamientos off-center y las ganancias de energia en buen acuerdo con los calculos ab-initio.

Por otra parte, se realiz6 un procedimiento similar para determinar un potencial MgB-O,
ajustando nuevamente los parametros para reproducir los calculos de energia ab-initio pero ahora
para desplazamientos de iones Mg desde la posicion de equilibrio en el sitio B. En este caso, la
carga negativa del ion Mg (el Ti** se reemplaza por Mg?*) se compensa por la carga positiva
de una vacancia de oxigeno Vo, formando un dipolo de defecto de carga neutra (Mg'’ri - Vo).
Asi, el proceso de ajuste se realiz6 para un dipolo de defecto en una supercelda de 2x2x2 donde
la impureza de Mg y la vacancia de oxigeno fueron situadas en sitios vecinos. La Figura 5.17 (b)
muestra que el potencial obtenido reproduce perfectamente los resultados ab-initio. Los
parametros resultantes para los potenciales Mg”-O y MgB-O y las correspondientes
polarizabilidades se observan en la ya citada Tabla 5-1.
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Figura 5.17. Energia en funcion del desplazamiento del Mg, a lo largo de diferentes direcciones
cristalogrdficas, partiendo de una posicion ideal en sitio A (a) y en sitio B (b) en una supercelda 2x2x2.

Todas las coordenadas ionicas estin congeladas en sus posiciones centrosimétricas excepto para el Mg.

Lineas de trazos: VASP. Lineas solidas: modelo de capa. Recuadro: zoom de la zona remarcada con’.

5.2.7. Resultados de las simulaciones de Dindmica Molecular para BaTiO3; dopado con Mg.

Con el objetivo de caracterizar la influencia de la incorporacion del ion Mg en sitios Ay B
sobre la secuencia de transiciones de fase se compard el diagrama de fases conducido por la
variacion de temperatura del BaTiO3 puro con los obtenidos para los compuestos MgxBai«TiO3
y BaMgxTi1-xOs.x. Primero se estudi6 la composicion x = 0.012, donde las simulaciones de DM
se efectuaron distribuyendo aleatoriamente 12 impurezas de Mg en una supercelda de 10x10x10.
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En las Figuras 5.18 y 5.19 se presentan las constantes de red y componentes de la polarizacion
como funcidn de la temperatura para ocupacion del sitio A y B, respectivamente.
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Figura 5.18. Diagrama de fases para la composicion Mgon2BaoessTiO3 (Mg en sitio A) resultante de las
simulaciones de DM: parametros de celda (a) y polarizacion (b) como funcién de la temperatura. Se
incluyen los resultados obtenidos para BaTiOs (lineas e trazos) a fin de compararlos.

El ion Mg ubicado en sitio A afecta notoriamente las constantes de red produciendo una
contraccion del volumen de la celda unidad (Fig. 5.18 a). Ademas, la polarizacion se incrementa
con el dopaje (Fig. 5.18 b) debido a la fuerte tendencia al desplazamiento fuera de centro de los
iones Mg en sitio A. En cuanto a las temperaturas de transicion de fase, el dopaje en sitio A
produce un descenso en las temperaturas de transicion R-O y O-T mientras que aumenta la
temperatura de Curie (transicion T-C).

La Figura 5.19 muestra un comportamiento marcadamente opuesto para el dopaje con Mg en
sitio B. En ese caso, el dipolo de defecto (Mg''1i -V"o0) disminuye la temperatura de Curie, expande
el volumen (Fig.5.19 a) y reduce la polarizacion (Fig. 5.19 b).
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Figura 5.19. Diagrama de fases para la composicién BaMgo012TiogssO2988 (Mg en sitio B) resultante de
las simulaciones de DM: parametros de celda (a) y polarizacion (b) como funcion de la temperatura. Se
incluyen los resultados obtenidos para BaTiOs (lineas e trazos) a fin de compararlos.

En la Figura 5.20 se ven los diagramas de fase temperatura-composicion para los dos sitios de
ocupacion del Mg. La Figura 5.20 (a) muestra el comportamiento de la fase de la solucion sélida
MgxBai1-xTiO3 con x < 4 %. En efecto, el reemplazo de Ba por Mg disminuye las temperaturas de
transicion R-O y O-T mientras que la T¢ se incrementa, produciendo un aumento del rango de
estabilidad en temperatura de la fase tetragonal al elevar la concentracion de Mg. La region del
diagrama sombreada con lineas de guiones (para X > 2 %) es una zona de coexistencia de fases
donde el sistema no se polariza a lo largo de ninguna direccion cristalina; su polarizacion esta
orientada a lo largo de direcciones arbitrarias. Como ya se mencion6, es notable que este
comportamiento es muy similar al de las impurezas de Li off-center en KNbO; [33]. O sea, las
impurezas off-center de Mg en BaTiO3 produjeron también un aumento del rango de estabilidad
en temperaturas de la fase tetragonal al incrementar el contenido de Mg.
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Figura 5.20. Diagramas de fases de Mg.Ba;..TiOs (a) y BaMg.Ti;«Os.« (b) provenientes de las simulaciones
de DM. Para comparar, se incluyen también los datos experimentales medidos en este trabajo.

En la Figura 5.20 (b) se presenta el comportamiento del compuesto BaMgxTi1.xOs«. Ahora, el
Mg produce un descenso en la temperatura de Curie, T¢ decrece desde 390K (en x = 0%) a ~ 320
K (en x = 2%) y permanece précticamente constante en concentraciones mayores que 2%. La
temperatura de transicion R-O aumenta con el contenido de Mg mientras que la de transicion O-
T permanece casi constante. Debemos notar que las tres temperaturas de transicion tienden a
converger en un mismo valor en concentraciones del 2%. Este convergencia concuerda con los
resultados experimentales reportados para ceramicos de BaTiO3z dopados en sitio B [34]. Por lo
tanto, se observa solo una transicion para concentraciones de Mg mayores a 2% desde una fase
ferroeléctrica (donde el sistema no polariza en ninguna direccidn cristalografica) a una fase cubica
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paraeléctrica. Todas estas caracteristicas provienen de la presencia del complejo dipolo de defecto
(Mg"i -V o) que modifica localmente los campos elasticos y electrostaticos.

