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INTRODUCCION

Desde el descubrimiento de la ferroelectricidad y de la piezoelectricidad en los materiales
ceramicos, en la década de los cuarenta, se ha producido un continuo incremento de nuevos
materiales y desarrollo de nuevas tecnologias que han dado lugar a un namero significativo de
aplicaciones industriales y comerciales, en relacién directa con estos fenémenos fisicos. Las
aplicaciones de los materiales ceramicos piezoeléctricos son muy numerosas y se pueden
agrupar en cuatro grupos principales: generadores, motores, motor/generador y dispositivos
resonantes.

Los materiales ceramicos basados en titanato circonato de plomo (PZT) han dominado el
campo de los materiales piezoeléctricos para el disefio de la mayoria de los dispositivos
requeridos por la industria, fundamentalmente en su aplicacién como sensores y actuadores,
debido por un lado a los elevados valores de sus parametros piezoeléctricos en las proximidades
de la frontera morfotropica de fases y por otro lado a la facilidad de modificacion de estos
parametros en funcion de diferentes dopantes. Sin embargo, la produccién en serie para su
aplicacién industrial, requiere un alto grado de reproducibilidad de las propiedades finales de
estos materiales de PZT, relacionado con un adecuado control tanto de los parametros de
procesamiento que conllevan a una microestructura homogénea, como de la volatilizacion del
plomo, inherente a estos materiales. En este sentido, el trabajo desarrollado en esta Tesis intenta
elevar el nivel de reproducibilidad de las propiedades finales de estos materiales ceramicos de
PZT para su produccion industrial como material base en el disefio de actuadores
electromecanicos.

El objetivo de esta Tesis Doctoral consiste en la obtencién de materiales ceramicos de PZT,
con microestructura homogénea y tamafio de grano controlado, que permitan maximizar las
propiedades dieléctricas y piezoeléctricas en el disefio de actuadores electromecanicos.

Con este fin, el trabajo desarrollado en esta Tesis Doctoral se ha centrado en los siguientes
puntos:

. Composicién formulada en la Frontera Morfotrépica de Fases, modificada con Sr*" y
Nb>.

e  Obtencién de polvos ceramicos de PZT mediante el método de calcinacién reactiva
en dos etapas, a partir de ZrTiO, previamente sintetizado y PbO. Este procedimiento
favorece la disminucion de la temperatura de sintesis del material ceramico de PZT,
consiguiéndose particulas submicrénicas altamente reactivas que una vez
compactadas y tras el proceso de sinterizacion dan lugar a materiales ceramicos
densos, con la correspondiente reduccién de la temperatura de sinterizacion. La
disminucién de las temperaturas de sintesis y sinterizacion reduce las pérdidas de
plomo por volatilizacién, lo que da lugar a una disminucién en las variaciones de las
propiedades finales.

e  Obtencion de polvos ceramicos de PZT con distribucion de tamafio de poros
controlada y estudio de la naturaleza y el efecto de dicha distribucion de poros sobre
la conducta de sinterizacién del material ceramico y sus propiedades. Se estudiara la
relacién entre la porosidad presente en el polvo ceramico de partida y los procesos
de descomposicion que experimenta el material a altas temperaturas de
sinterizacion.

. Modificacién superficial de las particulas del polvo ceramico de PZT con ester
fosfato, empleando un proceso de homogeneizacion del dopante a escala atémica.
De esta forma se consigue un material ceramico sinterizado con una microestructura
mas homogénea, un mecanismo de inhibicién del tamafio de grano, una reduccion
de la temperatura de densificacion y disminucién de pérdidas de peso.

. Estudio de los mecanismos de reaccion entre el fésforo y el PZT, durante la
sinterizacion de este material ceramico modificado con fésforo, dando lugar a la
formacion de fases secundarias en el borde de grano (fosfatos de plomo), y el efecto



gue dichos mecanismos ejercen sobre la densificacion y microestructura del
material.
Estudio de las relaciones entre las propiedades finales y respuesta del material
ceramico de PZT en condiciones cuasiestaticas y de trabajo, y el procesamiento
seguido.



Capitulo 1

Materiales piezoeléctricos y

actuadores electromecanicos



1.1 INTRODUCCION

El fendmeno de la piezoelectricidad fue descubierto en 1880 por Jacques Curie y Pierre
Curie y se presenta en cristales polares cuando se someten a deformacion elastica por presion,
desarrollandose un momento dipolar y, por tanto, una carga eléctrica que es proporcional al
esfuerzo mecanico. Este efecto se puede expresar mediante la siguiente relacion lineal entre la
polarizacién P y el esfuerzo mecéanico T:

Pi = diTj (1]
siendo dix los coeficientes piezoeléctricos, los cuales son nulos en cristales centrosimétricos, y
representan las componentes de un tensor de tercer orden. El fenémeno inverso, la deformacién
del cristal por aplicacién de un campo eléctrico, también se llama efecto piezoeléctrico, y es el
que tiene aplicacion en el desarrollo de actuadores.

Es conocido que las propiedades fisicas y estructurales de los cristales, tales como las
propiedades dieléctricas, elasticas, Piezoeléctricas, ferroeléctricas, Opticas, etc., estan
relacionadas con su simetria estructural™. A su vez, la simetria estructural de un cristal depende
de su estructura cristalina, y puesto que ésta consiste en la repeticiéon espacial de la celda
unidad, la simetria especifica que posea esta celda unidad determina las propiedades de un
material monocristalino (principio de Neumann)?, por ejemplo, la posibilidad de existencia de
piezoelectricidad.

1.2 SIMETRIA CRISTALINA

Desde el punto de vista de la simetria, todos los cristales que existen en la naturaleza
pueden ser clasificados en 32 grupos puntuales de simetria macroscopica, construidos a partir
de la combinacién de ocho elementos de simetria, excluyendo la traslacién (Figura 1.1%). Estos
32 grupos puntuales son subdivisiones de siete sistemas cristalinos fundamentales: triclinico,
monoclinico, ortorrombico, tetragonal, romboédrico (o trigonal), hexagonal y cubico.

Los elementos de simetria son los siguientes:

- 5 ejes n de rotacidon propios (360°n): 1 (sin rotacién), 2 (rotacién de 180°), 3

(rotacién de 120°), 4 (rotacion de 90°), 6 (rotacion de 60°).
- 3 ejes de rotacion impropios: 4 (rotacion de 90° e inversion), centro de inversion i,
reflexién especular m.

Si, ademas, se considera el elemento de simetria microscépico de traslacion se obtienen
230 grupos espaciales de simetria microscopicos.

Los treinta y dos grupos puntuales de simetria pueden clasificarse, considerando el
efecto piezoeléctrico, en la siguiente forma:

- Centrosimétricos, los cuales poseen un centro de simetria y comprenden los

siguientes once grupos puntuales: 1, 2/m, mmm, 4/m, (4/m)mm, 3, 3m, 6/m,
(6/m)mm, m3, m3m. Los cristales con la simetria de estos grupos puntuales no
exhiben polaridad y, por tanto, no son piezoeléctricos.

- No Centrosimétricos, los cuales no poseen un centro de simetria y constituyen los

restantes veintiiin grupos puntuales: 1, 2, 222, 4, 422, 32, 6, 622, 23, 3, m, mm2, 4,
42m, 4mm, 3m, 62m, émm, 6, 43m y 432. Los cristales que poseen los
elementos de simetria de estos grupos puntuales exhiben uno o mas ejes con una
direccion cristalograficamente Unica. Ademas, los dos extremos de estos ejes de
direccion Gnica no pueden hacerse coincidir entre si por ninguna operaciéon de
simetria del cristal. De estos veintilin grupos no-centrosimétricos veinte presentan el
efecto piezoeléctrico a lo largo de un eje de direccion Unica. El grupo puntual 432 no
presenta efecto piezoeléctrico a pesar de ser no-centrosimétrico debido a que tiene
otros elementos de simetria cuya combinacién cancela el fenémeno piezoeléctrico.
Siempre que la estructura cristalina de un sélido en particular posea la simetria de
alguno de estos veinte grupos puntuales se podria predecir su comportamiento



piezoeléctrico. Por tanto, la piezoelectricidad estd determinada solamente por las
propiedades de simetria del cristal.
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Figura 1.1. Interrelacién de materiales piezoeléctricos y subgrupos en funcién de la simetria®.

Entre los veinte grupos puntuales que exhiben efecto piezoeléctrico existen 10 grupos
gue presentan solo un eje de direccién Unica y son los siguientes: 1, 2, m, mm2, 4, 4mm, 3, 3m,
6 y 6mm. Los cristales que poseen la simetria de estos grupos puntuales tienen un solo eje de
rotacion y no tienen ningln plano especular perpendicular a él. A lo largo de este eje de rotacion
Unico, el ordenamiento atémico en un extremo es diferente de aquel en el otro extremo, en
ausencia de esfuerzo externo, obteniéndose un momento dipolar eléctrico. Se dice que estos
cristales son polares puesto que exhiben polarizaciéon espontanea, y la direccion de la
polarizacién espontanea se conoce como eje polar. Los cristales que son capaces de adquirir
carga eléctrica: positiva en un extremo y negativa en el extremo opuesto, al ser calentados, se
conocen como piroeléctricos. Se ha encontrado que las propiedades piroeléctricas son
inherentes a todos los cristales que presentan polarizaciéon espontanea. Por consiguiente, a los
cristales polares también se los llama piroeléctricos y el efecto piroeléctrico consiste en un
cambio de la polarizacién espontanea con la temperatura.



La piroelectricidad puede visualizarse considerando un cristal constituido por iones
positivos y negativos. En cierto rango de temperatura, estos iones estan en sus posiciones de
equilibrio dentro de cada celda unidad, de tal forma que la energia libre del cristal es minima y el
centro de cargas positivas no coincide con el centro de cargas negativas. Por ejemplo, en la
Figura 1.2 se muestra la estructura cristalina del cristal ferroeléctrico BaTiOs. Por encima de la
temperatura de Curie, la estructura cristalina paraeléctrica es ctbica, con los iones de Ba** en los
vértices del cubo, los iones de O” en el centro de las caras y el ién Ti*" en el centro del cubo
(Figura 1.2.a). Por debajo de la temperatura de Curie, la estructura esté ligeramente deformada,
con los iones de Ba™ y Ti* desplazados respecto a los iones O” (Figura 1.2.b). En
consecuencia, aparece un dipolo eléctrico en cada celda unidad y, por tanto, una polarizacién
espontanea (momento dipolar por unidad de volumen) resultante de la agrupaciéon de todos los
dipolos orientados en la misma direccion.

(a) (b)

Figura 1.2. Estructura cristalina del BaTiOs: (a) cubica (paraeléctrica), (b) tetragonal
(ferroeléctrica).

Si un cristal compuesto de celdas unidades idénticas, cada una con un dipolo, se
comprime o tensiona en la direccién paralela al dipolo, el momento del dipolo cambia y aparecen
cargas superficiales en los extremos del cristal. Esta carga externa superficial debido al dipolo
interno en el cristal es la polarizacién, medida como carga por unidad de area. Cuando se altera
la temperatura de estos cristales cambia la magnitud de la polarizacion. Puesto que las
propiedades eléctricas estan fuertemente correlacionadas con la estructura cristalina, el eje de
polarizacién espontdnea es usualmente un eje cristalino. Igual que en el caso de la
piezoelectricidad, el comportamiento piroeléctrico de un sélido puede predecirse a partir de su
estructura cristalina.

A pesar de que un cristal con varios ejes polares exhiba el efecto piezoeléctrico, no
necesariamente presentara polarizacion espontanea, debido a que el momento dipolar eléctrico
resultante de las contribuciones en todas las direcciones dadas por los respectivos ejes polares
puede anularse. Por ello, solo los cristales con un eje polar Gnico presentan polarizacion
espontanea a lo largo de este eje, y son, por tanto, piroeléctricos. Cuando sobre un cristal
piezoeléctrico pero no piroeléctrico se aplica una presion, se favorece una direccién y se crea un
dipolo neto en el interior del cristal. Por ejemplo, el cuarzo es un cristal piezoeléctrico no polar,
que tiene tres ejes polares simétricamente espaciados por 120° dentro de un plano. Si sobre él
se aplica un esfuerzo hidrostatico, afectara igualmente a cada eje y el momento dipolar neto sera



cero. Pero si se aplica un esfuerzo a lo largo de un eje polar se comprime un dipolo a expensas
de los otros dos y aparece una polarizacién no nula.

El efecto piroeléctrico fue descubierto por Teophrast en la turmalina en el afio 314 a.c. y
llamado con este nombre por Brewster en 1824. La primera teoria termodinamica fue formulada
por Thompson en 1878 y desarrollada por Voigt en 1897. Born desarrollé la teoria usando la
mecanica cuéntica en 1945, en funcién de la dinamica de la red cristalina. La Figura 1.3 muestra
la dependencia con la temperatura de la polarizacién espontanea en dos cristales ferroeléctricos
con transiciones de primer orden (titanato de bario, BaTiOs)*, y transicién de segundo orden
(sulfato de triglicina, TGS)®. A medida que cambia la temperatura se observa una variacion de la
densidad de carga sobre las superficies de la muestra que son perpendiculares al eje polar Unico
en un monocristal o en un material ceramico polarizado.
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Figura 1.3. Polarizacion espontanea en funcién de la temperatura en cristales ferroeléctricos: (a)
BaTiOs*, (b) sulfato de triglicina® (TGS).

El andlisis de las relaciones termodindmicas que describen el efecto piroeléctrico indica
gue debe existir un efecto opuesto: un cambio en la temperatura del cristal al aplicar un campo
eléctrico, lo cual conduce a un cambio en su polarizacion espontanea. Este efecto se llama
electrocaldrico.

Los cristales piroeléctricos son usados como receptores extremadamente sensibles de
radiacion infrarroja y sensores de variaciéon de temperatura, asi como en otros instrumentos que
convierten energia térmica en energia eléctrica y viceversa®”.

Si al aplicar un campo eléctrico a un cristal piroeléctrico se puede invertir la direccién de
la polarizacién espontanea se dice que el material es ferroeléctrico. Asi pues, un cristal
ferroeléctrico se puede definir como un cristal piroeléctrico con polarizacién reversible.

El fenémeno de la ferroelectricidad fue descubierto en 1921 por Valasek en la sal de
Rochelle, y consiste en la presencia de un ciclo de histéresis para la polarizacién espontanea en
funcién del campo eléctrico aplicado. Esta caracteristica adicional de los cristales ferroeléctricos
no puede predecirse del conocimiento de la estructura cristalina, solo puede establecerse sobre
la base de un experimento dieléctrico. Puede decirse que los materiales ferroeléctricos forman
un subconjunto de los piroeléctricos, y que éstos, a su vez, constituyen un subconjunto de los
materiales piezoeléctricos.



Existe un fendmeno que estd presente, en general muy débilmente, en todos los
materiales, sean amorfos o cristalinos, centrosimétricos o polares. Es la electroestriccion.
Siempre que se aplica un campo eléctrico a un material dieléctrico, aparece una deformacién
que es proporcional al cuadrado del campo. Este efecto es llamado el efecto electroestrictivo.
Por tanto, el signo de la deformacion que aparece en un material dieléctrico cuando sobre él se
aplica un campo eléctrico es independiente de la polaridad del campo. El efecto electroestrictivo
resulta de la polarizacién inducida por el campo eléctrico. En materiales de alta constante
dieléctrica y especialmente en materiales ferroeléctricos justo por encima de su punto de Curie,
la electroestriccion puede tener una magnitud suficiente como para ser de interés. Este efecto es
utilizado eficazmente en materiales relaxores®, tales como PMN, PZN y PLZT.

Las ecuaciones correspondientes del efecto electroestrictivo son:

Si = Si'jDTj + Qikl Pk P| (en funcién de la polarizacion) [2]

Si = SiIJ-ETj +M il Ek E| (en funcién del campo eléctrico) [3]

donde My, y Qji son los correspondientes coeficientes electroestrictivos, siendo Q el mas util y su
unidad es m*/C% S es la deformacion, T es el esfuerzo, s; son los coeficientes de complianza
elastica, P es la polarizacién y E el campo eléctrico En ambas ecuaciones, el primer término del
lado derecho corresponde a la ley de Hooke y el segundo término al efecto electroestrictivo.

1.3 MATERIALES CERAMICOS PIEZOELECTRICOS
1.3.1 Conceptos, ecuaciones y coeficientes piezoeléctricos

Un material cerdmico es un material policristalino. A medida que el material ceramico se
enfria desde un estado paraeléctrico de alta temperatura al estado ferroeléctrico, la celda unidad
se deforma, usualmente con un alargamiento en la direccion del eje polar. Los esfuerzos
intergranulares se minimizan por la formacién de dominios, regiones dentro de cada grano, que
tienen orientacion comin de dipolos espontaneos. Las direcciones de polarizacién de los
dominios son fundamentalmente los ejes de simetria de alta temperatura (tales como <001>,
<110>, 0 <111>). Los angulos entre los dipolos de dominios adyacentes son los mismos que
existen entre tales ejes de simetria, es decir, 90°, 180°, 71°, etc., modificados ligeramente por la
deformacion ferroeléctrica. Desde el punto de vista cristalogréafico la estructura de dominios es un
tipo de maclado.

Un ceramico no es piezoeléctrico, ain cuando los cristales individuales puedan ser
fuertemente piezoeléctricos o incluso ferroeléctricos, debido a que los efectos de los cristales
individuales se cancelan entre si. A fin de conseguir que un ceramico se convierta en un material
piezoeléctrico es necesario satisfacer dos condiciones:

1) Los cristales individuales que constituyen el material cerdmico
deben ser ferroeléctricos.
2) Debe aplicarse un campo eléctrico al material ceramico (proceso

de polarizacién) a fin de orientar los ejes polares de los cristalitos
del ceramico ferroeléctrico a aquellas direcciones permitidas por la
simetria del material que son mas cercanas a las del campo
eléctrico.