Finalmente, se realizaron simulaciones de DM para analizar los procesos de inversién de la
polarizacion que ocurren al aplicar un campo eléctrico. Las simulaciones se hicieron en la fase
tetragonal de temperatura ambiente (Px = Py = 0, P, # 0) de los sistemas puro y dopado con un
contenido de Mg de 0,6%. Se observé un comportamiento equivalente cuando el campo eléctrico
se aplico paralelo o perpendicular al eje polar z, lo que indica una respuesta isotropica a los
campos eléctricos. Los ciclos de histéresis calculados se muestran en la Figura 5.21. En linea de
trazos, se incluye el ciclo para el material libre de dopantes para comparar. Ambas
configuraciones de defectos muestran ciclos muy similares al de la muestra pura pero con campos
coercitivos bastante distintos. Debe destacarse que los campos coercitivos obtenidos en las
simulaciones exceden fuertemente los medidos experimentalmente debido a que el modelo usado
excluye bordes de grano, superficies y paredes de dominios, los cuales actuarian como sitios de
nucleacién (pinning). A pesar de esto, las simulaciones muestran claramente que las impurezas
de Mg enssitio A incrementan E. mientras que el campo coercitivo decrece cuando los iones Mg?*
ocupan el sitio B. Este Gltimo resultado acuerda con otras simulaciones de DM [35, 36] sobre
procesos de inversion en perovskitas en presencia de dipolos de defectos en sitio B, donde los
dipolos son simulados a través de atomos genéricos cargados interactuantes con iones del
volumen mediante fuerzas coulombianas. Resulta interesante mencionar que esas simulaciones
también predicen que un dopante genérico en sitio B bajo condiciones de envejecimiento (‘aging’)
puede modificar la respuesta histerésica del material produciendo ciclos de histéresis pinched o
de lazo doble [35, 36].

Por ultimo, se destaca gque el notable incremento del campo coercitivo observado en nuestros
calculos para la configuracién del sitio A se debe a una mayor dificultad para reorientar los dipolos
de defectos. Estos dipolos provienen del fuerte desplazamiento fuera de centro del Mg y estan
todos alineados con el eje polar ¢ de la fase tetragonal.
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Figura 5.21. Ciclos de histéresis calculados con nuestro modelo.
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Comparando con nuestros resultados experimentales (Fig. 5.15) se evidencia un clara
diferencia con las simulaciones ya que, en los cerdmicos dopados con Mg en sitio A, el campo
coercitivo no varia con el grado de dopaje e incluso no cambia con respecto al E. de la muestra
pura (BT). Sin embargo, nuevamente hay concordancia entre las predicciones del modelo y los
resultados de las mediciones cuando se trata de ceramicos dopados en sitio B.

5.2.8. Discusidn y conclusiones.

Ahora se comparan las predicciones atomisticas basadas en calculos de primeros principios
para contrastar con los resultados experimentales reportados en la seccion anterior 3.1.

En la Figura 5.20 se incluyen las temperaturas experimentales de las transiciones de fase
(determinadas de los picos dieléctricos vistos en Fig. 5.14) para comparar el efecto del dopado
con Mg sobre las mismas. Puede verse (Fig. 5.20 a) que no hay buen acuerdo entre experimento
y los célculos teoricos para el caso del dopaje con Mg en sitio A. La principal discrepancia esta
en el comportamiento de la temperatura de Curie bajo dopaje. EI dopado con Mg decrece la Tc
en los cerdmicos preparados segun la férmula MgxBa:xTiOs mientras las simulaciones predicen
que las impurezas de Mg incrementan Tc debido al acoplamiento entre la dindmica de relajacion
de la impureza off-center y la polarizacion macroscopica de la matriz de BaTiOs. Otra diferencia
importante es la evolucién del volumen de la celda unidad: mientras las simulaciones predicen
gue V¢ decrece, éste se incrementa segun los resultados medidos en los ceramicos (ver la Figura
5.22). Se nota, sin embargo, que las dos predicciones teoricas (incremento de Tc y reduccion del
volumen de la celda) concuerdan con el comportamiento observado en ceramicos de BaTiOs
dopados con Ca en sitio A [37].
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Figura 5.22. Variacion del volumen de la celda unidad (V) en funcion de la concentracion de Mg para
ocupacion de sitio A y de sitio B.
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Los resultados obtenidos para las cerdmicas de MgxBaixTiOs, dejando de lado posibles
efectos extrinsecos, pueden interpretarse del hecho que los iones Mg?* presentarian una
solubilidad mayor en el sitio B que en el A. Un simple célculo usando las variaciones de volumen
indicadas en la Fig. 5.22 indica que en la muestra de BMTA-1 solo el 43% de los iones Mg
ocuparia el sitio A mientras el restante 57% estaria en el B. Debe destacarse que esta estimacion
deja de ser adecuada para concentraciones de Mg mayores que 3% debido a la presencia de fases
secundarias (ver Fig. 5.10). Este comportamiento ‘anfotérico’ (o de ocupacion mixta) en muestras
especificamente fabricadas para ocupacion del sitio A es soportado también por: i) el
decrecimiento de la temperatura de Curie (Fig. 5.14 a), ii) los ciclos ferroeléctricos aplastados o
‘pinched’ (Fig. 5.15 a) y la presencia de la fase secundaria Ba,TisO1> rica en Ti (Fig. 5.10). Resulta
muy interesante ademas, el descenso de Tc que se observa cuando se incorpora Mg como aditivo
(es decir, sin inducir una ocupacién de sitio especifica) en cerdmicos basados en BaTiO3 [22, 23,
38] lo cual podria ser un indicio de preferencia de ocupacion en sitio B. No obstante, aln en
concentracion de 1% de dopaje, podrian ocurrir efectos extrinsecos como la localizacién del Mg
en borde de grano y no en el sitio A de la red formando una pequefia cantidad de fase secundaria
vidriosa [39]. Esta fase contribuiria a lograr la densificacion y sinterizado del cerdmico dopado a
menor temperatura que la del BT puro [40]. Ademas, al migrar el Mg hacia el borde de grano
dejaria una vacancia que deberia compensarse con una vacancia de oxigeno y se formaria un
dipolo de defecto en el sitio A [([ 154 — Vo)]- Mas aln, ese dipolo de defecto podria dar cuenta
de los mismos efectos enumerados en el parrafo anterior y justificados por un posible
comportamiento anfotérico del Mg en la red perovskita (atribuidos alla, a la presencia del defecto