Este proceso de polarizacion es el elemento critico a fin de poder utilizar el efecto
piezoeléctrico en un cerdmico ferroeléctrico. Sin la polarizacién, el cerdmico es inactivo, ain
cuando cada uno de los cristalitos individuales sea piezoeléctrico. Con la polarizacion el
ceramico se vuelve extremadamente Util, siempre y cuando no se caliente por encima de su
temperatura de Curie (T¢), puesto que a esta temperatura pierde su polarizacién y la orientacion
de la polarizacion obtenida mediante el proceso de polarizacién. Después de que un material



ceramico ferroeléctrico ha sido polarizado se comporta como un “monocristal” ferroeléctrico,
desde el punto de vista eléctrico, exhibiendo polarizacion neta (con la presencia de un ciclo de
histéresis) como respuesta a un campo eléctrico o esfuerzo mecanico aplicado, siempre que los
valores del campo o esfuerzo permanezcan por debajo del necesario para conmutar los ejes
polares. Por consiguiente, el proceso de polarizacion reduce parcialmente los dominios del
ceramico al eliminar una buena parte de ellos mediante su conmutacion.

Dos efectos son operativos en los cristales piezoeléctricos, en general, y en los
ceramicos ferroeléctricos, en particular. El efecto directo o accion generadora se identifica con el
fenémeno por el cual se genera carga eléctrica (polarizacion) a partir de esfuerzo mecanico. Por
el contrario, el efecto inverso o accién motora se asocia con el movimiento mecénico generado
por la aplicacién de un campo eléctrico. Ambos efectos se ilustran en la Figura 1.4 en un cilindro
de material ceramico. La Figura 1.4.a muestra el cilindro bajo condiciones de carga o esfuerzo
nulo. Si una fuerza externa produce deformacién por compresiéon o tensiéon en el material, el
cambio resultante en el momento dipolar origina la presencia de un voltaje no nulo entre los
electrodos. Si el cilindro se comprime, el voltaje tendra la misma polaridad que el voltaje de
polarizacién (Fig. 1.4.b). El efecto neto es el de aumentar la polarizacién debido a la reduccién
relativa del volumen ocupado por los dipolos eléctricos individuales. Si el cilindro se tensiona, el
voltaje a través de los electrodos tendra polaridad opuesta al voltaje de polarizacion (Fig. 1.4.c),
debido al aumento relativo del volumen de los dipolos y, por tanto, disminucién de la
polarizacién. Estos son ejemplos de la accion generadora, la conversion de energia mecénica en
energia eléctrica. La accién generadora se emplea, por ejemplo, en los ignitores, fonégrafos,
acelerémetros, hidréfonos y micréfonos.

Figura 1.4. Efecto piezoeléctrico en un cilindro de material PZT: (a) sin carga; con aplicacion de
(b) un esfuerzo de compresion, (c) un esfuerzo de tension, (d) un voltaje de igual polaridad al de
polarizacién, (e) un voltaje de polaridad opuesta al de polarizacion, y (f) un voltaje a.c.
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Si el campo aplicado tiene la misma polaridad que el campo de polarizacion, el cilindro
se contrae (Figura 1.4.d). El cilindro se dilata si un campo de polaridad opuesta al campo de
polarizacién se aplica a los electrodos (Figura 1.4.e). Por Gltimo, si un campo alterno se aplica a
los electrodos, el cilindro se dilata y contrae siguiendo la frecuencia del campo aplicado (Figura
1.4.f). Estos son ejemplos del efecto motor o actuador, la conversion de energia eléctrica en
energia mecanica. El efecto motor se emplea, por ejemplo, en transductores para equipo de
limpieza ultrasénico, atomizadores ultrasénicos, sistemas de inyeccién de combustible y motores
piezoeléctricos.



Puesto que las direcciones cristalograficas originales de los granos estaban orientadas
aleatoriamente, es muy dificil conseguir una alineacion perfecta de los ejes polares como en el
caso de un monocristal del material. Existen varias razones para explicar esto. Las tensiones
intergranulares tienden a mantener la polaridad de los dominios en su orientacién inicial,
evitando la conmutacion de los dominios a la direccion méas favorable. Las imperfecciones de la
red cristalina (dislocaciones, vacantes, etc.) producen deformaciones dentro de los granos, con
los mismos resultados. Idealmente, el cerdmico que estaria més libre de tensiones producidas
por el proceso de conmutacién seria aquel que hubiese experimentado conmutacion
exclusivamente de dominios de 180°, puesto que la conmutacion de éstos no produce cambio
dimensional. Una buena indicacién de esta alineacion dipolar es el valor medido de polarizacion.
Asumiendo una orientacion inicial al azar de los granos y dominios, y una alineacion dipolar tan
completa como lo permita la orientacién de los granos, Baerwald® ha calculado la fraccion de
polarizacién de un monocristal que podria alcanzarse en materiales ceramicos pseudocubicos de
varias simetrias (Tabla 1.1). Mientras mayor sea el nimero de direcciones polares permitidas,
menor sera la desviacion maxima del eje polar de un grano con respecto a la direccion polar
promedio, y la reduccién de la polarizacién estara minimizada, asumiendo alineacién éptima.

Tabla 1.1. Relacién entre la simetria cristalina y la fraccién de polarizacion™.

. e , . . Fraccion de polarizacion de
Simetria cristalinay | Nimero de direcciones .
] . un monocristal que puede
eje polar equivalentes :
alcanzarse idealmente

Tetragonal [001] 6 0.831
Romboédrica [111] 8 0.866
Ortorrémbica [110] 12 0.912

Desde el punto de vista de la simetria de un cristal, tres clases cristalinas contienen la
mayor parte de los compuestos ferroeléctricos que han resultado ser muy importantes en el
campo de los materiales ceramicos piezoeléctricos: 4mm (tetragonal), 3m (romboédrica) y mm2
(ortorrémbica).

El ceramico es inicialmente isotropico, propiedad que se destruye en la direccion del
campo de polarizacién, pero que se mantiene en el plano perpendicular a él. Por analogia con
las clases 4 mm y 6 mm, se puede expresar la simetria de cualquier ceramico inicialmente
orientado al azar, el cual ha sido polarizado para obtener un material piezoeléctrico, como o mm
(simetria polar cilindrica).

Empleando la energia libre de Gibbs, G, de un sistema cristalino piezoeléctrico, dado por
la siguiente expresion:

G:U—SijTij—DiEi—G® [4]
(j=1,23),
donde U es la energia interna del sistema, S; el tensor de deformacion, T; el tensor de esfuerzos,
D; el vector de desplazamiento eléctrico, E; el vector de campo eléctrico, o la entropia, y © la
temperatura, se obtienen las ecuaciones piezoeléctricas adiabaticas™

S, =s;°T, +d7E,, [5]

D, =daT, +&,7E,, ]
(ij=1.2,...6;mn=1.23)



donde el superindice o indica la condicion adiabética y s; = dSi/0T; son los coeficientes de
complianza elastica, &; = 0D/OE; la permitividad dieléctrica, y d;j = 0D/0T; = 0Si/OE;, las constantes
piezoeléctricas.

Para las constantes elasticas, dieléctricas y piezoeléctricas, un eje de simetria de orden
6 es equivalente al eje de orden infinito. Los materiales ceramicos piezoeléctricos con esta Ultima

. P . . R T T .
simetria tienen dos componentes independientes de constante dieléctrica: &£;;,&33; Seis

. . . - E .E oE AE AE E
componentes independientes de complianza elastica: S;;,S;5,S513,S331544,Sg5: ¥ tres

componentes independientes de constante piezoeléctrica: d31 ) d33 , d15 . Por consiguiente, las

ecuaciones piezoeléctricas adiabaticas [5] y [6] para la simetria de las ceramicas (o mm) se
convierten en™:

S, =s;T, +s5T, +s;T, +d,E, [7]
S, =s,T, +S5T, +S;T, +d, E, (8]
S, =S5 (T, +T,) +s5T, +d,E, [9]
S, =s.T, +d,.E, [10]
S = S4E4T5 +d;5E, [11]
S =SeTe [12]
D, =¢,E, +d,T, [13]
D, =¢,E, +d,.T, [14]
D, = 65E, +d3 (T, +T,) +dg T, (15]

En estas ecuaciones, el subindice 3 se refiere al eje de polarizacion. Los subindices 1y
2 se refieren a ejes perpendiculares elegidos arbitrariamente en el plano normal al eje de
polarizacién. Los subindices 4, 5 y 6 se refieren a esfuerzos y deformaciones de cizalla en
planos normales a los ejes 1, 2 y 3, respectivamente. Una deformacion de cizalla, tal como S, es
una medida del cambio de angulo entre los dos ejes inicialmente ortogonales en el plano
perpendicular al eje 1. La permitividad dieléctrica es un tensor de rango dos, por lo cual debe
llevar dos indices, sin embargo, para los materiales ceramicos sometidos a fuerzas o campos
paralelos o perpendiculares al eje de polarizacién es suficiente un solo subindice para describir
completamente el sistema. Por tanto, se usard la notacién corta: €= € Yy €3 = &3
Convencionalmente, el primer subindice de las constantes piezoeléctricas d; indica la direccién
del campo o desplazamiento eléctrico, o lo que es lo mismo, indica que los electrodos son
perpendiculares al eje dado por este subindice; el segundo subindice, en cambio, indica que la
deformacion piezoeléctrica inducida o el esfuerzo aplicado esta en la direccién dada por este
subindice. La constante piezoeléctrica d, se obtiene cuando el esfuerzo se aplica en igual
magnitud en las direcciones 1, 2 y 3 (esfuerzo hidrostatico) y los electrodos son perpendiculares
al eje de polarizacion 3. Los subindices y superindice de las constantes de complianza elastica s;
indican lo siguiente: el primer subindice indica que la deformacién inducida (o el esfuerzo
aplicado) estd en esta direccion; el segundo subindice indica que el esfuerzo aplicado (o la
deformacion inducida) esta en esta direccion; el superindice E (o D) indica que la complianza es
medida con los electrodos en cortocircuito (o con los electrodos conectados en circuito abierto).
El subindice de la constante dieléctrica ¢; indica que los electrodos son perpendiculares al eje
dado por este subindice; el superindice T (o S) indica que todos los esfuerzos sobre el material



ceramico son constantes o nulos (0 que todas las deformaciones del material ceramico son
constantes o nulas como ocurriria si el material estuviera completamente anclado evitando su
deformacién en cualquier direccion).

Noétese que un esfuerzo de cizalla Ts aplicado en la direccion perpendicular al eje de
polarizaciéon 3 no es capaz de producir una excitacion piezoeléctrica, resultando en la ecuacion
[12] que expresa la ley de Hooke de un material no piezoeléctrico, y, por tanto, puede excluirse.

La isotropia planar de los cerdmicos polarizados se expresa mediante la igualdad de
algunas constantes piezoeléctricas y elasticas: ds;=ds;, d24=d1s, S13=Sz3, €tc.

La habilidad de los ceramicos piezoeléctricos para adquirir polarizacién debido a efectos
mecanicos y a deformarse bajo el efecto de campos eléctricos permite que sean considerados
como convertidores de energia electromecénica. La eficiencia de tal convertidor esta dada por el
factor de acoplamiento electromecanico k, el cual mide la raiz cuadrada de la fraccion de energia
mecanica convertida en energia eléctrica en cada ciclo, o viceversa.

k*= energia eléctrica convertida en energia mecanica [16]
energia eléctrica suministrada

k? = energia mecanica convertida en energia eléctrica [17]
energia mecanica suministrada

El resto de la energia, o bien se almacena de forma elastica o dieléctrica durante cada
ciclo, o bien se disipa.

El coeficiente de acoplamiento electromecanico es una cantidad anisotrépica; puede
tener diferentes valores para diferentes especimenes dependiendo del modo de vibracion.
Ademés, tiene valores mas elevados cuanto mayor sea el valor de los coeficientes
piezoeléctricos. Debido a que la conversién de energia eléctrica a mecéanica (0 viceversa)
siempre es incompleta, el factor de acoplamiento k siempre es menor que la unidad. Para la
componente i-ésima del campo E (o de induccién D) y para la componente j-ésima de los
tensores de esfuerzo Ty deformacién S, se tiene la siguiente relacion™:

d?2
k2 =__1_
1 TE
& Sjj
El primer subindice indica que los electrodos son perpendiculares a ese eje. El segundo
subindice indica la direccion del esfuerzo o deformacion. Ademas, el factor de acoplamiento k,
usado solo para materiales ceramicos, indica que los electrodos son perpendiculares al eje 3 'y
que el esfuerzo o deformacioén es igual en todas las direcciones perpendiculares al eje 3; el modo
de vibracion se presenta en el plano perpendicular al eje de polarizaciéon 3. Por ultimo, el factor
de acoplamiento k; corresponde al modo de vibracion longitudinal o de espesor, de discos
anclados lateralmente, a lo largo del eje de polarizaciéon e indica que los electrodos son

perpendiculares al eje de polarizacion y el esfuerzo o deformacion estan a lo largo del eje 3.
Usualmente ki << ks, especialmente si k, es grande. Aproximadamente®®,

2 o2 2 21,2
2 = k2 +k? —k2kZ.

[18]

1.3.2 Ceramicas Piezoeléctricas con estructura Perovskita

En la Figura 1.1 se indican cuatro tipos de ceramicas ferroeléctricas como subcategorias
del grupo general de materiales ferroeléctricos, con ejemplos tipicos que representan el tipo
basado en la estructura de su celda unidad. De éstos, el segundo grupo (tipo perovskita ABO3)
representa la categoria mas importante, desde el punto de vista de su aplicabilidad. La mayor
parte de los ceramicos piezoeléctricos Utiles, tales como los listados en la Figura 1.1, las
composiciones de titanato de bario (BaTiOg), titanato circonato de plomo (PZT), titanato de plomo



(PT), niobato de magnesio y plomo (PMN), niobato de sodio potasio ((K,Na)NbOj3), niobato de
potasio (KNbOj3), niobato tantalato de potasio (K(Ta,Nb)O3), tienen estructura tipo perovskita, y
representan en la actualidad el mayor volumen de ventas a escala mundial de ceramicos
ferroeléctricos manufacturados.

Se denomina con el nombre de perovskita a varias familias de materiales naturales y
sintéticos, de estructura igual a la del mineral titanato de calcio (CaTiO;). La estructura de la
celda unidad tipica de una perovskita ideal cubica ABX3; se muestra en la Figura 1.2. Esta
estructura puede describirse como una celda unidad cubica simple con un catibn metalico A de
radio i6nico grande en los vértices, un catién metalico B de radio i6nico menor en el centro de la
celda, y el anién no metalico X en el centro de las caras. La estructura esta formada por grupos
octaédricos, BXg, muy estables, lo que permite una descripcion poliédrica de la red cristalografica
como un conjunto de octaedros enlazados por sus vértices, donde los aniones X estan en los
vértices de los octaedros, los cationes B en su interior, y los cationes A ocupan el centro de los
huecos octaédricos. En estas estructuras los octaedros podrian estar ligeramente distorsionados.
Cada catiéon A esta coordinado por 12 aniones X*, cada cation B esta coordinado por seis
aniones X>, y cada anién X tiene nimero de coordinacién 12 debido a que le rodean cuatro
cationes A%" y ocho aniones X

La gran variedad posible de componentes béasicos de las perovskitas, A, B, X, permite la
formacion de los cientos de perovskitas ideales o modificadas que se conocen actualmente, en
los que la red cristalina basica puede estar modificada por interacciones de distinta intensidad y
caracter, dando lugar a propiedades diferentes. Asi, cuando X es un anién como fltor F, cloro CI
0 bromo Br, da lugar a compuestos i6nicos que seran buenos aislantes eléctricos. Se conocen,
ademas, perovskitas con carbono, nitrégeno, hidrégeno y azufre en la posicién del anién X. Sin
embargo, la ferroelectricidad en perovskitas se ha observado solo en aquellos casos en que la
posicion X esta ocupada por el oxigeno™. Por tanto, los materiales ceramicos piezoeléctricos en
estudio, tienen como estructura fundamental la de las perovskitas ABOs;, mostrada en la Figura
1.2.

Como ejemplo de una perovskita piezoeléctrica, se tiene que la celda unidad del
ceramico PZT consiste en una red de octaedros de oxigeno unidos en los vértices, con los
cationes metalicos Zr** y Ti** en los sitios B dentro de los octaedros y los iones metalicos Pb**
situados en las posiciones A creadas entre los octaedros unidos. Puesto que el cation Pb*" tiene
un radio iénico muy grande (1.63 A) comparado con los radios i6nicos de zr** (0.86 A) y Ti**
(0.745 A)*, se produce una expansion de la red perovskita, de tal forma que los cationes Zr*" y
Ti*" al ser muy pequefios para llenar el hueco octaédrico, adquieren seis posiciones permitidas
de energia minima estable, las cuales son equivalentes en la fase paraeléctrica cubica, y estan
relacionadas con las direcciones permitidas. En estas posiciones de minima energia se forman
enlaces idnicos con cierta covalencia entre el i6n zr*(Ti*) y el O%, provocando un
desplazamiento del par catién-anion con respecto al centro de carga, y, por consiguiente, la
aparicion de un dipolo eléctrico en la red, origen de la polarizacién espontanea en una celda del
ceramico PZT. Cuando se aplica un campo eléctrico a esta celda unidad, el ién zr** o el ién Ti*
se desplaza a lo largo de la direccion del campo aplicado. Pero, puesto que la celda unidad esta
orientada al azar y los iones estan restringidos a moverse solamente a lo largo de las direcciones
permitidas de la celda unidad, es usual que el movimiento de los iones se aproxime solo
cercanamente a una alineacién con el campo eléctrico. Cuando este movimiento iénico ocurre,
se produce un cambio en las dimensiones de la celda unidad y, por tanto, un cambio
macroscopico de las dimensiones de la cerdmica. La orientacién aleatoria original de los
vectores de polarizacion de los dominios puede restaurarse calentando el material por encima de
su temperatura de Curie T.. Este proceso se conoce como despolarizacion térmica.

Una amplia variedad de cationes puede sustituirse en la estructura perovskita. El grado
de empaquetamiento de la estructura perovskita, y, por tanto, su estabilidad relativa, puede
caracterizarse mediante el factor de tolerancia t, definido por la siguiente ecuacién:



(R4 +Ry)
J2(Ry +R,)

donde Ra, Rs ¥ Ro son los radios iénicos de los iones A, B y O respectivamente. Cuando t es
igual a 1, se dice que el empaquetamiento es ideal, y corresponde al caso en que los cationes y
aniones estan en contacto entre si, y todas las distancias A-O son iguales a V2 por las distancias
B-O. Esta estructura tendria simetria cibica m3m. Este caso se presenta solo para un pequefio
nimero de composiciones; desviaciones del caso ideal son la norma. Cuando t > 1 hay
demasiado espacio disponible para el i6n B y, por tanto, este i6on puede moverse dentro de su
octaedro. En los ferroeléctricos, valores de t > 1 tienden a estar asociados a composiciones
ferroeléctricas tal como BaTiOs, t=1.06 y PbTiOs, t=1.02. Sin embargo, el argumento inverso*® no
necesariamente se mantiene, puesto que valores de t < 1 estan algunas veces asociados con
composiciones ferroeléctricas, por ejemplo LiNbOg, t=0.82, y Pb(Zro¢Ti ¢.1)O3, t=0.97. El valor de t
para el PbZrO; es 0.84. El factor de tolerancia se ha constituido en un método discriminatorio de
la clasificacién de las perovskitas, tanto en funcién de composicion como de las propiedades
fisicas resultantes, encontrdndose una equivalencia entre la relacién Va/Vg con el factor de
tolerancia'®. En general, para formar una estructura perovskita estable, se requiere que 0.945 < t
< 1.1. Ademas de los radios ibnicos, otros factores deben tomarse en cuenta, tales como la
polarizabilidad y sobre todo la diferencia de electronegatividad y entre los pares catidon/anion A-O
y B-O, de acuerdo con la siguiente expresion:

Xaot Xeo
2

1.4 MATERIALES CERAMICOS DE PZT

[19]

[20]

1.4.1 Diagrama de fases

En 1950, se reportaron las propiedades dieléctricas anémalas del material ceramico
PbZrOs™ y se confirmé su comportamiento antiferroeléctrico™. Experimenta una transicién de
fase a 230°C desde la fase paraeléctrica clibica a la fase romboédrica (ferroeléctrica), para luego
pasar a la fase ortorrémbica (antiferroeléctrica)’® a 209°C. El mismo afio se encontré que el
titanato de plomo (PbTiO;) es un material ferroeléctrico’” que experimenta una transicion de fase,
a la temperatura de Curie de 490°C, desde la fase paraeléctrica clbica a la fase ferroeléctrica
tetragonal. A temperatura ambiente tiene la simetria del grupo puntual 4mm con la relacién de
ejes c/a =1.063.

Cuando los iones de Ti* en PbTiO; se reemplazan parcialmente por Zr* con una
relacion molar x, se forma una solucién sélida del sistema binario (PbZrOz),—(PbTiO3)1.« (0<x<1).
El ceramico PZT tiene estructura perovskita con los iones Ti* y Zr*" ocupando las posiciones B
aleatoriamente.

Fr

Temperatura (°C)

frontera de la fase
morfotrépica 4




Figura 1.5. Diagrama de fases del sistema® PbZrO; — PbTiOs.

Figura 1.6. Parametros de red a temperatura ambiente para el sistema PbTiO3;-PbZrOs.

El diagrama de fases pseudobinario del sistema PbZrO; - PbTiO; fue establecido por Shirane'®™®
en 1952 y por Sawaguchi®® en 1953. La Figura 1.5 muestra el diagrama de fases' del sistema
pseudobinario PZT.

La linea T, es la frontera entre la fase paraeléctrica clbica y la fase ferroeléctrica. Una
frontera de fase morfotropica (en nomenclatura anglosajona MPB), que es aproximadamente
independiente de la temperatura, divide la region de la fase ferroeléctrica en dos partes: una
region de fase tetragonal, en el lado rico en Ti, y una regién de fase romboédrica, en el lado rico
en Zr. La fase romboédrica ferroeléctrica realmente se subdivide en dos fases® de igual simetria
romboédrica: la de alta temperatura (Fr(H)) y la de baja temperatura (Fr(L)), la cual se obtiene a
partir de la de alta temperatura mediante la rotacion alternativa de los octaedros (Zr,Ti)Os
alrededor del eje [111]. A pesar de que mediante la difraccion de rayos x, ambas fases parecen
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tener celdas romboédricas simples, los estudios de difraccién de neutrones indican que la fase
de baja temperatura posee una celda romboédrica multiple?®. En la regién donde la razén Zr/Ti
esta entre 100/0 y 94/6, la solucién solida es una fase ortorrombica antiferroeléctrica Ao que no
presenta efecto piezoeléctrico, con un pequefio campo de estabilidad de una fase
antiferroeléctrica tetragonal Ar cerca del punto de Curie”. Su extension exacta ain no se ha
determinado por ser muy sensible a las impurezas. Mediante un campo eléctrico intenso puede



inducirse el estado ferroeléctrico en materiales cercanos a la transiciéon de fase Ao — Fr(L), Y, por
tanto, extender la region ferroeléctrica.
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Figura 1.7. Constante dieléctrica y factor de acoplamiento electromecanico™ en funcién de la
composicion en materiales PZT.

La frontera de fase se considera como aquella composicién donde las dos fases
ferroeléctricas Fgr y Fr estan presentes en cantidades iguales™® (Fx/Fr = 50/50). Se ha encontrado
que la composicion de materiales de PZT que satisface la relacion de fases Fr/F+ mencionada
anteriormente, corresponde a la relacién molar Zr/Ti=53/47%, La frontera de fase morfotropica
(MPB) es aproximadamente vertical a lo largo de la escala de temperatura. A fin de definir sus
limites y comportamiento se han realizado muchos estudios de difraccion de rayos X***?. La
anchura de la frontera de fase morfotrépica varia y depende de la homogeneidad composicional,
del método de sintesis y de las condiciones de procesamiento de la muestra®.
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Figura 1.8. Variacién de (a) coeficiente piezoelectrico™ dj, (b) polarizacion remanente® P,, con la
composicion de PZT cerca de la MPB.

Esta frontera, que para el caso de polvos sintetizados a partir de éxidos es una regién de
co-existencia de dos fases, no estd bien definida, y estd asociada con la aparicién de una
fluctuacion de composicion de los iones Ti*" y Zr** en la posicién B de la estructura perovskita de
los materiales de PZT. Cao y Cross® han realizado una modelizacién del ancho de esta region
de co-existencia de fases, basandose en las diferencias de energia libre entre las fases
tetragonal y romboédrica, obteniendo una dependencia con el inverso del tamafio de particula
en una muestra policristalina. Estos autores han sefialado que la relacién molar de las dos fases
de baja temperatura, es decir romboédrica:tetragonal, debe ser 3:2 en lugar de 1:1 en la MPB
(definida como la regidon en la cual las energias libres de ambas fases son iguales).
Recientemente Noheda y col.** han reportado la observacion de una fase monoclinica de baja
temperatura sobre una muestra de PZT de composicién en la MPB, utilizando técnicas de alta
resolucién basadas en fuentes de rayos X sincrotronicas. El grupo espacial probable para la
nueva fase monoclinica es Cm, que es un subgrupo de P4mm (fase tetragonal) y R3m (fase
romboédrica), permitiendo al eje polar estar en alguna direccion entre los ejes tetragonal [001] y
el romboédrico [111]. La extension de la regién monoclinica aiin no se conoce.

Los parametros de red'** del material ceramico PZT en funcién de la composicién x (%
mol de PbTiO;) se muestran en la Figura 1.6.

Se observa un cambio brusco en los parametros de red del material PZT cerca de la
MPB, donde, ademas, algunas propiedades fisicas, tales como la constante dieléctrica y el factor
de acoplamiento electromecanico presentan valores maximos, Figura® 1.7, asi como las
constantes piezoeléctricas d;'° y la polarizacién remanente P,*, Figura 1.8. Las razones para la
presencia de estos maximos en las propiedades de los materiales ceramicos PZT, con
composicién en la MPB** son objeto de controversia. Estas razones pueden considerarse
debidas a: (1) la existencia de una mezcla de fases en la frontera, (2) un mayor nimero de
direcciones de polarizacion reorientables existentes en la regiéon de fase mixta: 6 direcciones de
la fase tetragonal mas 8 direcciones de la fase romboédrica, (3) un méaximo en la complianza
mecénica en la region de la frontera MPB, lo que permite una reorientacion maxima de los
dominios sin producir agrietamiento.

Dependiendo de los requisitos especificos para las diferentes aplicaciones de los
ceramicos piezoeléctricos, varias composiciones del sistema PZT, o lo que es lo mismo, varias



relaciones Zr/Ti, pueden elegirse. Asi por ejemplo, si se desea un material con un alto valor de k,
y de permitividad, debe seleccionarse una composicién cerca de la MPB. Por el contrario, si se
desea un material con una alta calidad mecanica y una baja permitividad, debe seleccionarse
una composicién lejos de la MPB. Por tanto, las propiedades de los materiales cerdmicos
pueden cambiarse al modificar la relacion Zr/Ti.

1.4.2 Sintesis y secuencia de reacciones para la formacién de PZT

Es conocida la intima relacion existente® entre el procesamiento, la microestructura y las
propiedades de las ceramicas. La calcinacion es un método adecuado de producir polvos
ceramicos finamente divididos y sinterizables. La superficie especifica y el tamafio de particula
dependen fuertemente de la temperatura de calcinaciéon, la cual debe, por tanto, ser
cuidadosamente controlada.

Estudios de secuencias de reaccién en estado sélido, durante el proceso de calcinaciéon
del material ceramico PZT, han mostrado que la cinética de formacion de este material depende
fuertemente de las caracteristicas de los productos de partida®®*!, es decir, del tamafio de
particula, impurezas, morfologia de los polvos, etc.

Los polvos calcinados estan invariablemente aglomerados, a menudo con varios niveles
de porosidad, debido a la gran contraccién asociada con la transformacién de un volumen
grande de mezcla de éxidos a un volumen inferior del compuesto reaccionado. Los 6xidos
calcinados pueden ser molidos con el fin de romper estos aglomerados. En funcion de la
efectividad del proceso de molienda se puede reducir el tamafio de particula primaria y eliminar
los aglomerados, mejorando de esta forma la densidad en verde y, por tanto, la sinterabilidad del
polvo ceramico.

Con el propésito de sintetizar el compuesto ceramico PZT a partir de los 6xidos PbO,
ZrO, y TiO,, se utilizan fundamentalmente dos métodos: la calcinaciéon en una sola etapa o
calcinacion convencional, y la calcinacion en dos etapas o calcinacion reactiva.

En general, empleando la calcinacién convencional, cuatro procesos fisicos tienen lugar
al calcinar la materia prima constituida por la mezcla mecanica de los 6xidos PbO, ZrO,, TiO,:

Q) Expansién lineal de las particulas, entre la temperatura ambiente y 400°C.
) Reaccion en fase sélida, entre 400°C — 750°C.

3) Contraccion del producto, entre 750°C — 850°C.

4) Engrosamiento de particula, por encima de 800°C.

A continuacién se discutira solamente la reaccién en estado soélido. La sintesis de un
compuesto mediante la reaccion en estado solido se debe a las reacciones quimicas que ocurren
por difusién atdmica a temperaturas inferiores a las de fusion de los materiales componentes que
reaccionan. Usando las leyes de difusion, basadas en el modelo de granos esféricos, se obtiene
la ecuacion que describe la velocidad de reaccién en fase sélida®:

[1-(1-x)**]* = 2D'tr* = 2D, [21]
con
D = C exp(-Q/RT), [22]



donde C es una constante relacionada con el radio r del grano, R es la constante de los gases, T
es la temperatura absoluta y Q la energia de activacion. Esta ecuacién muestra que la relacion
en volumen x de los productos se incrementa con la temperatura de reaccion T y con el tiempo
de reaccion t. Puesto que T aparece en el término exponencial, x es muy sensible a la variacién
deT.

Se ha encontrado® que la formacién de Pb(Zr,Ti)Os mediante una reaccién en estado
sélido se puede atribuir principalmente a la difusién de iones de Pb**. Este resultado implica que
son necesarios tamafios de particula muy pequefios de ZrO, y de TiO, a fin de obtener una
reaccion completa de estado sélido en las ceramicas PZT.

La reaccién en estado sélido usualmente empieza mediante la formacién de PbTiOs,
tetragonal, en la cual los componentes que quedan, PbO y ZrO,, reaccionan para formar
Pb(Zr,Ti)O;. Esta reaccion en estado sélido de PZT se completa fundamentalmente alrededor de
800°C. Las variaciones de las fases groducto bajo diferentes temperaturas y tiempos de
calcinacién se muestran en la Figura 1.9%

Se observan en la Figura 1.9 cuatro regiones correspondientes a cuatro procesos
quimicos:

Regién I: (T<350°C) no hay reaccion;

Regién Il: PbO + TiO, — PbTiOg;

Region l1l: PbTiO; + PbO + ZrO, — Pb(Zr14Tix)Os;

Regién IV: Pb(Zr;Tix)O3 + PbTiO3 — Pb(Zr 14 Tix)O3; (X<X).

Figura 1.9. Cuatro regiones de reaccion en estado sélido para formar PzT?a partir de la mezcla
mecanica de los 6xidos PbO, ZrO, y TiOs.

Se ha verificado experimentalmente®® que la temperatura de calcinacién influye en la
densidad de los productos ceramicos sinterizados, mientras que el tamafio de grano de los
ceramicos depende principalmente de la temperatura de sinterizacién. El tiempo requerido de
calcinacién tiene influencia secundaria.
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Al sintetizar el material ceramico PZT mediante el método de calcinacion convencional se
presentan varias dificultades:
- Cuando la calcinacion se realiza en un solo paso, es decir, partiendo de los tres 6xidos
individuales, se hace necesario aumentar la temperatura (>850°C) y el tiempo de
calcinacién con el fin de completar la reaccion. Esta situacién incrementa la volatilizacion



de PbO asi como el engrosamiento de las particulas, aspectos que influyen negativamente
en el desarrollo de una microestructura adecuada del correspondiente material sinterizado.
- La reduccion del tamafio de particula de los polvos calcinados a niveles submicrénicos, a
fin de que sean mas reactivos, se logra solamente mediante el empleo de molienda de alta
energia durante tiempos prolongados, con el resultado de una excesiva contaminacion del
polvo ceramico™™. La utilizacién de un proceso de molienda adecuado hace posible la
produccién de polvo ceramico de nivel micrénico*®™.
El método de calcinacion reactiva*®® desarrollado por Swartz y Shrout*® para materiales
ceramicos basados en Pb elimina las reacciones intermedias que ocurren en la formacion del
compuesto cerdmico PZT al partir de 6xidos individuales. El proceso es como sigue:

Primera etapa:

1400°C/4h
0.53ZrO; + 0.47TiO, (4 Zros3Tios702 (rutilo) [23]
[ZT]
Segunda etapa:
775°C/4h
PbO + Zro53Ti0.4702 4 Pb(Zro53Tio.47)03 [24]
[PZT]

La reaccion del precursor ZT con el PbO forma directamente la fase perovskita titanato
circonato de plomo (PZT)*.

Durante la reaccion de los 6xidos componentes se produce una gran expansion
volumétrica®. Se cree que esta expansion esta asociada con la difusién unidireccional de PbO
(iones Pb*" y O%) a través de la capa producto® que se forma en las superficies en contacto de
los 6xidos de posicion B de la perovskita con el PbO, durante la reaccion del PbO con el ZT para
la formacién del compuesto cerdmico PZT. Un esquema descriptivo del proceso de reaccién y de
los cambios morfolégicos asociados se recoge en la Figura 1.10, donde se asume que las
particulas de PbO estan rodeadas por los 6xidos de posicién B de la red perovskita (ZT).

Esta reaccién interparticula esta prevista ya que los polvos PbO y ZT actlan como
bésico (+) y acido (-) respectivamente, se trata por tanto de un proceso de heterocoagulacion de
particulas cargadas opuestamente®. Después de la reaccién, ocurre una expansion debido a
que la fase perovskita PZT posee un volumen molar mayor que el de los éxidos componentes
individuales (ZT). Esta estructura en continua transformacion, conduce a una estructura tipo
esqueleto constituida por particulas “esponjosas”, de tamafio menor que el de los polvos de
partida®. La morfologia tipo esqueleto de este polvo cerdmico PZT permite la reduccién adicional
del tamafio de particula mediante una molienda ligera, obteniéndose polvo ceramico de tamafio
submicrénico.

Se ha detectado un solo maximo de expansién volumétrica*® durante la segunda etapa
de calcinacion, correspondiendo a una Unica reaccion, la de formacion del material PZT, en el
rango de temperaturas de 800-850°C. Este punto de maxima expansion y el rango de
temperatura correspondiente dependen de la homogeneidad, densidad de empaquetamiento, y
caracteristicas del polvo, parametros que pueden afectar la cinética total de reaccion.
Adicionalmente, Babushkin et al.** han mostrado que la formacién del compuesto PZT mediante
este método de calcinacién reactiva, es un proceso uniforme sin formacién de fases intermedias
y que la reaccion sigue el modelo de Jander para la cinética de reaccion en estado sélido
controlada por difusion.



Figura 1.10. Representacion esquematica de la reaccion de formacion de la perovskita PbBO3 y
de los cambios morfolégicos asociados.

En conclusién, el método de calcinacién reactiva presenta las siguientes ventajas con
respecto al anterior de calcinacion en una sola etapa:

- Reduce la temperatura de sintesis del polvo ceramico PZT, disminuyendo las
pérdidas de PbO por volatilizacién y, por tanto, impidiendo la variacion de la
composicion formulada.