(Mg7, — V¢) enel sitio B).

Lamentablemente no podemos discernir experimentalmente entre estas dos opciones
(ocupacion mixta de sitios 0 migracion del Mg al borde de grano) en nuestras muestras de
Mgo,0:Ba0,99 T1O3 porque nuestro equipo de EDS no nos permite detectar concentraciones de iones
inferiores a 1% en peso. En este caso, estamos en valores de concentracion de Mg de 0,1% en
peso.

Por otra parte, en las composiciones preparadas con Mg en sitio B, el acuerdo entre el modelo
tedrico y los resultados experimentales es muy satisfactorio. En bajas concentraciones, Tc decrece
marcadamente con x y luego permanece estable para porcentajes molares de Mg superiores a 1,8
% (Fig. 5.20b). Una conducta similar para Tc se ha reportado para ceramicos de BaMgxTi1xOs-s
preparados a partir del método de Pechini [20]. También hay un buen acuerdo sobre el incremento
del volumen de la celda unidad mostrado en la Figura 5.22. Se ha observado un comportamiento
cualitativo similar cuando iones Ca?* reemplazan a Ti** en ceramicos de BaTiO3 [37]. Por lo tanto,
se concluye que practicamente todos los iones Mg?* ocupan sitios de Ti cuando las muestras son
preparadas para inducir ocupacion en el sitio B.
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5.3. Principales resultados del capitulo.

BMZT

El reemplazo parcial de Ba por Mg en BZT facilita la formacion de la fase perovskita. Las
muestras de BZT dopadas con Mg calcinadas a 1100 °C y 1200 °C no muestran fases secundarias
mientras la muestra de BZT pura presenta picos adicionales para esas temperaturas de calcinacion.
Los picos de difraccion son mas angostos lo cual indica una mejor cristalizacién de los polvos.
Mediante estudios dilatométricos se observd que la densificacidn se incrementa abruptamente
(~20%) en el rango 1250 — 1400 °C, por lo cual se eligieron estas dos temperaturas para sinterizar
los ceramicos. El dopaje con Mg afecta la contraccidn del material mejorando la densificacion al
aumentar su concentracion, en este rango de temperaturas.

Los espectros de difraccidén X han determinado un limite de solubilidad de Mg en la estructura
situado en ~2%. La muestra BZT-2 y las composiciones mayores presentaron fases secundarias
observadas como picos adicionales de baja intensidad en sus espectros. Esto se confirma con
fotografias de SEM de las superficies de los ceramicos

Para 1250 °C de temperatura de sinterizado, la muestra de BZT puro presentd granos sub-
micrométricos con algunos poros. Los cerdmicos de BZT-1y BZT-3 mostraron estructura similar
con mayor tamafio de grano (2 - 5 um). Para un contenido de 5% de Mg, se observé una
distribucién de grano bimodal con un crecimiento de grano anormal junto con estructuras con
forma de varilla. Estas Gltimas resultaron ricas en contenido de Mg segun analisis EDS.

Para sinterizado a 1400°C la ceramica de BZT puro mostré granos irregulares, casi cuadrados,
bastante coarsening mientras los ceramicos de BZT-1 y BZT-2 presentaron granos bien definidos
con tamafio homogéneo (~ 20 - 50 pum). Por otra parte, las pastillas de BZT-3 y BZT-5 revelaron
granos méas pequefios (< 10 um) con héabito poliédrico y algunas varillas sumergidas en regiones
fundidas. Se observé una importante densidad superficial de estos defectos (varillas y fundidos).

Un analisis EDS de granos de BZT-1 arrojé un contenido de Mg de 0,15 % atémico lo cual
confirmo el ingreso de los iones de Mg en la estructura perovskita. El espectro de DRX evidencid
la presencia de fases secundarias en contenidos de Mg de 2% y mayores. Los picos de baja
intensidad en la muestra de BZT-2 se asignaron a BagTii7Ou0 la cual es una fase presente cuando
se segrega un exceso de TiO2 en los bordes de grano de BaTiOs;. También se detectaron picos
correspondientes a MgTi,0a.

Los picos de la constante dieléctrica versus temperatura fueron mas agudos en muestras
sinterizadas a 1400°C que en las correspondientes cerdmicas sinterizadas a 1250°C y la
‘difusividad’ de la transicion de fase ferroeléctrica se increment6 con el contenido de Mg. Las
pérdidas dieléctricas disminuyeron al aumentar la cantidad de Mg en las muestras, para todo el
rango evaluado de temperaturas y frecuencias. Notablemente, la temperatura de Curie disminuyo
con el incremento del dopaje con Mg hasta el 3% mientras que luego permanecié casi constante
en concentraciones mayores. Ademas, un contenido de Mg del 2% redujo la temperatura de
transicion (Tc) hasta aproximadamente temperatura ambiente. La polarizacién remanente de las
muestras sinterizadas a 1400°C varia de manera similar a Tc y se observd, también, que el campo
coercitivo evoluciond en forma similar mostrando una pequefia disminucion con el contenido de
Mg creciente.
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Las mediciones del coeficiente piezoeléctrico ds3 a temperatura ambiente, realizadas s6lo para
muestras de BZT puro y BZT-1 porgue con mayor cantidad de Mg las muestras eran
paraeléctricas, arrojaron valores de 120 y 160 pC/N respectivamente, para los cerdmicos
sinterizados a 1400 °C. El incremento observado puede atribuirse a la cercania de un borde de
transicion de fase morfotrépico inducido por el dopaje con Mg. La evolucién del pico de
difraccién de rayos X en funcion del dopaje, soporta la hipétesis anterior. El desdoblamiento del
pico (220) observado para muestras con 1% de Mg confirmé una transformacién de fase
dependiente de la composicion hacia una fase tetragonal, a partir de un BaZrg1TipeO3 puro
ortorrdmbico a temperatura ambiente. En cambio, la cerdmica de BZT-2 presentd tres picos que
pueden explicarse por la coexistencia de fases cubica y tetragonal. Esto también acordé con las
mediciones dieléctricas que demostraron que un dopaje del 2% desplazé Tc hacia temperatura
ambiente. Cuando se incrementa aln mas el contenido de Mg, aparece una Unica fase clbica
denotada por la convergencia de los picos de difraccion en uno solo pico.

El borde de fase morfotrdpico recién descripto es similar al reportado para impurezas fuera de
centro (‘off center’) de Li en niobatos alcalinos. De aqui surgid la idea de analizar, mediante
simulaciones computacionales, si impurezas de Mg en el sitio A del BaTiO3 efectivamente ocupan
posiciones fuera de centro. Se investigé la tendencia de Mg (y Ca) para moverse off center en una
matriz de BaTiOs. Los calculos indicaron claramente que a diferencia de Ca*?, el ion mas pequefio
Mg*? tiene una fuerte tendencia para situarse fuera de centro en BaTiOs, con ganancias de energia
de ~ 150 meV y 100 meV para las direcciones [001] y [111], respectivamente. La magnitud de
los desplazamientos a lo largo de la direccion [001] es 0,80 A, muy similar al desplazamiento off
center del Li. Por lo tanto, no se pudo asociar la fuerte tendencia del Mg a descentrarse a lo largo
de la direccion [001] con la reduccion de la temperatura de Curie que se observo
experimentalmente.

BMT.

Se us6 una combinacion de calculos de primeros principios con técnicas de potenciales
interatbmicos como un mecanismo multiescala para investigar los efectos de la incorporacién de
Mg en sitios A 'y B sobre las propiedades estructurales y ferroeléctricas del BaTiOs. Asi, se
construyeron diagramas de fase temperatura-composicion y se compararon las predicciones
tedricas con los resultados experimentales obtenidos para ceramicos de MgxBaixTiOs ¥y
BaMgyTi1«Os35 (X =0, 0,01, 0,03 y 0,05), preparados mediante nuestro método usual de reaccion
de estado solido.

Los difractogramas de rayos X de los cerdmicos dopados en sitio A muestran que casi todas
las composiciones presentan estructura perovskita monofasica sin evidencia de fases secundarias,
lo cual indica que el Mg forma solucion sélida con el BT. Sin embargo, se detectan algunas trazas
de fases espurias en la muestra de BMTA-3, evidentes como picos adicionales de baja intensidad
en ~ 35,7°y 43,6°. Estos picos pueden atribuirse a la fase monoclinica de Ba,TisO1.. En el caso
de ocupacion del sitio B, los espectros muestran la presencia de una Unica fase perovskita sin
evidencia de fases adicionales, lo cual indica que el Mg en el sitio B forma soluciones sélidas con
BT. La muestra BMTB-5, sin embargo, presenta un difractograma de rayos X completamente
diferente debido a que ya que se forma una fase hexagonal de BaTiOs (h-BT). La vacancia de
oxigeno extra debida a la impureza aceptora (M g7;) facilita la formacion de esta fase.
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El dopaje con Mg afecta el desarrollo microestructural. Los granos de la muestra de BT puro
son mayormente de un tamafio de 100 um y las muestras de BMTA-1 y de BMTB-1 presentan
microestructuras similares pero con menor tamafio de grano (20-40 um). Los tamafios de grano
contintan disminuyendo cuando se incrementa el contenido de Mg a 3 y 5%. Ademas los granos
tienen formas mas irregulares y son rugosos en BMTA-1 y son méas planos y regulares en la
ceramica de BMTEB-1.

Los cerdmicos dopados en sitio A muestran reduccion de la ¢ y la tand con el contenido de Mg
(inferior al 3%), al variar la frecuencia del campo E aplicado entre 100 Hz y 2 MHz. Por el
contrario, las muestras de BMTE revelan un incremento de la constante dieléctrica y una
dispersion en baja frecuencia en la tangente de pérdidas lo que indica que el complejo dipolar
(Mgr; —V,) se puede orientar con el campo eléctrico aplicado. Por Gltimo, no se observa
dispersion practicamente para todos los ceramicos en el rango de frecuencias de medicion
(respuesta plana).

Las mediciones de constante dieléctrica y pérdidas en funcién de la temperatura muestran que
la temperatura de transicidn de fase ferroeléctrica (Tc) decrece con el aumento del contenido de
Mg, para ambos sitios de ocupacion en la red (A y B). Este descenso de Tc es mucho mas
pronunciado para la ocupacion del sitio B y se muestra un comportamiento similar en la transicion
O-T.