- Se elimina la formacion de fases intermedias.

- Mediante molienda adicional se obtienen polvos cerdmicos PZT homogéneos
y submicrénicos, y en consecuencia, altamente reactivos.

1.4.3 Polarizacion

Antes del proceso de polarizacion, los materiales ceramicos ferroeléctricos no poseen
componentes piezoeléctricas netas no nulas debido a las orientaciones aleatorias de los
dominios ferroeléctricos dentro del material. Durante la polarizacién, un campo eléctrico aplicado
sobre la muestra reorienta los dominios (conmutacién de dominios). Después del proceso queda
una polarizacién y una deformacién remanente en la muestra, que ahora ya exhibe
piezoelectricidad.

Una sencilla ilustracién de lo que ocurre en el interior de los granos debido a la
polarizacién se muestra en la Figura 1.11.

Con el fin de proceder a maximizar las propiedades del material es importante disefiar la
estrategia de polarizacion: la intensidad del campo eléctrico, la temperatura y el tiempo de
polarizacién. Se ha mostrado experimentalmente que un campo eléctrico de polarizacién para
gue sea adecuado debe ser de 3 a 4 veces el valor del campo coercitivo. Es conocido que al
incrementarse la temperatura disminuyen tanto el campo coercitivo como el campo de
saturacion. Esto se debe a la mayor movilidad de los dominios ferroeléctricos de la muestra a
temperaturas mas elevadas. Al seleccionar el valor del campo de polarizacién debe tenerse en
cuenta la intensidad del campo de ruptura de la muestra. En algunos casos la ruptura de la
muestra ocurre aun cuando el campo aplicado es menor que el campo de saturacion. El campo
de ruptura depende de varios factores: composicion de la ceramica, dopantes, homogeneidad,
porosidad y presencia de defectos en la muestra. Los Ultimos tres factores dependen del
procesamiento de la ceramica. También debe considerarse el espesor del material, al aplicar el
campo eléctrico de polarizacion, tomando en cuenta la relacion empirica entre el campo de
ruptura y el espesor de la muestra®;

E =27.2t7°%%, [25]
donde E, es el campo de ruptura (kV/cm) y t el espesor de la muestra (cm).



Figura 1.11. Representacién esquematica del proceso de polarizacion para ceramicas
piezoeléctricas.

Un determinado periodo de tiempo también debe considerarse en el proceso de
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de polarizacién dados, una reorientacion de dominios Optima se obtiene a temperaturas de
polarizacién mas altas. Al aumentar la temperatura por debajo de la temperatura de Curie, a)
disminuye la anisotropia de la ceramica, con lo cual la deformacién producida por la
reorientacion de los dominios de 90° es menor, y, por tanto, es mas facil polarizar la muestra; b)
el campo coercitivo es menor y mas facil el movimiento de los dominios; c) las cargas espaciales
gue actdan en contra del movimiento de los dominios, se mueven mas libremente debido a la
disminucion de la resistividad. Por consiguiente se produce una reduccién en la acumulacion de
la carga espacial permitiendo mayor movimiento de los dominios.

En la practica hay que tener en cuenta que cuando la temperatura es muy alta, se
incrementa la conductividad eléctrica y, por tanto, aparece una corriente eléctrica que consume
parte de la energia de la fuente de polarizacién y que, ademas, puede provocar la ruptura de la
muestra durante el periodo de polarizacién debido a la avalancha de cargas. En general, para
polarizar la mayor parte de los cerdmicos piezoeléctricos basados en plomo, se suele usar un
campo de 2.5 a 4.5 kV/mm, y una temperatura de polarizacion de 100°C — 170°C con un tiempo
de polarizacién de 10 — 30 minutos.

En el caso de polarizar muestras de gran espesor es funcionalmente dificil hacerlo con
fuentes de muy alto voltaje. Por ejemplo, si una muestra tuviera 5 cm de espesor se necesitaria
una fuente de 200 kV para polarizarla. Con este fin se utiliza una técnica de polarizacién de alta
temperatura: la muestra ceramica se calienta por encima de la temperatura de Curie en aire y
luego se aplica un campo de alrededor de una décima parte del campo de polarizacién que
normalmente se usaria, sobre la muestra, y sin importar la presencia de una pequefia corriente
de fuga (< 10 mA). Luego se enfria la muestra hasta la temperatura ambiente con el campo
aplicado.
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1.4.4 Modificacién de Ceramicas Piezoeléctricas

Las ceramicas ferroeléctricas para aplicaciones piezoeléctricas histéricamente han sido
formuladas a partir de un nimero de composiciones y soluciones sélidas incluyendo BaTiOs,
Pb(Zr,Ti;x)Os3, PbN,Os, NaNbO3, y PbTiOs. El primero de éstos ha sido el BaTiOg, el cual data
desde los afios 40, pero en las décadas pasadas ha sido sustituido exitosamente por PZT y
PLZT para aplicaciones en transductores'®®**, Esto se debe a que las composiciones de PZT y
PLZT: (1) poseen coeficientes de acoplamiento electromecanico mas altos que el BaTiOs; (2)
tienen valores de T, mas altos, lo que permite operar a temperaturas mas elevadas; (3) pueden
ser facilmente polarizados; (4) poseen un amplio rango de constantes dieléctricas; (5) son
relativamente faciles de sinterizar a temperaturas mas bajas que el BaTiOs; y (6) forman



composiciones en solucién sélida con muchos constituyentes distintos, permitiendo de esta
forma una amplia variedad de propiedades Uutiles.

Los ceramicos PZT son usados casi siempre con dopantes, modificadores, u otros
constituyentes quimicos, a fin mejorar y optimizar sus excelentes propiedades basicas,
cumpliendo rigurosos requisitos, para aplicaciones especificas.

Cuando estos aditivos se incorporan a la composiciéon original de PZT como
constituyentes en solucién sélida en concentraciones > 5 at.%, se conocen como modificadores.
Si, por el contrario, estos aditivos se afiaden en concentraciones < 3 at.% se denominan
dopantes®. Los ejemplos mas comunes de sistemas con modificadores son (Pb,La)(Zr,Ti)Os,
(Pb,Sr)(Zr,Ti)Os, (Pb,Ba)(Zr,Ti)Os, Pb(Zr,Ti,Sn)Os, (Pb,La)TiOs, y Pb(Mg,Nb)O3-PbZrOs-PbTiOs.
En Ia31a0ctualidad hay muchos sistemas basados en plomo con modificadores en solucion
sélida™".

Se ha demostrado que las cerdmicas PZT puras (sin aditivos) poseen conductividad tipo
p **°. Este tipo de conductividad se debe a la aparicion de vacantes de plomo durante el
proceso de sinterizacion como resultado de la volatilizacion del PbO. Una vacante de Pb
desempefia el papel de un centro de cargas negativas con una valencia efectiva de —2. En
analogia con una impureza aceptora en los semiconductores, una vacante de plomo presenta un
nivel aceptor (centro de carga negativa doblemente cargado) y dos huecos (cargados

positivamente).
Los aditivos pueden ser clasificados en los siguientes grupos:
1. Donadores o ablandadores: Son iones cuya valencia es mayor que la del ién al que

reemplazan en la red. Por ejemplo, el Nb>*, Ta®*, Sb® y W®* en las posiciones (zr, Ti)*', y
La*, Bi*, Nd*, sb* y Th** en las posiciones del Pb®*. Un ién de aditivo ablandador
puede suavizar las propiedades de las ceramicas piezoeléctricas, es decir, los
coeficientes de complianza elastica, sj, constantes dieléctricas, emn, ke, y la resistividad
eléctrica volumétrica, p, se mejoran; mientras que Ec, Qn Y Q. Se reducen. Los iones del
aditivo producen vacantes de plomo a fin de mantener la electroneutralidad local, debido
a que sus valencias i6nicas son mayores (carga positiva en exceso) que las del i6n al
que sustituyen. Por ejemplo, por cada dos iones de La®" o Nb** introducidos en la red, se
produce una vacante de plomo. El efecto ablandador de estos aditivos se atribuye a la
creacion de vacantes de Pb en la red perovskita cuando los iones del aditivo entran en la
estructura de la red, puesto que estas vacantes facilitan el movimiento de las paredes de
dominio®. En una red que tiene vacantes de Pb, la transferencia de iones es mas facil
gue en una red perfecta; asi pues, los movimientos de dominios pueden estar originados
por un campo eléctrico (o esfuerzo mecéanico) mas pequefio. Por tanto, el campo
coercitivo de las ceramicas ferroeléctricas se reduce. Tanto Q, como Q. disminuyen al
incrementarse la friccion interna (pérdida eléctrica y pérdida mecéanica), puesto que se
consume energia en el movimiento de los dominios y en procesos dinamicos i6nicos.
Puesto que el movimiento de dominios es mas facil en ceramicas PZT que tienen
vacantes de Pb, la relajacion de deformacién (o esfuerzo) interno ocurre mas facilmente.
Por tanto, después de polarizar, el proceso de relajacién de esfuerzos en PZT con
aditivos ablandadores es mas rapido que en PZT sin estos aditivos. Esto permite que las
propiedades fisicas de PZT con aditivos ablandadores sean méas estables y que se
alcance esta estabilidad en un periodo de tiempo mas corto después de la polarizacion.
Ademas, la ausencia de tensiones residuales explica las bajas velocidades de
envejecimiento, puesto que éste obedece a un mecanismo que intenta desalinear los
dominios sometidos a una tension.

En las ceramicas con aditivos ablandadores, éstos pueden desempefiar el papel de
un centro de cargas positivas, entregando electrones, andlogamente a las impurezas de
donadores (tipo-n) en los semiconductores. Si la concentracion de impurezas donadoras
es cercana a la de aceptoras, la mayor parte de los huecos del nivel aceptor se
compensan con los electrones del nivel donor. Como resultado se reduce la
conductividad tipo-p y, por tanto, se incrementa la resistividad eléctrica del PZT con



aditivos ablandadores en al menos tres érdenes de magnitud, para cantidades de aditivo
de ~ 1 at%.

Pareceria que un aumento de la concentracion de iones ablandadores debiera
producir un exceso de electrones respecto al numero de huecos y, por tanto, dar lugar a
una conductividad tipo-n. Sin embargo, no es lo que sucede en el PZT, el cual siempre
presenta una conductividad tipo-p independientemente de la cantidad de aditivos. Esto
puede explicarse por el efecto de compensacion® de los electrones del donador con los
huecos que se siguen creando doblemente por la incorporacién del aditivo, que forma
vacantes de plomo (que actian como aceptores), impidiendo de esta forma la
conductividad tipo-n.

En resumen, los aditivos ablandadores o donadores producen los siguientes cambios
en las propiedades del material PZT sin aditivos:

- Aumento de la constante dieléctrica.

- Aumento de las pérdidas dieléctricas y mecanicas.

- Disminucién de los factores de calidad mecanico y eléctrico.

- Aumento de los factores de acoplamiento.

- Aumento de la complianza elastica.

- Disminucién del campo coercitivo.

- Aumento de la polarizacion remanente.

- Ciclos de histéresis rectangulares.

- Aumento de la resistividad eléctrica.

- Disminucion de los procesos de envejecimiento.

Endurecedores o aceptores: Son iones cuya valencia es menor que la del i6n al que
sustituyen. Por ejemplo, K" y Na* en las posiciones del Pb?, mientras que los iones
sc¥, Fe*, Fe*, Co™, Co®*, Mn™*, Mn*, Ni*', Mg*, AI*", Ga*, In* y Cr* entran en las
posiciones (Zr,Ti)*" de la red.

Un i6n endurecedor es considerado aceptor puesto que produce vacantes de
oxigeno en la red perovskita, a fin de satisfacer los requisitos de electroneutralidad.
Ambas posiciones A y B pueden estar ocupadas por un i6n del aditivo endurecedor. Cuél
de estas posiciones es ocupada depende del radio i6nico del i6on del aditivo. Las
vacantes de oxigeno producidas no pueden ser eliminadas durante el proceso de
sinterizacion de la cerdmica en una atmdsfera de oxigeno.

La estructura perovskita esta compuesta de octaedros de oxigeno, por lo cual, para
mantener la estabilidad de este sistema de octaedros, la concentracién de vacantes de
oxigeno en la estructura perovskita debe ser inferior a cierto limite.

Un i6n de aditivo endurecedor se comporta como un centro de carga negativa que
deja un hueco en la banda de valencia cuando se ioniza, andlogamente a una impureza
aceptora en los semiconductores. En un material cerdmico PZT con iones de aditivos
endurecedores, las cargas espaciales se incrementan, aumentando la conductividad tipo
p. Sin embargo, experimentalmente se encuentra que este aumento de conductividad es
aproximadamente solo un orden de magnitud. Esto se debe a la limitacién de la
concentracion de vacantes de oxigeno como consecuencia de la estabilidad de la red de
octaedros de oxigenos.

Estas cargas espaciales producen un campo eléctrico interno dentro de los granos
de PZT, que puede inhibir el movimiento de los dominios y, por tanto, disminuir los
valores de las propiedades fisicas de PZT con aditivos endurecedores, incrementandose
los valores de Qn, y Ec y disminuyendo tg 8. Para polarizar un ceramico endurecido, se
necesitan temperaturas de polarizacion mas altas. Los iones de aditivos endurecedores
también inhiben el crecimiento de grano®® debido a las bajas solubilidades de estos iones
en la red. Como resultado, una porcién de los 6xidos de aditivos precipitan fuera de los
granos, permaneciendo en las fronteras de grano, y de esta forma impidiendo el
crecimiento de grano. Otro efecto de estos precipitados es que se acumulan en las



fronteras de grano como enlaces entre los granos adyacentes y por tanto mejoran la
constante de rigidez elastica asi como la resistencia mecénica, como se ha reportado en
ceramicas dopadas con Fe,0; (0 Cr,03).

Los mecanismos fisicos que operan con la presencia de aditivos endurecedores son
complejos, debido a que diferentes iones de aditivos endurecedores influyen de diferente
forma sobre las distintas propiedades del material cerdmico. Por ejemplo, un sistema
ternario ceramico con dopante de Mn®* tiene un mejor valor de Qn y un valor casi
inalterado de kBp.

Los aditivos endurecedores incrementan la dureza de las propiedades del PZT:

- Disminucion de la constante dieléctrica

- Disminucién de las pérdidas dieléctricas

- Aumento de Qm

- Disminucién de la complianza elastica

- Reorientacion limitada de los dominios

- Aumento del campo coercitivo

- Aumento de la polarizacién remanente

- Ciclos de histéresis escasamente rectangulares.

- Disminucion de la resistividad eléctrica

- Ligera disminucién de ke

- Aumento de la velocidad de envejecimiento

3. Aditivos Isovalentes: Son iones cuya valencia quimica es la misma y los radios iénicos
son similares a los de los iones reemplazados, es decir, Pb®, Ti*" y Zr**. El nuevo catién
sustituyente ocupa la posicion del cation reemplazado en la red perovskita y de esta
manera se forma una solucién sélida sustitucional.

Frecuentemente se usan los iones'® Mg, Ca*, Sr** y Ba®" para sustituir el Pb*", y

Sn** o Hf*" para sustituir a los iones Ti*" o Zr*".

Los rangos de solucién sélida con estos aditivos son bastante altos obteniéndose los
siguientes cambios en las propiedades:

- Disminucién del punto de Curie

- Inhibicién de la reorientacién de dominios

- Ligero aumento de kp

- Aumento de la constante dieléctrica

- Disminucion de la pérdida dieléctrica

- Disminucién de la complianza elastica

- Aumento de la constante piezoeléctrica dz;

- Ciclos de histéresis deficientemente desarrollados

- Aumento de la velocidad de envejecimiento

Si el grado de sustitucion de aditivos isovalentes es muy alto, las propiedades de las
ceramicas degeneran. Por ejemplo, para evitar la degeneracién de las propiedades, la cantidad
de sustitucién de Ca debe ser menor al 8 at% y la sustitucién del Sr menor al 10 at%.

Las ceramicas PZT con aditivos isovalentes experimentan un desplazamiento de la
frontera morfotropica de fases hacia el lado rico en circonio, en la cual se obtiene el maximo de
actividad piezoeléctrica. Ademas, pueden incrementar la densificacion de las ceramicas PZT,
debido a la difusién de los iones de Ca®" o Sr*" durante el periodo de sinterizacion, lo que facilita
el proceso de densificacién. La incorporacién de Sn** en la posicién B de la red disminuye la
relacion tetragonal c/a al igual que disminuye la temperatura de Curie (hasta por debajo de
250°C).

Es importante también indicar que es practica comdn formular composiciones que
incluyen aditivos que son tanto ablandadores como endurecedores, 0 mas de un tipo de aditivos,
a una composicion dada, a fin de obtener un conjunto predefinido de propiedades.



1.45 Estabilidad de ceramicas de PZT

Siempre que una ceramica piezoeléctrica estd en uso sus propiedades piezoeléctricas
experimentan degradacion tanto con el tiempo como con la temperatura y/o con esfuerzo debido
a campos externos®>®'. En el primer caso se hablara de estabilidad de duracion (velocidad de
envejecimiento) y en el segundo caso de estabilidad térmica. Esta degradacion puede llegar a
ser tan importante que el sistema ceramico deja de ser (til. Por consiguiente, es muy importante
conocer las caracteristicas de estabilidad de las ceramicas piezoeléctricas en sus aplicaciones
especificas.