Los ciclos de histéresis de las ceramicas de BT puros y dopados se mostraron saturados cuando
se aplicé un campo de 2 kV/mm. El BaTiOs puro presenta un ciclo de histéresis bien desarrollado
con una polarizacién remanente (P;) de ~ 5 pC/cm? y un campo coercitivo (Ec) de ~ 400V/mm.
Sin embargo, las muestras dopadas en sitio A y B, mostraron ciclos algo estrangulados (pinched)
en la region de bajo campo E. Ademas, el campo coercitivo no depende del contenido de Mg
alojado en sitio A pero si se reduce cuando aumenta el dopaje con Mg en el sitio B de la perovskita.

Para las simulaciones se usaron: un potencial de Born-Mayer V(r) = A e "7 para los pares Ba-
O, Mg-O, y Ti-0O, y un potencial de Buckingham V(r) = A e " + C/r® para las interacciones O-
0. Se ajustaron dos conjuntos diferentes de potenciales para la interaccion Mg-O: uno para el ion
Mg en la posicion del sitio A (Mg”-O) y el otro para su posicion en el sitio B (MgB-0). Estos dos
potenciales se obtuvieron ajustando sus parametros a célculos ab-initio de energia total para
desplazamientos del ion Mg a lo largo de diferentes direcciones en una supercelda 2x2x2. Luego
se usaron simulaciones de Dindmica Molecular (DM) para testear la secuencia de transiciones de
fase inducida por la variacion de la temperatura y, con esto, como primer célculo, se reprodujo
correctamente la secuencia de transiciones de fase del BaTiOs. EI modelo exhibe tres transiciones
estructurales de fase sucesivas al incrementar la temperatura: romboédrica-ortorrémbica-
tetragonal-cubica y, si se ajusta la temperatura de Curie por un cambio de escala para acordar con
el valor experimental, las temperaturas de transicion T-O y O-R resultan cercanas a los valores
experimentales. Ademas, los valores de los pardmetros de red obtenidos del modelo para las
cuatro fases, acuerdan con los valores experimentales dentro del 1% de error.

Para simular las impurezas de Mg en BaTiO3 se desarrollaron dos conjuntos de potenciales
interatdbmicos: uno para el Mg en la posicion del sitio A y otro para el Mg en sitio B. Ambos
potenciales interatdbmicos Mg-O se obtuvieron ajustando sus parametros a superficies de energia
total ab-initio. El ajuste se hizo para una impureza de Mg en una supercelda 2x2x2 de la fase
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cubica. Para el dopaje en sitio A, se construy6 un potencial MgA-O para reproducir la energia de
los desplazamientos off-center del Mg en BaTiOs, obtenidos desde célculos ab-initio. Los
calculos indicaron que la impureza tiene una fuerte tendencia a irse fuera de centro, con ganancia
de energias (reduccion en realidad, puesto que la energia se minimiza) de 49 meV, 23 meV y 20
meV para las direcciones [001], [011] y [111], respectivamente. Los correspondientes
desplazamientos (desde la posicion de equilibrio) fueron 0,80 A, 0,56 Ay 0,52 A. Esta curva de
energias resultd similar a la obtenida para una impureza de Li* en KNbO;3 pero con barreras de
energia mayores. Por otra parte, se realiz6 un procedimiento similar para determinar un potencial
MgB-0, ajustando nuevamente los parametros para reproducir los calculos de energia ab-initio
pero ahora para desplazamientos de iones Mg desde la posicion de equilibrio en el sitio B. El
proceso de ajuste se realizd para un dipolo de defecto de carga neutra (Mg;fl. — Vg)en una
supercelda de 2x2x2 donde la impureza de Mg y la vacancia de oxigeno fueron situadas en sitios
vecinos. El potencial obtenido reprodujo perfectamente los resultados ab-initio.

Se compararon los diagramas de fases obtenidos mediante la evolucion de las constantes de
red y las componentes de la polarizacidn en funcion de la temperatura para el BaTiO3 puro con
los obtenidos para los compuestos MgxBaixTiO; y BaMgxTiixOsx. Primero se estudid la
composicion x = 0,012, donde se realizaron las simulaciones de DM distribuyendo aleatoriamente
12 impurezas de Mg en una supercelda de 10x10x10. El ion Mg ubicado en sitio A afecta
notoriamente las constantes de red produciendo una contraccion del volumen de la celda unidad.
Ademas, la polarizacion se incrementa con el dopaje debido a la fuerte tendencia al
desplazamiento fuera de centro de los iones Mg en sitio A. El dopaje en sitio A produce un
descenso en las temperaturas de transicion R-O y O-T mientras que aumenta la temperatura de
Curie (transicion T-C). Para el dopado con Mg en sitio B se observa un comportamiento
marcadamente opuesto. En ese caso, el dipolo de defecto (Mg’T’i — V) disminuye la temperatura
de Curie, expande el volumen y reduce la polarizacion. EI comportamiento de la fase de la
solucidn solida MgxBai1.xTiO3 con x < 4 % indica que el reemplazo de Ba por Mg disminuye las
temperaturas de transicion R-O y O-T. Contrariamente, la Tc se incrementa produciendo un
aumento del rango de estabilidad en temperatura de la fase tetragonal, al elevar la concentracion
de Mg. La region del diagrama correspondiente a X > 2 % es una zona de coexistencia de fases
donde el sistema no se polariza a lo largo de ninguna direccion cristalina; su polarizacion esta
orientada a lo largo de direcciones arbitrarias. Las impurezas off-center de Mg en BaTiO3
produjeron un aumento del rango de estabilidad en temperaturas de la fase tetragonal al
incrementar el contenido de Mg, al igual que pasaba con impurezas de Li off-center en KNbO:s.
Sin embargo, experimentalmente se verifica que la Tc disminuye en nuestros ceramicos dopados
en sitio A. Por otro lado, en el compuesto BaMgxTi1xOs«, €l Mg produce un descenso en la
temperatura de Curie desde 390K (en x = 0%) a ~ 320K (en x = 2%) y permanece practicamente
constante en concentraciones mayores que 2%. La temperatura de transicion R-O aumenta con el
contenido de Mg mientras que la de transicion O-T permanece casi constante. Ademas, las tres
temperaturas de transicion tienden a converger en un mismo valor en concentraciones del 2%.
Por lo tanto, se observa solo una transicion para concentraciones de Mg mayores a 2% desde una
fase ferroeléctrica (donde el sistema no polariza en ninguna direccidn cristalografica) a una fase
cUbica paraeléctrica.
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Los procesos de inversién de la polarizacion que ocurren al aplicar un campo eléctrico se
analizaron mediante simulaciones de DM. Estas se hicieron en la fase tetragonal de temperatura
ambiente (Px = Py = 0, P, # 0) de los sistemas puro y dopado con un contenido de Mg de 0,6%.
Se observé un comportamiento equivalente cuando el campo eléctrico se aplicé paralelo o
perpendicular al eje polar z, lo que indica una respuesta isotropica a los campos eléctricos. Ambas
configuraciones de defectos muestran ciclos muy similares al de la muestra pura pero con campos
coercitivos bastante distintos. Las simulaciones muestran claramente que las impurezas de Mg en
sitio A incrementan E. mientras que el campo coercitivo decrece cuando los iones Mg?* ocupan
el sitio B. Por Gltimo, se destaca que el notable incremento del campo coercitivo observado en
nuestros célculos para la configuracion del sitio A se debe a una mayor dificultad para reorientar
los dipolos de defectos. Estos dipolos provienen del fuerte desplazamiento fuera de centro del Mg
y estan todos alineados con el eje polar ¢ de la fase tetragonal.