1. Estabilidad de duracién

Después de la polarizacion, las propiedades de una ceramica piezoeléctrica cambian con
el tiempo. Cuanto méas larga sea la duracion mas cambios experimentara la propiedad. Sin
embargo, la velocidad de variacién disminuye con el tiempo, a causa de la naturaleza irreversible
de estos cambios. Las propiedades originales de las ceramicas piezoeléctricas no permaneceran
a menos que la ceramica experimente un proceso de re-polarizacion. Una observaciéon general
es que con el paso del tiempo a partir de la polarizacién, la permitividad dieléctrica, pérdidas
dieléctricas, constantes dieléctricas y constantes de complianza elastica disminuyen, mientras
que las constantes de frecuencia y Q,, aumentan. Al medir los cambios con el tiempo en varias
propiedades a partir de la polarizacién, en las ceramicas de titanato de bario, se ha encontrado
que estas propiedades fisicas cambian linealmente con el logaritmo del tiempo®. Se ha
observado que cuanto mayor es el tiempo mas lento es el cambio. Un cambio en cierta
propieda(gSY 6 pardmetro en consideracién (tal como K, kp, f;, Qm, etc.) puede describirse por la
ecuacion™:

[Y(®) = Y(t)]/ Y(t2) = A logso (t/ta), [26]

donde Y(t;) representa el valor de esta propiedad o parametro en el tiempo unidad (es decir un
dia después de la polarizacién), Y(t) es el valor de esta propiedad o parametro en el tiempo t
después de la polarizacién (por ejemplo 100 dias después de la polarizacién), A es un
coeficiente caracteristico del material y del parametro involucrado y expresa la relacién entre el
cambio relativo de la propiedad y el logaritmo del tiempo. Cuando A>0, el pardmetro aumenta
con el tiempo, y cuando A<O disminuye con el tiempo. Al coeficiente A se lo conoce como “la
velocidad de envejecimiento” o el “envejecimiento por década”. Se puede notar que cuanto
menor es la magnitud de IAl, mejor sera la estabilidad de duracién del parametro.

En la practica, la ecuacion [26] es solo aproximada y A no es una constante. Si esto no
fuera asi, Y(t.,) tendria que ser cero o infinito. En la Figura 1.12 se muestran varios parametros
de ceramicas PZT medidos en funcién del tiempo después de la polarizacion. Se puede observar
que A no es constante, puesto que las curvas experimentales de los parametros representados
en funcién del logaritmo del tiempo no son lineales’.

Se ha observado que IAl aumenta al aumentar la relaciéon Zr/Ti en la fase tetragonal. Se
ha sugerido que a medida que Zr/Ti disminuye, la relacién c/a aumenta, y que el movimiento de
dominios se hace mas dificil. Por tanto, para ceramicas PZT con una relacién Zr/Ti inferior, mejor
es la estabilidad de duracion.



Figura 1.12. Envejecimiento de la constante dieléctrica, factor de acoplamiento electromecanico
y constante de frecuencia de resonancia de una ceramica PZT tipica.
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La velocidad de envejecimiento relativo, R, se expresa asi:

R = A x100 [27]
Y{(t,)

La unidad de velocidad de envejecimiento relativo es % por década. Tanto la velocidad
de envejecimiento, A, como la velocidad de envejecimiento relativo, R, se emplean para
caracterizar el comportamiento del envejecimiento®.

2. Estabilidad térmica

La dependencia con la temperatura de los parametros piezoeléctricos puede ser
compleja e irregular. A fin de cuantificar la estabilidad térmica de un parametro especifico, p, se
emplea el coeficiente de temperatura, T, 0, la variacion paramétrica con la temperatura, oy,
definidos en la siguiente forma:

Ap 1
T =——1°C 28
a, = &xloo% [29]

p

Donde AT= T,-Ty, es la diferencia entre las temperaturas en las cuales se determina el parametro
p; Ap = p(T2) - p(T1), es la diferencia entre los dos valores determinados del parametro p a las
temperaturas respectivas, T, y T;. Estas definiciones [28] y [29] son Utiles sélo cuando la
variacion del parametro p con la temperatura es lineal. Por esta razon, se deben seleccionar las
temperaturas T; y T, lo mas cercanas posibles.

De los resultados disponibles en la literatura se puede resumir que:

1) La variacion paramétrica de una propiedad especifica con la temperatura esta
relacionada con la variacion de los parametros de red. Como resultado de la expansién
térmica de la red, la intensidad de los enlaces iénicos y la anisotropia de la red cambian
con la temperatura, y, por consiguiente, la polarizaciéon espontanea, el campo coercitivo,



la permitividad dieléctrica, coeficientes elasticos, y todos los demas parametros

relacionados, tales como f, ke y Qm, también cambiaran.

2) Las ceramicas PZT que tienen composiciones cerca de la frontera morfotrépica de fases
presentan una estabilidad térmica peor. Un andlisis tedrico de la estabilidad térmica de la
frecuencia resonante ha sido propuesto por Xu'. Se encuentra una dependencia de Ty
con la relacién Zr/Ti cerca de la frontera de fases morfotropica.

3) Muchas ceramicas piezoeléctricas, ya sean sistemas de PZT o sistemas ternarios
basados en PZT, tienen dos composiciones (una en la fase tetragonal y la otra cerca de
la frontera morfotrépica de fases, en la fase romboédrica) en las cuales los coeficientes
de temperatura T, de la frecuencia resonante son iguales a cero®®.

En los ultimos afios se ha realizado una extensa investigacion dedicada a comprender los
mecanismos responsables de la degradacién observada con el tiempo, la temperatura y/o el
esfuerzo debido a campos externos® . Los tres fenémenos de degradacion mas importantes en
los materiales ferroeléctricos son: la fatiga ferroeléctrica, envejecimiento ferroeléctrico y
degradacién de la resistencia. Estos procesos de degradacién limitan el tiempo de vida y la
fiabilidad de los dispositivos que emplean dieléctricos basados en perovskitas ferroeléctricas y de
alta permitividad.
La fatiga ferroeléctrica es la pérdida de polarizacién de conmutacion debido a inversiones
repetidas de la polarizacién. El origen de la pérdida de polarizacién de conmutacién reside en el
anclaje de las paredes de dominio, el cual inhibe la conmutacién de los dominios. Se han
propuesto una variedad de mecanismos que permitan explicar el anclaje de la pared de
dominios, los cuales incluyen el anclaje debido a carga electrénica atrapada® o debido a
vacantes de oxigeno®”®. Se ha demostrado que podria inducirse una pérdida de polarizacion
conmutable en materiales ceramicos iluminandolos con luz monocromatica, la cual excita pares
electrén-hueco, al mismo tiempo que se aplica una sefial bias dc justo por debajo del umbral de
conmutacion. Ademas, la polarizacion conmutable podria restaurarse a su valor inicial mediante
polarizacién del material al mismo tiempo que se lo ilumina con luz monocromatica. Estos
resultados indican que el anclado de dominios, mediante atrapamiento de cargas en las fronteras
de dominios internas, es un mecanismo primario de fatiga. La discontinuidad de polarizacion (es
decir, carga ligada) en las fronteras de dominio actia como la fuerza conductora para que las
cargas sean atrapadas. Mediante la restauraciéon Optica, los portadores fotoexcitados se
recombinan con la carga atrapada permitiendo que la sefial bias dc reoriente los dominios
previamente bloqueados. En consecuencia, la fatiga o la ausencia de ella, es realmente el
resultado de un proceso de competencia entre el anclaje de las paredes de dominio y el
desanclaje. Por tanto, la ausencia de fatiga en un material se debe a que la velocidad de anclaje
no excede a la velocidad de desanclaje.

El término “envejecimiento” se emplea para indicar los cambios graduales que ocurren
en las propiedades de los materiales ferroeléctricos como una funcién del tiempo en ausencia de
cualquier influencia externa, sea mecanica, eléctrica o térmica. El envejecimiento es un proceso
reversible en que una muestra envejecida puede ser desenvejecida mediante la aplicacion de un
campo ac superior al campo coercitivo E. durante un tiempo prolongado (conocido como
“relajacion de histéresis”) o mediante tratamiento térmico a temperaturas superiores al punto de
Curie (desenvejecimiento térmico). Nuevos procesos de envejecimiento se inician después de
que termina el proceso de desenvejecimiento.

Observaciones basadas en un gran numero de experimentos permiten describir
cualitativamente el proceso de envejecimiento como sigue: resultado de considerables estimulos,
tal como la polarizacion (que produce reacomodo o reorientacién de dominios), o un estimulo
térmico (calentamiento temporal), se generan deformaciones internas (o esfuerzos remanentes)
en las ceramicas piezoeléctricas. Estas deformaciones internas (o esfuerzos) se eliminan
gradualmente en el transcurso del tiempo debido al movimiento de dominios (nucleacion de
nuevos dominios, division de dominios y desplazamiento de paredes de dominios), siendo éste el
origen fisico del envejecimiento. Durante este proceso la estructura de dominios cambia con el
tiempo hacia una configuracion mas estable. Estos cambios se manifiestan en variadas formas,



tales como un desplazamiento o constriccién de la curva de histéresis, una disminucién uniforme
en la constante dieléctrica y factor de pérdidas, o un cambio en la respuesta piezoeléctrica o
electro-6ptica®"*"™. Puesto que el envejecimiento ocurre solo en el estado ferroeléctrico, se
acelera al incrementarse la temperatura, mientras ésta se mantenga por debajo del punto de
Curie. En general, los estimulos externos (esfuerzo, campo eléctrico o tratamiento térmico altos)
producen variaciones en las curvas de envejecimiento de las propiedades de ceramicas
piezoeléctricas.

Se ha encontrado que los efectos de envejecimiento se vuelven mas pronunciados a
medida que se incrementa la concentracion de vacantes de oxigeno'®. En las ceramicas
perovskitas basadas en plomo, tales como PZT, el exceso de carga introducido por dopantes
aliovalentes se compensa usualmente mediante la formacion de vacantes ya sea de plomo (en el
caso de materiales dopados con donores) o de vacantes de oxigeno (para materiales dopados
con aceptores). Por tanto, los efectos de envejecimiento en ceramicos PZT se reducen con
dopantes donores y se incrementan con dopantes aceptores.

También se han propuesto otros modelos para explicar el mecanismo de envejecimiento
en cerdmicas BaTiO; y PZT>"®. Por ejemplo, el envejecimiento podria atribuirse a la
acumulacion de carga, debido a la difusion de impurezas y vacantes en las paredes de dominios
y fronteras de grano, o al ordenamiento de impurezas y vacantes dentro de ceramicas
ferroeléctricas”. La direccién de la polarizacién eléctrica debido a la acumulacién de carga es
opuesta a la de la polarizacién espontanea original, es decir, las cargas positivas se acumulan en
el extremo negativo del dominio, y las cargas negativas en el extremo positivo del dominio. El
campo eléctrico producido por las cargas espaciales acumuladas dificulta el movimiento de los
dominios. En la Figura 1.13 se muestra un esquema del modelo propuesto” para explicar el
efecto de las cargas espaciales sobre el proceso de envejecimiento de las ceramicas
piezoeléctricas. En esta Figura los rectangulos grandes representan los granos y los rectangulos
menores las fronteras de grano. Segin este modelo, se considera que el proceso de
envejecimiento consiste de los siguientes pasos: (1) En el estado inicial, la polarizacion total Pg y
la polarizacién espontanea, P;, son ambas nulas. (2) Después de polarizar, los dominios se
reorientan a lo largo del campo eléctrico, y se inducen cargas las cuales a su vez producen
polarizacién P; (polarizacion de la carga espacial en la frontera de grano) en las fronteras. (3) En
el proceso de envejecimiento, Pr se reduce gradualmente, puesto que las cargas espaciales se
acumulan y producen polarizacion P, (polarizacion de la carga espacial en el interior del dominio)
en el grano. Mientras tanto, se reducen las cargas inducidas en las fronteras. (4) En el estado
final, la polarizacién del dominio estad apantallada totalmente por las cargas espaciales, las
cuales se acumulan en ambos extremos del dominio.

Se ha sugerido que el efecto dominante”® en BaTiO; y PZT es una estabilizacion del
“volumen” de la estructura de dominios ferroeléctrica mediante el ordenamiento del defecto
vacante de oxigeno-ién aceptor (A" - V) asociados. Este modelo, desarrollado por Lambeck y
Jonker” y posteriormente Arlt y col.”*® da un tratamiento cuantitativo de los procesos de
envejecimiento y desenvejecimiento. El principio subyacente en el modelo es que el defecto
asociado constituye un dipolo eléctrico y elastico que puede reorientarse con respecto a la
polarizacién espontanea en un dominio dado con el fin de reducir las energias de interaccion
eléctrica y elastica. La reorientacion del dipolo puede ocurrir mediante el “salto” de la vacante de
oxigeno a uno de los sitios adyacentes en el octaedro que rodea al i6n aceptor. Los efectos de
envejecimiento que se observan se atribuyen, por tanto, a una reduccién de la movilidad de la
pared de dominios que conduce a una reduccion en la contribucién de la pared de dominios a los
coeficientes dieléctricos y piezoeléctricos.

El envejecimiento es un proceso activado térmicamente, siendo las energias de
activacién para el proceso de envejecimiento de ceramicas BaTiO; dopadas con aceptores, del
orden de 1.1 eV. Este valor esta relacionado con el salto de las vacantes de oxigeno entre sitios
adyacentes que tienen energias diferentes®.
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Figura 1.13. Modelo de carga espacial® para explicar el envejecimiento de ceramicas

ferroeléctricas polarizadas. P; es la polarizacién espontanea, P, la polarizacion de carga espacial
en el interior del dominio, P3 la polarizacién de la carga espacial en la frontera de grano, y Pk la
polarizacién total.

La degradacion de la resistencia de ceramicas dieléctricas se caracteriza por un
incremento uniforme pero pronunciado de la corriente de fuga bajo una sefial bias dc a
temperaturas elevadas después que ha transcurrido un determinado tiempo® (llamado tiempo de
vida). La degradacién de la resistencia puede ocurrir a temperaturas y campos inferiores a los
valores criticos de ruptura térmica y dieléctrica. Este tipo de degradacién es importante para
perovskitas tanto ferroeléctricas como no ferroeléctricas 3/ constituye el factor que limita la
fiabilidad del tiempo de vida de los capacitores multicapa™. La degradacién de la resistencia
generalmente ocurre en perovskitas dieléctricas dopadas con aceptores, siendo éstos
compensados por vacantes de oxigeno cargadas positivamente. Se ha desarrollado un modelo
para explicar este proceso, encontrandose que el mismo se debe a la migracién y posterior
agrupamiento de vacantes de oxigeno frente al catodo junto con la reduccién de vacantes de
oxigeno en el anodo®. Las condiciones de equilibrio determinadas por la quimica de defectos
locales en cada punto del dieléctrico establecen que la concentracion de defectos electrénicos,
electrones y huecos se incrementara en varios 6rdenes de magnitud como resultado indirecto del
efecto de separacion ionica. Mientras que en la regidon anddica disminuye la concentracion de
vacantes de oxigeno, la concentracion de huecos aumenta, y el agrupamiento de vacantes en el
catodo conduce a un significativo incremento en la concentracién de electrones. Este proceso se
traduce en que el capacitor se comporta eléctricamente como un diodo de unién p-n con sefial
bias positivo, lo que explica el incremento de la densidad de corriente.

La velocidad de degradacion de la resistencia esta fuertemente influida por algunos
parametros. Por ejemplo, puesto que existe movimiento de las vacantes de oxigeno, las
temperaturas y los campos eléctricos elevados incrementan la velocidad de degradacion. La
velocidad también esta influida por el tipo de dopante, la concentracion de dopantes, tamafio de
grano, estequiometria, porosidad y tipo de electrodo®. Las perovskitas dopadas con donores



tienden a reducir los efectos de degradacién de la resistencia. Nuevamente, esto resulta
probablemente porque el dopado con donores inhibe la formacion de vacantes de oxigeno en la
red perovskita.

Con el fin de evaluar cuantitativamente la velocidad de degradacién se introduce el
tiempo de vida, t, definido como el tiempo en el cual la resistencia R se ha reducido a una
década de su valor maximo, y se expresa en la siguiente forma:

T =t(R = 0.1Rmax) [30]

La ventaja de esta definicion consiste en mantener t independiente de la resistencia
absoluta del material.

1.5 ACTUADORES

Los actuadores son dispositivos que controlan un desplazamiento, una fuerza y una velocidad de
carga mecanica, convirtiendo la potencia de entrada (eléctrica, neumatica o hidraulica) en
potencia de salida de tipo mecanica®'. Debido a que el campo de aplicacion de los actuadores se
expande rapidamente, aumenta la necesidad de reducir las dimensiones de los actuadores con
el propésito de satisfacer las exigencias requeridas en funcionalidad, calidad y fiabilidad. Sin
embargo, los actuadores convencionales han sido incapaces de satisfacer las demandas
avanzadas de la ingieneria electromecanica. En consecuencia, se han desarrollado varias clases
de actuadores, basados totalmente en nuevos principios de la ingenieria. Como resultado de
esto ha surgido el actuador piezoeléctrico. Los actuadores ceramicos piezoeléctricos poseen dos
caracteristicas importantes: son capaces de controlar y reproducir desplazamiento
ultramicrométrico y poseen una elevada velocidad de respuesta.

En las ceramicas ferroeléctricas, la aplicacion de un campo eléctrico E induce una deformacion
S. Esta deformacion incluye: una deformacién piezoeléctrica, una deformacion electroestrictiva, y
una deformacion asociada con la reorientacion de dominios ferroeléctricos. Tanto la deformacién
piezoeléctrica como la electroestrictiva resultan de desplazamientos i6nicos desde sus
posiciones de equilibrio debido a la aplicacion de campo eléctrico. Los materiales ceramicos
pueden describirse mediante un modelo® de iones rigidos: los aniones y los cationes estan
conectados por muelles formando una red cristalina. Las Figuras 1.14.a y 1.14.b muestran
modelos para cristales nocentrosimétricos (piezoeléctricos) y centrosimétricos (electroestrictivos),
respectivamente.

Cuando se aplica un campo eléctrico al cristal, los cationes son atraidos en la direcciéon del
campo y los aniones se desplazan en la direccion opuesta. Esta fuerza genera deformacion de la
red®. Las diferencias de desplazamiento idnico en las ceramicas no-centrosimétricas se originan
por la presencia de muelles blandos y duros que producen la piezoestriccion. La deformacién
inducida (S=AL/L) es proporcional al campo aplicado (es decir, S=d*E), que es la deformacién
piezoeléctrica. Por otro lado, la anarmonicidad de los muelles es importante, Figura 1.14.b,
dando lugar a un efecto electroestrictivo de segundo orden. En este caso, la deformacion
electroestrictiva inducida es proporcional al cuadrado del campo eléctrico (es decir, S=M*E?). Las
deformaciones reales inducidas en las ceramicas son mas complejas. Los cambios de
deformacién asociados con la reorientacion de dominios a menudo se superponen a los de
origen piezoestrictivo, conduciendo a histéresis durante un ciclo de campo eléctrico.
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Figura 1.14. Modelos de iones rigidos® para cristales (a) no-centrosimétricos (piezoeléctricos),
(b) centrosimétricos (electroestrictivos).

En la Figura 1.15 se muestra un modelo para la deformaciéon asociada con la
reorientacién de los dominios ferroeléctricos®. El estado 1 exhibe la configuracién inicial
bidimensional de dominios para las ceramicas ferroeléctricas, en la cual la polarizaciéon esta
homogéneamente distribuida. Cuando se aplica un campo eléctrico E, mayor que el campo
coercitivo, la configuracion de dominios cambia al estado polarizado 2, debido al movimiento de
las paredes de dominio. Por tanto, se induce una deformacion en la ceramica, correspondiente al
indice de rotacion de dominios de 90°, puesto que el cristal individual esta espontaneamente
alargado a lo largo de su eje de polarizacién espontanea. Si luego E se hace cero, la
deformacién disminuye. Esto es debido a la rotacion parcial de dominios de 90° que han
regresado a la posicién anterior como resultado del esfuerzo interno presente. La configuracion
de dominios cambia al estado 5 a través del estado 4, mediante la aplicacién del campo eléctrico
con sentido opuesto. La direccion de polarizacion en el estado 5 es de 180° diferente de aquel en
el estado 2. Sin embargo, la deformacion es la misma que para el estado 2.

En las cerdmicas reales, la deformacion inducida consiste en una mezcla de las tres
clases de deformacion indicadas anteriormente. La proporcion en que se presentan estas
diferentes deformaciones varia de acuerdo con la clase de ceramica en cuestion. Entre ellas, las
ceramicas en las cuales se induce la deformacién fundamentalmente por el efecto piezoeléctrico,
son las que se usan en los actuadores practicos, debido a que la deformacion piezoeléctrica es
relativamente estable frente al cambio de temperatura, en comparacién con la deformacion
electroestrictiva. Por otro lado, la histéresis durante un ciclo del campo eléctrico en el material
piezoeléctrico es menor que la de la deformacion asociada con la reorientacion de dominios.
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Figura 1.15. Modelo para la deformacion asociada con la reorientacion de un dominio
ferroeléctrico®.

1.5.1 Clasificacion de los Actuadores

Los actuadores pueden clasificarse en dos grupos principales®. El primer grupo consiste
en los actuadores convencionales. Hay tres tipos de actuadores convencionales: cilindros de
presién de aceite, motores servo o por pasos, y bobinas magnéticas (altavoz). El cilindro de
presion de aceite opera segun principios hidraulicos, de forma que el pistén de desplazamiento
es controlado por la presion de aceite desde otro piston. Este método tiene la desventaja de
requerir grandes espacios y un tiempo de respuesta largo. EI motor servo o por pasos convierte
las revoluciones de un motor electromagnético en movimiento lineal mediante el empleo de un
mecanismo de velocidades. Un problema importante en estos actuadores tipo motor servo/pasos
es la reaccién mecanica. La bobina sonora (altavoz) opera mediante la combinaciéon de una
bobina electromagnética y muelles. La fuerza generatriz de la bobina sonora es pequefia
comparada a su potencia de entrada y su tiempo de respuesta es lento. Cada uno de estos
actuadores convencionales genera grandes desplazamientos, sin embargo, son inadecuados
para posicionamiento de precision. Ademas, presentan desventajas en cuanto a requerir grandes
espacios, asi como por la presencia de una reaccidon mecanica violenta en el primero y una lenta
velocidad de respuesta en el segundo.

El segundo grupo de actuadores esta constituido por los actuadores de estado sélido.

Las caracteristicas® de estos actuadores se resumen en la Tabla 1.2. Este grupo Euede
clasificarse en tres categorias basadas en el tipo de propiedad fisica o energia conductora®:

- Efecto de memoria de forma (Control térmico)
- Magnetoestriccion (Control magnético)
- Piezoestriccion/electroestriccion (Control eléctrico).

La clasificacion de los actuadores se da en la Tabla 1.3%%°,

El efecto de memoria de forma es una consecuencia de una transformacion de fase
martensitica cristalograficamente reversible que ocurre en estado sélido®. Una aleaciéon con
memoria de forma que se deforma a una temperatura baja recuperara su forma no deformada al
calentarla a una temperatura superior.

Tabla 1.2. Comparacion de los Actuadores de Estado Sélido®

Piezoeléctrico | Electroestrictivo Magnetoestrictiv Memoria de

o] Forma
Clase de o o - -
. Ferroeléctrico Ferroeléctrico Ferromagnético Ferroelastico
Ferroico
Fuerza de Campo Esfuerzo

Campo eléctrico | Campo eléctrico

Conmutacion magnético térmico




Deformacion 0.1% 0.1-0.2% 0.1-0.2% 7-10%
Tiempo de s S s s
respuesta H H H

Fuerza
generatriz 3500 N 5000 N 3500 N 20000 N
(por cm?)
Eficiencia 50% 50% 80-90% 3%
. Terfenol D Nitinol
Ejemplo PZT PMN (Th,Dy)Fe, NiTi
Tabla 1.3. Clasificacién de los Actuadores®*®
1) Actuadores 2) Actuadores de Estado Sélido
Convencionales:
A B C
eHidraulico/Neumatico Controlador Controlador Controlador
eMotor Electromagnético Térmico Eléctrico Magnético
eBobina Magnética (Ferroelastico)  (Ferroeléctrico)  (Ferromagnético)
(Memoria de (Piezoeléctrico/  (Magneto- estrictivo)
Forma) Electroestrictivo)

Disefios de Actuadores de Estado Sélido

« I

A B
Actuadores de Actuadores de
Deformacién Longitudinal Deformacién por Flexién
eMonocapa eMonomorfos

eMulticapa eUnimorfos
eBimorfos
eMultimorfos
C
Actuadores Flextensionales
1) Moonie (Cymbals) 11) Rainbow
eMonocapa eMonocapa
eMulticapa eMulticapa

El efecto de memoria de forma puede clasificarse ya sea como memoria de “una via” o
memoria de “dos vias”. En el efecto de memoria de una sola via, la muestra deformada no
revierte a su forma no deformada hasta que se la calienta en un proceso de una sola etapa. Esta
forma no deformada entonces permanece constante durante el ciclo térmico a que se somete la
muestra. El efecto de memoria de forma de dos vias esta ligado a la ocurrencia de una
transformacién de fase martensitica durante el enfriamiento y la subsiguiente inversién durante el
calentamiento. El ciclo térmico puede repetirse indefinidamente. Las aleaciones de memoria de
forma pueden presentar grandes deformaciones recuperables del orden del 7%. Debido a estas
grandes deformaciones recuperables, se ha propuesto a las aleaciones de memoria de forma
como alternativas para solenoides, motores y actuadores tipo bimorfos asi como para su empleo



en estructuras flexibles de robot®. Sin embargo, las aleaciones de memoria de forma presentan
las siguientes desventajas: requieren grandes cantidades de energia térmica para la
transformaciéon martensitica, poseen histéresis grande y un tiempo de respuesta largo. Algunos
materiales importantes con memoria de forma son: Nitinol, una aleacién de Ni-Ti, aleaciones de
Cu-Zn-Al, y de Cu-Al-Ni.

La magnetoestriccion se define como el cambio en la dimensiéon de un material
magnético debido a un cambio en su estado magnético®. Los materiales magnetoestrictivos
pueden usarse tanto como sensores y como actuadores. La deformacién magnetoestrictiva
aparece como resultado de la reorientacion del momento magnético atémico. Los actuadores
magnetoestrictivos de alta potencia pueden producir fuerzas que exceden los 50 MPa con
deformaciones del orden del 0.6%. Los materiales sensores magnetoestrictivos pueden
desarrollar una sensibilidad cientos de veces mayor que las medidas en deformaciones de
semiconductores®. Las ventajas de los materiales magnetoestrictivos son la alta fiabilidad, la
fortaleza e impermeabilidad frente a las condiciones adversas del medio ambiente. Sin embargo,
los materiales magnetoestrictivos tienen la desventaja de requerir una bobina para producir el
campo magnético necesario. Esto a su vez, induce ruido en los dispositivos y circuitos
electrénicos adyacentes. El material magnetoestrictivo a temperatura ambiente y comercial mas
importante es el Terfenol-D, una aleacién Th,Dy; Fe,. Los materiales magnetoestrictivos bajo
preesfuerzo pueden presentar deformaciones que son comparables a las de los materiales
electroestrictivos.

En cuanto a los actuadores piezoeléctricos, son las ceramicas de titanato circonato de
plomo modificadas (PZT) las usualmente empleadas para aplicaciones piezoeléctricas™. El
compuesto (Pb,La)(Zr, Ti)O; (PLZT) 7/62/38 pertenece a una de tales composiciones modificadas
de PZT®. La curva de deformacién se muestra en la Figura 1.16.a. Cuando el campo eléctrico
aplicado es pequefio, la deformacién inducida es aproximadamente proporcional al campo (S =
d*E). A medida que el campo se hace mayor (es decir, superior a 1 kV/cm), sin embargo, la
curva de deformaciéon se desvia de su tendencia lineal apareciendo histéresis debido a la
reorientacion de los dominios. Esto limita, algunas veces, el uso de este material en aplicaciones
como actuador que requieren respuesta no-histerética. Estos materiales, aunque son excelentes
para el posicionamiento submicrénico, carecen de reproducibilidad debido a la presencia
inherente de histéresis (el ancho maximo de la curva de histéresis puede ser tan grande como
15% de la distancia desplazada). Ademas, el deslizamiento de esta curva puede alcanzar hasta
un 0.6%.

Una nueva familia interesante de actuadores se han fabricado a partir de una solucién
sélida de titanato estannato de bario [Ba(Sn,Ti)Os]°. La propiedad importante de
Ba(Sng1sTiogs)O3,(BST), es su curva de deformacion inusual, en la cual ocurre reorientacion de
dominios solo en valores bajos de campo eléctrico, pero luego se tiene un largo rango lineal a
valores altos de campo eléctrico (Figura 1.16.b), es decir que el campo coercitivo es
inusualmente pequefio.

Por otro lado, la electroestriccion en ceramicas basadas en [Pb(Mgy3Nb23)O3], PMN, a
pesar de ser un fenémeno de segundo orden de acoplamiento electromecanico (S = M*E?), es
extraordinariamente grande (se han obtenido deformaciones mayores al 0.1%)”. Puesto que el
PMN no necesita ser polarizado para funcionar como actuador, es un dispositivo intrinsicamente
muy estable sin el gran deslizamiento que presenta el PZT. El deslizamiento en el PMN se
reduce hasta el 3%. Una caracteristica muy atractiva de estos materiales es la baja histéresis
(Figura 1.16.c). La histéresis del PMN es de solo un 2%. La superioridad de la ceramica de PMN
respecto a la de PZT se ha demostrado en el microscopio de barrido por efecto tinel (MBT)®. El

al n
a @ b) c)
PLZT BST PMN-PT
. § X10‘j’,;f | 5 x10* . = |, x10%
SR g i & k=]
. & V2 / - = 6 E <
VN8 / S E
R i N ! i | ‘D 54 ] B £ _
\l y i 85 & fom
'. / i ] ]
i i
F i | E i \ / ] - 05 -
! ;P \ ¥ / ‘
1 - i
|8 o ] L 1 2 1 025 B




Figura 1.16. Deformaciones inducidas por el campo eléctrico en ceramicas®: piezoeléctricas (a)
PLZT, (b) BST; (c) electroestrictivas PMN-PT; con cambio de fase PNZST (d) desplazamiento
digital, (e) memoria de forma.

La transicion de fase desde una fase antiferroeléctrica a una fase ferroeléctrica puede
inducir deformaciones mayores a aquellas que presentan los materiales piezoeléctricos y
electroestrictivos®. Se ha propuesto una induccién de polarizaciéon mediante la conmutacién
desde un estado antiferroeléctrico a un estado ferroeléctrico®. Los materiales
piezoeléctricos/electroestrictivos presentan, en general, elongacién paralela al campo aplicado y
contraccién perpendicular al campo. Una caracteristica Unica de la deformacion inducida por la
transicion de fase es que ocurre una expansion volumétrica isotropica similar a la expansion
térmica. Con composiciones apropiadas, los materiales piezoeléctricos/electroestrictivos pueden
presentar dos clases de transiciones de fase relacionadas con la deformacién: un efecto de
memoria de forma y un desplazamiento digital. Las Figuras 1.16.d y 1.16.e muestran las curvas
de deformacién inducidas por el campo eléctrico para el sistema basado en el material PZT
modificado con Sn, [PboegNboo2((ZrSnix)1yTiy)o0sOs], PNZST. La deformaciéon inducida
longitudinalmente alcanza valores de hasta 0.4%, que es mucho mayor que el valor esperado en
actuadores piezoeléctricos o electroestrictivos normales. En la Figura 1.16.d se observa una
histéresis de forma rectangular asociada con el comportamiento de desplazamiento digital
debido a los dos estados de deformacion on/off. En este caso, el material se conoce como
actuador digital. Por otro lado, en la Figura 1.16.e se observa un efecto de memoria de forma
que presenta este material PNZST. Una vez que la fase ferroeléctrica ha sido inducida, el
material “memorizard” su estado ferroeléctrico ain bajo condiciones de campo nulo, aunque



puede ser borrado mediante la aplicacién de un pequefio camgo inverso bias®. Esta ceramica de
memoria de forma se usa en actuadores de ahorro de energia

En la Figura 1.17** se muestra el efecto de memoria de forma, tanto en aleaciones como
en ceramicas antiferroeléctricas. El control de la deformacion en las aleaciones de memoria
forma, realizado térmicamente, conduce a una respuesta inferior y a una potencia de control
superior que en el caso de los antiferroeléctricos.

a) Aleacion de Memoria de Forma b) Ceramica de Memoria de Forma
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Figura 1.17. Efectos de memoria de forma en (a) una aleacién, y en (b) una ceramica
antiferroeléctrica®.

Las caracteristicas fundamentales de los actuadores cerdmicos de estado sélido se
resumen como sigue®:

- Desplazamiento de hasta varias decenas de micras que pueden controlarse con una
precision de £0.01 pm.

- Velocidades de respuesta en el orden de 10 ps.

- Fuerzas generatrices tan grandes como 3500 N.

- Potencia de control en un orden de magnitud inferior que en los motores
electromagnéticos.

- Elevada velocidad de conversion de energia electromecanica, mayor del 50%.

Debe sefialarse que los actuadores ceramicos ferroeléctricos presentan ciertas ventajas
sobre los otros tipos de actuadores, las cuales incluyen: elevados esfuerzos inducidos, bajo
consumo de energia, velocidad de respuesta rapida y tamafio compacto. Ademas, las funciones
de detectar y actuar se combinan en una sola ceramica ferroeléctrica que posee propiedades
piezoeléctricas.
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Capitulo 2

Efecto dimensional sobre
propiedades mecanicas,

dieléctricas y piezoeléctricas



2.1 INTRODUCCION:

Las propiedades de los materiales ceramicos estan controladas por su microestructura,
siendo ésta reflejo del procesamiento seguido. Las propiedades de un material ceramico pueden
ser intrinsicas o extrinsicas. Las propiedades extrinsicas dependen de las caracteristicas de la
microestructura cristalina, como son:

- Tamafio de grano, forma y distribucién del tamafio de grano.

- Tamafio de poro, formay distribucion de tamafio de poro.

- Distribucion de fase.

- Alineacion o textura de los elementos microestructurales anteriores.

La uniformidad de las caracteristicas desde las macro a micro escalas es importante para
determinar el comportamiento cerdmico. Si un componente se divide en unidades de igual
volumen (por ejemplo unas 20), de tal forma que la composicion y distribucién de fase, tamafio de
grano, porosidad y textura de cada unidad de volumen tienen los mismos valores, se puede decir
gue el componente es uniforme con respecto a estas caracteristicas a esta escala. Sin embargo,
repitiendo el experimento para unidades mas pequefias (por ejemplo 200), se podria observar
falta de uniformidad a esta escala mas fina. La razén de este comportamiento tiene que ver con
gue las propiedades de los materiales estan relacionados indistintamente con variables de
dimensién longitudinal, superficial o volumétrica. Al variar la variable longitudinal en cierta
cantidad x, la variable superficial lo hace en la cantidad x* y la variable volumétrica en x°. En
consecuencia, al cambiar de escala se cambia la uniformidad de las caracteristicas extrinsicas y
por tanto de las propiedades del material ceramico.

Puesto que el cambio dimensional de un material ceramico esta relacionado con el
tamafio de grano, y a través de él de la frontera de grano, el interés de este capitulo es revisar
estos conceptos, asi como algunas variables microestructurales.

El tamafio de grano de un material cerdmico es una variable microestructural critica.
Mientras mas pequefio es el tamafio de grano mayor es el area de la frontera de grano. Las
fronteras de grano usualmente contienen fases secundarias y son regiones de estructura
cristalina abierta, por lo cual la difusion es mas rapida a través de ellas. El tamafio de grano del
producto denso esta gobernado por muchas variables de procesamiento, en particular el tamafio
del polvo de partida y la temperatura de sinterizacion.

Asi como el tamafio de grano, la forma del grano puede tener efectos significativos sobre
las propiedades. La forma del grano suele describirse en términos de la relacion de aspecto que
da la relacién entre la dimensién medida mas larga a la mas corta del grano. En particular, granos
anisométricos (es decir con relacion de aspecto >1) se pueden mover facilmente durante el
conformado dando lugar a propiedades anisotrépicas en el producto sinterizado. Granos con
relaciéon de aspecto elevados confieren elevada tenacidad al producto mientras un tamafio de
grano fino produce una alta resistencia sin importar la forma.