Comparando con nuestros resultados experimentales se evidencia un clara diferencia con las
simulaciones ya que, en los ceramicos dopados con Mg en sitio A, el campo coercitivo no varia
con el grado de dopaje e incluso no cambia con respecto al Ec de la muestra pura (BT). Sin
embargo, nuevamente hay concordancia entre las predicciones del modelo y los resultados de las
mediciones cuando se trata de ceramicos dopados en sitio B.
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Capitulo 6

Conclusiones generales y perspectivas futuras

Durante este trabajo de tesis se investigaron los efectos de las condiciones de sintesis y del
dopaje con iones isovalentes y aliovalentes, en sitio A y sitio B, sobre las propiedades
estructurales y eléctricas de piezoceramicos basados en BaTiOs. En particular se estudiaron los
compuestos BaZroosTiogsOs (BZT) y BaogsCaoisZroiTiogOs (BCZT); este ultimo tiene
potenciales aplicaciones en el mercado debido a su notable respuesta electromecénica.

Del estudio de las condiciones de sintesis, podemos enumerar las siguientes conclusiones:

v" Se pudo establecer un protocolo o procedimiento para fabricar ceramicos de BZT y BCZT
por el método de reaccion de estado solido. La molienda con molino planetario, que aumenta la
reactividad quimica al reducir el tamafio de las particulas, ha permitido utilizar valores de
temperaturas de calcinado entre 800-1100 °C para BZT [1] y 1200-1250 °C en el caso de polvos
de BCZT [2], durante 2h de tratamiento térmico. Los polvos monofésicos obtenidos de BCZT
tuvieron un didametro promedio de 300 nm luego de ser molidos y calcinados. Si bien a 800 °C ya
se observa bien cristalizada la fase de perovskita del BCZT, concluimos que es recomendable
elevar esa temperatura hasta 1250 °C para completar el proceso con un sinterizado a 1400 °C
durante 2 a 4 h, y obtener cerdmicos bien densos y con buenas propiedades eléctricas. Si se
sinteriza a menor temperatura (1300-1350 °C) el ceramico presenta granos mal conformados y
muy pequefios, baja densidad debido a su porosidad y, consecuentemente, propiedades eléctricas
muy inferiores.

v Laincorporacion de una pequefa cantidad de MnO como aditivo durante la sintesis del
BCZT permite mejorar las propiedades eléctricas del material [3]. En este caso se sinterizaron
pastillas a 1400 °C y 1500 °C. Las pastillas sinterizadas a 1400 °C resultaron muy fragiles
mecanicamente debido a la falta de uso de binder en la conformacién de los compactos previos a
sinterizar. En estas condiciones, el sinterizado a 1500 °C mejoré la densificacion y los ceramicos
resultaron adecuados para las mediciones. Durante la realizacion de este trabajo notamos que una
molienda intensa, en seco, de los polvos calcinados amorfiza el material, pudiendo generar efectos
no deseados en la microestructura final de los cerdmicos. La incorporacion de MnO: produjo
varios efectos interesantes en las propiedades eléctricas de las pastillas como, por ejemplo,
reducciéon de la dispersion en frecuencia de la constante y pérdidas dieléctricas, reduccion de la
difusividad de la transicion Tetragonal-Cubica y mejora de las propiedades ferroeléctricas de los
ceramicos cuando se adiciona una pequefia cantidad de MnO; (< 0,5 % mol). Lamentablemente
la temperatura de Curie se reduce al incrementar el contenido de Mn vy el pico se ensancha pero
las pérdidas se reducen en todo el rango de medicién de temperatura y dopaje. Por Gltimo, se
destaca que la coalescencia de granos promueve el crecimiento de los mismos y aumento del
coeficiente piezoeléctrico dss con bajo contenido de MnO; y al aumentar el dopaje se inhibe el
crecimiento de grano, posiblemente debido a que se ha excedido el limite de solubilidad y el
exceso de iones se acumula en los bordes de grano, frenando el crecimiento de grano.
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v" Se ha optimizado el proceso de confeccién de los electrodos de nuestras muestras
cerdmicas para obtener mediciones eléctricas confiables, repetibles y acordes a lo reportado en la
bibliografia. De esta manera, se lograron respuestas planas en el comportamiento de la constante
dieléctrica en funcién de la frecuencia, en el rango completo de medicion hasta 2 MHz.