La densidad de cualquier sustancia esta dada por su masa dividida por su volumen. El
valor intrinseco de densidad para un monocristal ceramico esta gobernado por el tamafio y peso
atomico de sus elementos y el grado de empaquetamiento en la estructura cristalina, y estd dada
por la densidad cristalografica determinada al dividir la masa de una celda unidad que contiene
un nimero conocido de atomos, para el volumen determinado a partir de los parametros de red
obtenidos de los datos de difraccion de rayos X. La densidad tedrica (5;) de una ceramica
policristalina asume porosidad cero pero toma en cuenta la presencia de fases secundarias,
soluciones soélidas y estructura de defectos. El volumen de espacio encerrado por una fina capa
que cubre la superficie externa de un soélido poroso se llama su volumen. Consiste en el volumen
real del sélido mas el volumen de los poros cerrados y abiertos. La masa del sélido dividido por el
volumen se llama la densidad en volumen (8). Frecuentemente se usa la densidad relativa (&),
definida por la relacion de la densidad en volumen a la densidad tedrica. Si se sustrae el volumen
de poros abiertos del volumen se obtiene el volumen aparente del sélido. Consiste del volumen
real del sélido mas el volumen de los poros cerrados si hubieren. La masa del sélido dividido por



el volumen aparente del sélido se conoce como densidad aparente del sélido. La densidad de un
polvo libre de poros constituye la densidad del polvo.

Se llama porosidad (p) a la fracciobn del volumen total de poros (volumen de
poros/volumen). La porosidad abierta estd dada por el volumen de poros abiertos de un material
dividido por su volumen. La porosidad cerrada es el volumen de poros cerrados que contiene el
material dividido por su volumen. La porosidad real o porosidad (p) es la fraccién volumétrica de
los poros abiertos y cerrados, y esta relacionada directamente con la densidad mediante la
expresion

o

p=1-—=1-, 11]
0, t

La estructura de poros del compacto en verde tiene una fuerte influencia sobre la
estructura de poros del compacto sinterizado®. Tanto el contenido total de poros, sean abiertos o
cerrados, inter o intragranulares, como el nimero de coordinacién y la forma, tamafio y
distribucién de tamafio de poro, influyen sobre las propiedades del material sinterizado. Rice® ha
relacionado la porosidad con las propiedades de los materiales ceramicos mediante el uso de
ciertos parametros, tales como el tamafo, forma y nimero de coordinacién de los poros,
distribuciones de tamafio y forma de poro, etc, los cuales, junto con la fraccién del volumen total
de poros, pueden ser necesarios para caracterizar adecuadamente la porosidad con el fin de

establecer relaciones de porosidad-propiedades.

2.2 EFECTO DIMENSIONAL SOBRE LAS PROPIEDADES MECANICAS
221 Propiedades elasticas

Las propiedades elasticas caracteristicas de las ceramicas policristalinas dependen
principalmente de la composicién y de la porosidad®, pudiendo existr una dependencia
significativa con el contenido de impurezas de fases secundarias. Sin embargo, no tienen una
dependencia bésica del tamafio de grano G, aunque hasta cierto grado dependen de la
orientacion del grano puesto que las ceramicas tanto cubicas como no-cubicas son elasticamente
anisotropicas. Puede darse una correlacion indirecta entre el tamafio de poro, forma y localizacion
con el tamafio de grano, forma y orientacién. Los elementos que concentran el esfuerzo
microestructural tales como frontera de grano y dislocaciones o esfuerzo interno no tienen efecto
sobre las propiedades elasticas puesto que al medirlas en ceramicas policristalinas densas estan
dentro del +3% de las de los monocristales siempre que los tamafios de grano sean lo
suficientemente pequefios para evitar microgrietas®. Las cerdmicas tanto densas como porosas
obedecen la relacién lineal elastica de Hooke, sin embargo la pendiente de la curva esfuerzo-
deformacion (es decir el moédulo elastico E) es menor para las ceramicas porosas que para el
componente equivalente denso, siendo también diferentes los macro y microesfuerzos’. Muchas
ecuaciones se han propuesto para relacionar el médulo elastico E con la porosidad y aunque no
existe una relacion universal se encuentra que la porosidad generalmente reduce el valor de E de
acuerdo con la siguiente expresion:

E=Ee™ 2]

donde E, es el mddulo elastico de un material ceramico totalmente denso, b es una constante
determinada por la relacion de Poisson y la forma y distribucién de poros, obtenida de la
pendiente de una grafica semilogaritmica de E versus p, y p es la porosidad. La mayor parte de
las ceramicas sinterizadas tienen 2-7% de porosidad produciendo una reduccion del modulo
elastico en un 4-13% comparado con materiales completamente densos.

Al incrementar la temperatura, la expansion térmica incrementa la separacién atémica por
lo cual la fuerza necesaria para separar los &tomos se reduce en las ceramicas cristalinas. Sin
embargo, este efecto es pequefio y el médulo de Young, por ejemplo, disminuye solo ligeramente



con la temperatura para ceramicas monofésicas, y algunos vidrios se vuelven ligeramente mas
rigidos a medida que se eleva la temperatura hasta que empiezan a suavizarse.

222 Resistencia mecéanicay tenacidad

Los primeros estudios de las ceramicas revelaron la tendencia a disminuir la resistencia
mecanica con el incremento ya sea del tamafio de grano o de la porosidad, apareciendo un
maéaximo en la resistencia como una funcion de la temperatura de sinterizacion. En la préactica, un
grado de porosidad baja se obtiene usualmente solo a expensas de un crecimiento considerable
de grano. Por tanto, la fabricacién de especimenes de elevada resistencia mecanica depende, en
parte, de lograr el balance éptimo entre la reduccién de porosidad y el incremento del tamafio de
grano. Esto requiere un conocimiento mucho més especifico de la relacion entre la resistencia
mecanica y estos pardmetros que el escaso concepto de que la resistencia mecanica se
incrementa con la disminucién de estos parametros. Tanto los poros como los granos son
defectos o elementos concentradores de esfuerzos en un componente ceramico, por lo cual su
presencia, en el caso de los poros, o su tamafio, en el caso de los granos, tienen un efecto
perjudicial sobre las propiedades mecanicas como puede verse mediante la ecuacion de Griffith.
Asumiendo que tanto los poros como los granos son esféricos, mientras mas grande sea
cualquiera de estos dos parametros, mas critico es su efecto sobre la resistencia mecanica,
aunque los poros o granos no esféricos pueden poseer esquinas concentradores de esfuerzo.

La dependencia de la resistencia mecéanica T con el tamafio de grano o de poro se basa
en la ecuacion de Griffith igualando el tamafio de grano G con el tamafio de defecto c:

(3]

siendo T la resistencia mecanica, Y una constante determinada por el tamafio de defecto y la
geometria del especimen y K. es el factor de intensidad de esfuerzo critico o tenacidad del
material.

Knudsen® fue uno de los primeros en mostrar muy explicitamente la dependencia de la
resistencia mecéanica T con el tamafio de grano G mediante la siguiente expresion:

T=T,G™*
[4]

donde G es el tamafio de grano, T, es la resistencia mecéanica para un ceramico completamente
denso y a es una constante empirica para un material ceramico particular. Ademas mostré que, si
el material es poroso, la resistencia mecanica podria ser generalmente corregida a porosidad cero
multiplicando la ecuacion [4] por una funcién de la porosidad F,, que tenga la siguiente forma:

F, =™ [5]

donde b es una constante empirica y p es la porosidad. Por tanto, la dependencia de la
resistencia con respecto a estos dos parametros combinados se expresa en la siguiente forma:

T=TG?%™ [6]
Carniglia®y otros posteriormente, aplicaron la ecuacion de Hall-Petch a varias cerdmicas:
-1/2
T=T,+BG (7]

donde Tc es el esfuerzo necesario para la activacion de deslizamiento de un monocristal o
maclado y B es una constante.

Bajo carga de tension, la porosidad tiene un efecto similar sobre T, E, y; (energia de
fractura) y K¢ (tenacidad). Por consiguiente, la relacion de cualesquiera de estas propiedades en
materiales con porosidad p a la correspondiente propiedad de un material totalmente denso (p=0),
se obtiene multiplicando por e™. Los efectos de la distribucion y forma de poro se incluyen en el
término b. Las ceramicas con distribuciones de poros pequefios tienen elevado valor de vy, son



mas rigidas, mas fuertes y mas tenaces que aquellas con poros agregados (defectos criticos
grandes) para el mismo nivel de porosidad. Similarmente si se tienen agrupamientos de poros
separados por menos de un radio de poro entonces pueden formarse puentes sélidos entre ellos
dando lugar a la aparicién de un defecto critico grande. La localizacién de los poros es importante
cuando los poros son mas pequefios que el tamafio de grano. Poros en uniones triples provocan
menor resistencia mecénica mientras que poros intragranulares y poros en la frontera de grano
(intergranulares) son menos perjudiciales. La forma del poro es importante cuando los poros son
mas grandes que los granos e indirectamente afectan a la resistencia mecénica debido a sus
efectos sobre E y y. Es claro que los poros esféricos produciran menos concentracion de
esfuerzos que los de forma rugosa y se vuelve importante relacionar la forma con la direccion del
esfuerzo aplicado y considerar el area minima del sélido “vista” por los esfuerzos aplicados’. Los
primeros estudios analiticos trataron a los poros simplemente como medios de reducir la
capacidad de transporte de carga o como concentradores de esfuerzos. Sin embargo, ahora se
estéa viendo a los poros como parte integral de los defectos puesto que la fractografia ha mostrado
que son origenes comunes de fallas. Se han desarrollado modelos® para poros esféricos
asociados con grietas. En este caso, un poro y una grieta se asocian cuando una grieta se
propaga a lo largo de una frontera de grano. Si el poro es mucho mayor que el tamafio de grano,
el tamafio de poro es aproximadamente el tamafio de defecto c. Si el tamafio de poro y el tamafio
de grano son similares el efecto de las grietas a lo largo de las fronteras de grano probablemente
dominara y el tamafio de defecto efectivo serd mayor que el del poro. La posicion del poro con
relacion a la superficie bajo tensién es también critica en determinar la resistencia mecanica. Si
un poro cerrado esta proximo a la superficie entonces el puente sélido de material que lo separa
de la superficie puede dar como resultado un defecto critico del tamafio del poro mas el puente.
Asi mismo, el efecto de las fases secundarias no deseadas sobre las propiedades mecéanicas
depende de su tamafio, forma y propiedades elasticas y térmicas. Las diferencias en coeficientes
de expansion térmica pueden resultar en microgrietas durante el enfriamiento en el proceso de
conformado de las muestras ceramicas, mientras que las diferencias del médulo elastico pueden
conducir a la formacién de grietas cuando se aplica esfuerzo al componente. En general, las
microgrietas en las ceramicas pueden resultar de esfuerzos internos entre los granos inducidos
por deformaciones incompatibles de la transformacién de fase, anisotropia en la expansion
térmica, choque térmico, o esfuerzo eléctrico durante la polarizacién. Mientras mayor sea el
tamafio de grano mas microgrietas se desarrollan.

Por otro lado, la microestructura tiene un considerable efecto sobre la mecanizacion. Las
ceramicas de grano fino requieren mayor fuerza para el desbaste y mayores tiempos de
mecanizacién, mientras que las distribuciones uniformes de poro incrementan la rapidez de
mecanizacién pero reducen la suavidad de la superficie terminada. La mecanizacién tiene poco
efecto sobre la resistencia de ceramicas de tamafio de grano grande o altamente porosas debido
a que los defectos criticos ya presentes son mayores que aquellos introducidos por la
mecanizacién. Por el contrario, la resistencia de algunas ceramicas de grano fino puede reducirse
significativamente debido a los defectos de la mecanizacion.

En esta seccion se ha mencionado la necesidad de que las ceramicas posean un tamafio
de grano fino con el fin de alcanzar la resistencia mecénica adecuada a la temperatura ambiente.
Sin embargo, debe recordarse que para una adecuada resistencia mecéanica a alta temperatura
se debe tener un reducido contenido de fase vitrea en las fronteras de grano, lo cual se puede
lograr con un tamafio de grano grande. Para una aplicacién especifica, es necesario determinar
empiricamente el tamafio de grano que produce la mejor combinacién de las propiedades.

La dependencia de la energia de fractura y; con el tamafio de grano esta gobernada por la
relacion entre el tamafio de defecto ¢ y el tamafio de grano G, aunque la dependencia exacta es
aun objeto de discusion®. Para ceramicas de grano grueso c< G se cree que T; esta controlada
por la energia de fractura de un monocristal y,, puesto que el defecto esta contenido dentro de un
solo grano. Sin embargo, para cerdmicas de grano fino, donde ¢>G, la energia de fractura esta
controlada por la energia superficial de fractura policristalina y; y los defectos extrinsicos tal como
las inclusiones y los poros gobiernan la resistencia mecénica. Mientras que un tamafio de grano



fino es comparable con una ceramica densa de elevada resistencia, la tenacidad depende mucho
mas de la forma de los granos siendo mayor al incrementarse la relaciéon de aspecto.

El incremento de tenacidad depende de caracteristicas microestructurales tales como el
tamafio y forma de los granos que realizan puenteo, espaciamiento entre los puentes, y el campo
de esfuerzo residual que rodea a los sitios de puenteo. Granos aislados y elongados introducidos
en la microestructura son mas efectivos en producir comportamiento de curva R. Para ceramicas
sin curva R, la resistencia disminuye al aumentar el tamafio de defecto. Los materiales con curva
R exhiben un rango de tamafio de grieta sobre el cual la resistencia a la fractura T; es invariante,
es decir son tolerantes a los defectos. Para ceramicas sin curva R la tenacidad es una constante
independiente del tamafio de grieta. Para ceramicas con curva R la tenacidad se incrementa con
el tamafio de grieta. Los ferroeléctricos, al igual que las ceramicas estructurales, muestran un
comportamiento de curva R en la propagacion de grietas®.

Pohanka y col.” han mostrado, en el titanato de bario, que la tenacidad se incrementa con
el tamafio de grano en el estado ferroeléctrico (donde presumiblemente es importante la
conmutacion de dominios), pero no en el estado paraeléctrico, lo cual fue confirmado en un
trabajo posterior®. Se consideré que la presencia de dominios y el movimiento de las paredes de
dominio contribuyen a la tenacidad. Un mecanismo similar de tenacidad se propuso para el
material ceramico PZT®. Sin embargo, Zhang y col.® encontraron un comportamiento diferente
para la tenacidad en funcién del tamafio de grano en el material PZT. La tenacidad permanece
invariante con respecto al tamafo de grano en el rango de 3-15 um, pero tiende a incrementarse
ligeramente para tamafios de grano menores (Figura 2.1).
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Figura 2.1. Tenacidad de materiales de PZT sin polarizar en funcion del tamafio de grano.

Mehta y Virkar'* intentaron comprender si la propiedad ferroelastica de los ferroeléctricos
gue forman dominios de 90° puede conducir a un mecanismo de reforzamiento de la tenacidad
mediante conmutacién de dominios justo delante de la punta de la grieta. Ellos mostraron que la
polarizaciéon del componente ceramico PZT producia anisotropia en la tenacidad, es decir que la
tenacidad era superior en la direccién de propagacion de grietas paralela a la direccion de



polarizacién y era méas débil en la direccién de propagaciéon de grietas normal a la direccién de
polarizacién. Una observacion similar ha sido reportada por Okazaki*> y Zhang™.

La fractura de ceramicas policristalinas sinterizadas generalmente se divide en dos
modos diferentes: la fractura intergranular, que resulta fundamentalmente de enlaces atémicos
imperfectos en las fronteras de grano, y la fractura transgranular, la cual es favorecida debido a
que produce una superficie de fractura de area minima. Kim y col.”® encontraron que el modo de
fractura cambia de predominantemente intergranular a predominantemente transgranular a
medida que el tamafio de grano se incrementa. Estos resultados se explican en términos del gran
esfuerzo interno desarrollado durante el enfriamiento del material cerdmico PZT sometido
previamente al proceso de sinterizacion. Este esfuerzo interno, a lo largo de la frontera de grano,
podria ser liberado mediante la formacion de dominios ferroelasticos. Como consecuencia,
aparece una estructura de polidominios si el tamafio de grano es suficientemente grande para
contener dominios'. Para granos pequefios de PZT, por el contrario, la formacién de una
estructura de polidominios ferroelasticos dentro de los granos no puede ocurrir. La transformacion
de fase durante el enfriamiento por tanto da lugar a esfuerzo interno y podria ademas formar
microgrietas en las fronteras de grano. Por tanto, se espera el predominio de fractura
intergranular en el material ceramico PZT de tamafio de grano pequefio.

En consecuencia, la estructura de dominios formada en un grano seria el factor critico en
determinar el modo de fractura del material PZT. Si el esfuerzo interno es liberado mediante la
formacion de una estructura de polidominios en un grano, entonces la fractura transgranular sera
dominante. Y si el nimero de dominios en un grano es muy limitado o si se forma una estructura
de un solo dominio debido a que el grano tiene tamafio pequefio, entonces dominara la fractura
intergranular.

2.2.3 Dureza

La dureza disminuye con la porosidad siguiendo la misma ley exponencial que gobierna a
E, Kic, Ty 1, €s decir por la expresion:

H=He™ [8]

donde H es la dureza para una porosidad dada p, H, es la dureza de una cerdmica totalmente
densa y b es una constante. La dureza se incrementa al disminuir el tamafio de grano®, aunque
no esta claro el mecanismo por el cual las fronteras de grano resisten la penetracion del
indentador.

En las secciones que siguen de este capitulo se tratar4 exclusivamente con materiales
ferroeléctricos, debido a la falta de generalidad de una ley que controle la dependencia de las
propiedades dieléctricas y piezoeléctricas con el tamafio de grano y porosidad, para todas las
ceramicas.