v" Se ha descubierto la fuerte incidencia de un excesivo grado de molienda post-calcinado
en polvos de BCZT, siendo ésta responsable de la obtencion de muestras fuera de la
estequiometria disefiada debido a la presencia de fases secundarias [4]. Es mé&s, una molienda
intensa conlleva la aparicion de resultados incorrectos y no repetibles. Estos efectos, que habian
sido detectados inicialmente en el estudio del agregado de MnOs, se investigaron posteriormente
de manera mas precisa y sistematica. Puesto que el grado de intensidad de molienda depende de
la relacion polvo/liquido, este cociente deberia ser tan bajo como sea posible. De no ser asi, se
pueden generar fases secundarias (nano-cubos de CaTiOsy fases amorfas ricas en Ba y Ti) que
no son faciles de detectar en difractogramas de rayos X y que degradan las propiedades eléctricas
de las pastillas.

En la segunda parte de la tesis se estudio el efecto del reemplazo de los iones Ca?* y Zr*
(que ocupan los sitios A'y B de la estructura de perovskita ABO3) del BCZT por los iones Mg?*
y Hf %*, respectivamente. Se obtuvieron las siguientes conclusiones:

v El reemplazo de Zr** por Hf** en el sitio B de la estructura perovskita arrojo un resultado
inesperado en cuanto a una mejora de las propiedades eléctricas del ceramico, fundamentalmente
piezoeléctricas, como consecuencia de una mejor densificacion promovida por un sinterizado con
fase liquida en el ceramico de BCHT [5]. Asimismo se obtuvo un mayor tamafio de grano lo cual
es conocido que aumenta el coeficiente dss, tal como ocurrid en este trabajo de investigacion. Las
pérdidas dieléctricas y los campos coercitivos disminuyeron y los picos de transicion de fase (&
vs. temperatura) resultaron mas agudos. Las propiedades estructurales y vibracionales (Raman)
de ambos cerdmicos son muy parecidas, como era de esperar dada la gran similaridad quimica
entre los iones Zr** y Hf**. En particular, el cambio de estos iones practicamente no alter6 la
temperatura de Curie de sistema.

v' El estudio de la incorporacién de Mg en el sitio A de la perovskita BaZro1Tio,sO3 abri6
un amplio panorama de investigacion. Se demostrd que el uso del Mg facilita el sinterizado de la
fase perovskita y mejora la densificacion del cerdmico. Se encontr6 un limite de solubilidad de
~2% de Mg en este BZT. El coeficiente piezoeléctrico ds; a temperatura ambiente se incrementa
con un contenido de 1% de Mg, lo cual proviene de la cercana proximidad de esa composicion a
un borde de fase ortorrdmbico-tetragonal [6]. Desafortunadamente el dopaje con Mg disminuye
la temperatura de Curie, lo que constituye una desventaja para aplicaciones practicas del material.
Este descenso de T¢ contradice lo esperado para impurezas de radio i6nico pequefio ocupando el
sitio A de la estructura perovskita, las cuales producirian un aumento de la temperatura de Curie
[7]. Este hecho pone en duda la naturaleza off-center de los iones Mg?* cuando ocupan los sitios
A. Para clarificar este punto implementamos un estudio computacional, usando métodos de
primeros principios, que mostré que una impureza de Mg?* en el sitio A de la estructura de titanato
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de bario ocupa efectivamente posiciones off-center a lo largo de la direccién [001] con un
desplazamiento de ~ 0,8 A.

Finalmente realizamos un estudio tedrico-experimental para interpretar los resultados
experimentales anteriores, y dilucidar los efectos de ocupacion de sitio de impurezas de Mg?* en
titanatos. Los modelos tedricos se implementaron para el BaTiO3; debido a la complejidad que
presenta la simulacion de BZT o BCZT. Se desarrollaron potenciales de interaccion atdbmica con
pardmetros ajustados a célculos de primeros principios. Mediante simulaciones de dinamica
molecular se estudiaron las transiciones de fases motivadas por variaciones de temperatura y
composicion para ambos sitios de ocupacion, es decir, Mg en sitios A o B de la estructura de
perovskita. Se construyeron diagramas de fase temperatura-composicion y se compararon las
predicciones tedricas con los resultados obtenidos para ceramicos de BaixMgxTiOs y BaMgxTi1-
xOs5, preparados por el método usual de reaccion de estado solido [8]. Esta comparacion
proporciond informacion relevante sobre los efectos de localizacion y la solubilidad de las
impurezas. Los resultados indicaron que practicamente todos los iones Mg?* ocupan los sitios de
Ti en las muestras que se fabrican para inducir la ocupacion del sitio B (BaMgxTi1xOs). Por
otro lado, los resultados obtenidos para las muestras preparadas para inducir ocupacién de sitio A
(BaixMgxTiO3) no pueden ser explicados a partir de efectos puramente intrinsecos, lo que nos
condujo a proponer las siguientes opciones: a) que los iones Mg?* ocupen simultdneamente los
sitios A y B de la estructura de perovskita o, b) que el Mg?* migre hacia el borde de grano
generando una vacancia en sitio A y una de oxigeno, como fue reportado en cerdmicas de SrTiOs.

Entre las perspectivas futuras que se deprenden de este trabajo de tesis, mencionaremos sélo
las propuestas que consideramos mas interesantes:

v' La experiencia adquirida durante la investigacion detallada que realizamos de las
condiciones para la sintesis de cerdmicos de BCZT sera utilizada para el desarrollo de materiales
compuestos (composites) bifasicos multiferroicos. Un composite multiferroico se forma cuando
una fase cerdmica magnetostrictiva se mezcla con una fase cerdmica piezoeléctrica. Para
establecer un acoplamiento mecénico entre las fases, la mezcla debe sinterizarse para obtener un
material compacto. Si el material ferromagnético posee un alto coeficiente magnetostrictivo,
como en el caso de las ferritas de cobalto o de niquel, y el material ferroeléctrico presenta alta
piezoelectricidad, como el BCZT, los composites presentaran acoplamiento magnetoeléctrico.
Entre mayor sea el acoplamiento entre las fases, se espera un mejor comportamiento
magnetoeléctrico. El objetivo es entonces fabricar y optimizar las propiedades de sistemas
heterogéneos con diferentes conectividades constituidos por una fase magnetostrictiva de CoFe,O4 y
una fase piezoeléctrica de BaggsCao 15 Tio9Zr0,103. Hemos seleccionado BapgsCag 15 Tio.9Zro103 como
fase piezoeléctrica por varias razones: (i) es un material libre de plomo, y la legislacién vigente
demanda el uso de piezoeléctricos que no posean plomo para aplicaciones especificas, (ii) presenta
un coeficiente piezoeléctrico muy alto, (iii) este material lo hemos estudiado en nuestro laboratorio,
tanto en forma de pastilla ceramica y como pelicula delgada, y (iv) resultados recientes muestran que
el composite CoFe;04/BaggsCaoisTioeZro10s con conectividad 0-0 presenta un acoplamiento
magnetoeléctrico considerablemente alto [9].
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v Elestudio tedrico del efecto del reemplazo de Zr** por Hf** en BCZT nos condujo al estudio
de la porosidad de estas muestras mediante tomografia de RX. Esta técnica, para nosotros novedosa,
es muy precisa y Util para el estudio detallado de la cantidad y conectividad de poros en materiales
ceramicas. La piezoelectricidad no es la Unica propiedad a tener cuenta en el desarrollo de un
transductor. En aplicaciones subacuaticas y médicas, por ejemplo, la impedancia acustica del
transductor (proporcional a (p v)'2, donde p es la densidad del material y v es la velocidad del sonido)
debe ser cercana a la del medio que lo rodea (matching de impedancia acustica). Cuanto mas cerca
estan las impedancias entre si, menos energia acUstica se refleja en la interfase. La frecuencia de
resonancia es proporcional a 1/1(ps)?, donde | es el tamafio de la muestra, p la densidad y s la
complianza mecénica. Si todos los demas parametros son iguales, un material con una densidad mas
baja es ventajoso para los transductores de alta frecuencia (> 20 MHz) eliminando asi la necesidad
de producir elementos demasiados delgados. Por ejemplo, el BCZT tiene una densidad de 5,7 g/cm?,
mas baja en comparacion con el PZT que tiene una densidad de 8,0 g/cm?®. Estudios preliminares que
realizamos en colaboracion con el Dr. Sergio Gwirc (INTI) mostraron que piezas densas de BCZT y
BCHT poseen impedancias acusticas similares, con un valor de ~27 Mrayl (el PZT-5, por ejemplo,
tiene un valor entre 30 y 34 Mrayl). Para el caso del BCZT, esta adaptacion de impedancia (matching)
se podria mejorar ain mas bajando la densidad del ceramico mediante la formacién de un compuesto
cerdmico/polimero (composite) o generando porosidad en la piezocerdmica. Los materiales porosos
exhiben propiedades especiales y caracteristicas que no pueden ser alcanzadas por sus contrapartes
densas convencionales. Estas propiedades se pueden adaptar para cada aplicacién especifica
controlando la microestructura (porosidad abierta o cerrada, distribucion del tamafio y la morfologia
del poro) del material. La propuesta es entonces disefiar y preparar piezoeléctricos de BCZT con
porosidad controlada para aplicaciones en actuadores y transductores electroacusticos, siendo la
tomografia de RX una técnica ideal para complementar este estudio (en el caso de que pueda
agregarsele una sonda con resolucion nanométrica al equipo utilizado, como estaba previsto).

v El estudio teérico-computacional del reemplazo Mg?* por Ca?* en BCZT confirma que el
dopaje de este material con un ion de radio i6nico pequefio, y que sea perfectamente soluble en el
sitio A de la estructura de perovskita, es una estrategia valida para aumentar la temperatura de
Curie del sistema. El desafio es entonces encontrar un dopante que cumpla con estos dos
requisitos de manera simultanea. En cuanto al dopaje en sitio B, nuestras investigaciones abrieron
un panorama de estudio mas amplio referido a las propiedades béasicas de impurezas dipolares en

titanatos. El hecho de haber simulado de manera exitosa el defecto dipolar neutro (Mg''1i -V o),

el cual se genera porque la carga negativa del ion Mg"ri (Ti** se reemplaza por Mg?*) es
compensada por la carga positiva de una vacancia de oxigeno Vo, posibilita esclarecer el origen
microscépico del fendmeno de envejecimiento (aging) observado experimentalmente en
ceramicas de BaTiOs. Creemos que este efecto podria estar vinculado a la alineacion, total o
parcial, de estos defectos dipolares en la direccion de la polarizacién macroscépica del material,
siendo esto responsable de modificar la respuesta ferroeléctrica del material produciendo ciclos
de histéresis pinchados o dobles, segun el grado de alineamiento. Finalmente esperamos que el
esquema de modelizacién multiescala que se presentd en esta tesis para investigar los efectos de
ocupacion de sitio de impurezas de Mg?* en BaTiOs se constituya en una herramienta teérica
poderosa para dilucidar efectos de ocupacion de sitio de otros dopantes controversiales en
perovskitas ferroeléctricas.
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