2.3 EFECTO DIMENSIONAL SOBRE LAS PROPIEDADES ELASTO-
DIELECTRICAS Y PIEZOELECTRICAS

La miniturizacion de componentes electroceramicos basados en materiales ferroeléctricos
esta acompafiada por la necesidad de la reduccion del tamafio de grano. En consecuencia, el
tamafio de dominio, las configuraciones de dominio y la movilidad de las paredes de dominio
cambiaran con la reduccién del tamafio. En la practica, el efecto del tamafio de grano en las
estructuras de dominio es de gran importancia para las futuras aplicaciones de materiales
ferroeléctricos. En los ultimos afios se han producido avances importantes en la fabricacion de
peliculas delgadas y gruesas para aplicaciones tales como memorias, micromotores, imagenes
térmicas, capacitores multicapas, microactuadores™™®, etc.

Considerando el balance energético de las interacciones elasticas entre el sistema y un
medio semi-infinito con las paredes de dominio, se ha obtenido™*® una relacién entre el tamafio
de dominio y el tamafio de grano:



Tamario de Dominio ~ (Tamafio de Grano)™, m=1/2 [9]

Puesto que los mecanismos extrinsicos (movimiento de las paredes de dominio)

contribuyen en gran medida a las propiedades elasto-dieléctricas y piezoeléctricas de los

materiales ferroeléctricos, es importante comg)render el efecto del tamafio de dominio sobre las
ceradmicas de tamafio de grano submicrénico™.
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Figura 2.2. Transiciones en el comportamiento ferroico en funcion del tamafio®.
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Por otro lado, los materiales ferroeléctricos experimentan cambios en la transformacion
de fase a medida que el tamafio de grano se reduce. Cuando se prepara un material ceramico de
tamafio de grano > 1 um, sus granos exhiben estructuras de dominios complejas, a menudo con
varios tipos diferentes de paredes de dominios. Sin embargo, a medida que el tamafio de grano
se reduce, el area superficial del grano crece en comparacion con su volumen, haciéndose cada
vez mas dificil emplear energia volumétrica para gastarla en energia de la pared. Por tanto, el
nimero de dominios disminuye primeramente y luego los otros tipos de paredes son eliminados.
Debido a que los granos de un material ceramico ferroeléctrico estan sometidos a esfuerzos
residuales, es dificil conocer el tamafio de grano critico en que se produce la transicién de la
estructura de un polidominio a un solo dominio. Sobre polvos ceramicos ferroeléctricos libres de
esfuerzos residuales, no se tienen informes del tamafio de particula de transicion®. A tamarfios
aun menores, las particulas de materiales ferroicos experimentan un cambio de fase al grupo de
simetria de alta temperatura y muestran algunas veces caracteristicas tipicas de un sélido
superparamagnético, superparaeléctrico 0 superparaelastico, segin el caso, debido a que la



muestra se comporta como un solo dominio sin ferromagnetismo o ferroelectricidad o
ferroelasticidad, pero altamente orientable. Puesto que tanto el ferromagnetismo como la
ferroelectricidad y ferroelasticidad son fenémenos cooperativos, es légico suponer que el sistema
se vera forzado a recuperar uno de estos estados de baja simetria en algin tamafio en el cual
exista un nimero suficiente de atomos en la estructura cristalina como para que se den las
interacciones cooperativas. En consecuencia, a tamafios mas pequefios, aproximandose a
dimensiones  atémicas, los estados superparamagnético o superferroeléctrico o
superferroelastico, revierten a los estados de baja simetria, en los cuales los parametros de orden
siguen la ley de Curie con la temperatura. Este comportamiento solo se ha encontrado para los
materiales ferromagnéticos. En la Figura 2.2 se resumen las cuatro regiones esperadas para las
propiedades de materiales ferroicos en dependencia con el tamafio del grano®.

La estructura de dominios en ceramicas policristalinas ferroeléctricas esté influida por el
tamafio de los granos individuales, la presencia de impurezas y poros que impiden el movimiento
de las paredes de dominio, los esfuerzos impuestos por los granos del entorno, la naturaleza de
las fronteras de grano y la presencia de particulas de fases secundarias. Como resultado, la
microestructura de las ceradmicas tiene un fuerte efecto sobre las propiedades dieléctricas
resultantes de los materiales ferroeléctricos.

231 El Titanato Circonato de Plomo (PZT)

Se han realizado muchos intentos de establecer la influencia del tamafio de grano sobre
las propiedades piezoeléctricas en materiales cerdmicos PZT***!. En general los estudios del
tamafio de grano se han llevado a cabo en el rango de 1.0 a 10 um en ceramicas volumétricas.
Las variaciones en las propiedades con relacion al tamafio de grano en ese rango presentan poca
consistencia, como se resume en la Tabla 2.1%. Se cree que las causas de estas inconsistencias
estan relacionadas con el procesamiento y con el control de la resistividad en la frontera de grano
gue conducen a acumulacién de carga espacial alterando la respuesta de los granos
ferroeléctricos.

El efecto dimensional también se observa en laminas delgadas ferroeléctricas. Se han
estudiado laminas delgadas ferroeléctricas con el objetivo de desarrollar aplicaciones para
dispositivos de memorias no volatiles. Las influencias del tamafio de grano y el espesor de la
lamina sobre las propiedades de laminas delgadas ferroeléctricas son muy importantes, desde el
punto de vista
de alta integracion y baja operacion de voltaje en dispositivos de memoria ferroeléctricos. En este
aspecto, se ha desarrollado mucho trabajo sobre el efecto dimensional en laminas delgadas® ™.
Al estudiar el efecto dimensional en laminas delgadas es muy importante distinguir las influencias
del tamafio de grano y el espesor de la ldmina. Sin embargo, no existen trabajos sobre estas
influencias de manera independiente. Esto se debe a que el tamafio de grano cambia
simultaneamente con el espesor de la lamina y también porque es muy dificil controlar el tamafio
de grano de laminas delgadas independientemente de su espesor. El tamafio de grano de
laminas delgadas de PZT disminuye al disminuir el espesor de la lamina y al disminuir el tamafio
de grano del electrodo®. La constante dieléctrica relativa disminuye al disminuir el espesor de la
lamina independientemente del tamafio de grano de las laminas delgadas de PZT. La
ferroelectricidad de las laminas de PZT se vuelve débil a medida que el espesor disminuye.

Tabla 2.1%. Efectos del Tamafio de Grano sobre materiales ceramicos de PZT.

Tamafio | Constante Propiedad | Parametros
Referencia | Afio de grano | Dieléctrica Piezoeléct. | de transicion Modelo Comentarios
(um) (25°C)
Ec
Haertling21 1964 2-5 Aumenta aumenta Prensado
S En caliente
P, dismin.
Gesemann | 1965 | 3-7 kp dismin.




zZ P, dismin.
Kp,Qm | Anclaje del
vaggtséﬁg’a 1968 | 1.7-6 Aumenta | dismin. 5?2:2;20 Movimiento
P, dismin. de dominios
Efectos de
Okazakl, | 1971 | 176 Disminuye | k; dismin., | Jc dumenta porosidad
Nagata’ Kmax dismin. son
importantes
Ay
Ouchi® 1965 |1-4 Disminuye | diSMin- Tcaumenta | Carga PLZT
E. Kmax dismin. espacial
aumenta
... .. | PZT dopado
) Distribuci6
Martirena, - e T. aumenta Con Nb,
Burfoot®® 1974 1.8-4.6 Disminuye | dj dismin. Konay dismin. n ) Prens.
Gaussiana h
Caliente.
. Efecto
Keizer 1973 T. aumenta Esfuerzo- -
2738 '’ 1 0.6-10 A Hidrost.
Col. 1975 Kmax dismin. Interno PLZT.
. 29 1988, T. aumenta Ancho de
Pisarski™ | 19g9" |3 Kopax diSMin. MPB.
Esfuerzo Teoria de
30 bi- Devonshire.
Rossetti 1991 T. aumenta y Pel. Delgada
tridimens. de PbTiO;
Ec
- Borde de Depende de
Qﬁamamo“’ 1992 0.6-10 aumenta Te dlsmmqye Grano de Proﬁ:esamien
' Prko Knax dismin. | 5/ o
dismin.

En los sistemas policristalinos, las propiedades dieléctricas y piezoeléctricas dependen
tanto de los mecanismos intrinsicos como de los extrinsicos. Las contribuciones intrinsicas estan
asociadas con el desplazamiento relativo anién/cation que preserva la estructura cristalina
ferroeléctrica. Las contribuciones intrinsicas en materiales PZT con dopantes ablandadores son
<50% de la magnitud total de la propiedad elasto-dieléctrica dada, a temperatura ambiente®. Las
contribuciones extrinsicas son el resultado de la existencia de paredes de dominio y defectos
cargados. Los mecanismos extrinsicos son procesos térmicamente activados que pueden estar
congelados a temperaturas muy bajas. La Figura 2.3 muestra la importancia de los mecanismos
extrinsicos en funcion de la constante dieléctrica a temperatura ambiente para varios sistemas
PZT dopados y con composicion de la frontera morfotrépica.

Los trabajos recientes en la literatura sobre la relacion entre el tamafio de grano y las
propiedades elasto-dieléctricas y piezoeléctricas® de materiales ceramicos PZT sin dopar y
dopados con niobio, y en la relacién Zr/Ti=52/48, muestran resultados en general en el rango de
0.1 pm a 10 pm.

- La distorsiéon de la red cristalina a lo largo del eje c tetragonal se reduce fuertemente a
medida que el tamafio de grano disminuye, mientras que la dimension del eje a no
experimenta una variacion importante. La razén de tetragonalidad c/a disminuye a medida
que el tamafio de grano se reduce, dando como resultado una reduccién del volumen de la
celda unitaria. Estos cambios dimensionales son el resultado de un incremento en el
esfuerzo interno en la ceramica debido a la transicion desde la fase paraeléctrica a la

ferroeléctrica® . Tendencias y resultados similares se han observado y reportado en
ceramicas de BaTiO;"*. La distorsion espontanea de la celda unidad se cancela en
materiales de grano fino, por lo cual se reduce la polarizacién intrinsica y también se
incrementa el esfuerzo interno en la cerdmica. Este efecto es consistente con la
observacion de que la distorsion de la tetragonalidad de las ceramicas de grano fino se
reduce en comparacion con la de un polvo suelto de tamafio cristalino similar®’.



Figura 2.3. Constante dieléctrica en funcién de la temperatura (4.2-300°K) y curva tedrica de los
valores promediados de un monocristal®.

- La relacion entre el tamafio de dominio d y el tamafio de grano G, obtenida a partir del
balance de la energia de despolarizacién y la energia de la pared de dominio*®*, es:
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donde ¢ es la densidad de energia de la pared de dominio, P, la polarizacién espontanea,

y £" la constante dieléctrica efectiva. En el rango de tamafio de grano de 3-10 um, la
relacion tamafio de dominio-tamafio de grano obedece la relacion parabdlica anterior. Sin
embargo, para tamafios de grano submicrénicos, hay una desviacion a tamafios de
dominio méas pequefios que los esperados de la relacion parabélica. Esta tendencia es
consistente con la de peliculas delgadas de BaTiO; y PZT, reportadas por Arlt"” y Warren
y col.’, respectivamente. Randall y col.*? consideran que la desviacion se debe a cambios
en las condiciones de frontera. El anclado de las paredes de dominio en las fronteras de
grano de sus vecinos producira el incremento relativo de densidad de dominios para
tamafios de grano mas pequefios*®**!. Otro aspecto importante es la reduccién del nmero
de clases de dominios para tamafios de grano <1 pm'. El fuerte acoplamiento entre las
fronteras de grano y las paredes de dominio da lugar a que la reorientacion de dominios
sea mas dificil y restringe severamente el movimiento de las paredes de dominio. Esta
observacion afecta a la contribucién extrinsica en dos formas: a) el valor de la
polarizacién remanente se hace menor, debido a la reduccién de la alineacién de
dominios posibles, y b) la movilidad de la pared de dominio disminuye, reduciendo los
coeficientes dieléctrico efectivo y piezoeléctricos. Este resultado debia esperarse, debido



a que Arlt y Pertsev®” mostraron que, a medida que la densidad de dominios se
incrementa, hay una disminucion en la respuesta extrinsica, debido a que se produce un
incremento de la rigidez elastica efectiva a través de la interaccién pared-dominio-pared-
dominio en una configuracién periddica.

- La constante dieléctrica y las pérdidas dieléctricas se incrementan a medida que el
tamafio de grano disminuye. Este aumento de las pérdidas dieléctricas se explica por el
incremento relativo de la densidad de dominios, como se ha indicado anteriormente,
debido a la presencia de tamafios de dominio mas pequefios.

- La constante dieléctrica maxima en la temperatura de transicion disminuye
sisteméaticamente a medida que el tamafio de grano disminuye.

- La temperatura de transicion (T;) se incrementa al disminuir el tamafio de grano
(Figura 2.4). Sin embargo, para el sistema PZT dopado con niobio no hay cambios en T,
al variar el tamafio de grano®. Este resultado esta relacionado con el efecto de carga
espacial y no es un fenémeno real de efecto de tamafio en el ferroeléctrico.

Figura 2.4. Temperatura de Curie T. en funcién del tamafio de grano®.

24,32

- La constante de Curie muestra valores inconsistentes con el tamafio de grano para PZT
no dopado. Sin embargo, para PZT dopado con niobio, permanece constante en todo el
rango de tamafios de grano®.

- La obtencion de muestras ceramicas procesadas adecuadamente y libres de
contribuciones de carga espacial, produce variaciones en el tamafio de grano, en el rango
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de 0.1-10 um, que son sensibles a cambios estructurales de dominios, como se indicé
anteriormente. Este aspecto limita las propiedades elasto-dieléctricas a través de las
contribuciones extrinsicas.

- El material PZT sin dopar muestra ciclos de histéresis tipicos de muestras envejecidas,
similar al de un material PZT endurecido. El campo coercitivo se incrementa a medida
gque el tamafio de grano disminuye, siendo este comportamiento similar en el material
dopado. Sin embargo, la polarizaciéon remanente no presenta un comportamiento
sistematico. En el material PZT dopado, tanto la polarizacién remanente como la de



saturacion disminuyen a medida que el tamafio de grano disminuye. Se considera que la
resistividad en la frontera de grano es muy sensible al procesamiento en los materiales
ceramicos PZT no dopados. Debido a este efecto, no es posible limitar la contribucién de
la carga espacial en estos materiales PZT no dopados, lo que impide establecer una
correlacion directa con el tamafio de grano. Por esta razon, para la caracterizacion
electromecanica, se utilizan materiales ceramicos PZT dopados que permiten discriminar
el efecto de carga espacial del de tamafio de grano®.

- En general, las propiedades piezoeléctricas aumentan con el tamafio de grano, siendo
esta dependencia mas acusada a temperatura ambiente. En la Figura 2.5 se muestra la
dependencia con el tamafio de grano del coeficiente de acoplamiento electromecénico k,
para diferentes temperaturas.

Figura 2.5. Factor de acoplamiento electromecanico kp en funcién del tamafio de grano para

ceramicas de PZT dopadas con niobio, a las temperaturas de 15, 100 y 300°K*,

En los materiales ceramicos PZT de grano fino la reducciéon de los distintos tipos de
dominios disminuye la polarizaciéon de saturacién y los coeficientes piezoeléctricos y de
acoplamiento electromecénico debido a la reduccion de la contribucion extrinsica. Hay muchas
ventajas en producir materiales piezoeléctricos de grano fino (submicrénicos). Sin embargo, con
el objeto de mantener altas las propiedades piezoeléctricas, se requieren nuevas estrategias de
dopantes que puedan activar las contribuciones extrinsicas.
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Generalmente, la constante dieléctrica de las ceramicas se incrementa al aumentar la
densidad. En otras palabras, la constante dieléctrica disminuye al aumentar la porosidad43 (Figura
2.6). En el caso de las ceramicas ferroeléctricas, las propiedades elasto-dieléctricas y
piezoeléctricas dependen tanto de la porosidad como del tamafio de grano, como se ha visto en
la seccién anterior. Por consiguiente, con el objeto de estudiar la dependencia de las propiedades
de las ceramicas ferroeléctricas con respecto a la porosidad, es necesario que las muestras a



analizar posean un tamafio de grano similar pero con un nivel de porosidad diferente. Un ejemplo
de este efecto se recoge en la Figura 2.6, para distintos tamafios de grano y porosidad,
controlados por medio de la cantidad de aglomerante afiadido o por el proceso de sinterizacion
empleado™.

La ceramica que contiene poros se considera como una mezcla de dos fases, en la cual
los poros de baja constante dieléctrica, estan dispersos en una matriz ceramica de alta constante
dieléctrica. Los poros abiertos se eliminan normalmente cuando la porosidad disminuye por
debajo del 10% (es decir para una densidad relativa mayor de 90%). La dependencia de las
propiedades de las cerdmicas ferroeléctricas con la porosidad puede analizarse mediante las
ecuaciones propuestas para una mezcla de dos fases (o composite de conectividad 3-0) basada
en un modelo teérico de esferas o cubos*™*°.

Arai y col.*” han reportado el incremento de la constante dieléctrica de ceramicas PZT con
el tamafio de poro y la porosidad. El tamafio de poro esta controlado mediante la sinterizacién de
una mezcla de polvo ceramico PZT y particulas esféricas organicas de varios tamafios.

Figura 2.6. Constante dieléctrica a 100 kHz para ceramicas PZT en funcién de la porosidad*.

La forma del poro es esférica para procesos de sinterizacién normal, mientras que para
prensado en caliente es de forma elipsoidal plana, con el eje méas largo perpendicular al esfuerzo
aplicado. Como se muestra en la Figura 2.6, existen diferencias en la velocidad de cambio de la
constante dieléctrica al aumentar la porosidad entre sinterizaciébn normal y sinterizaciéon por
prensado en caliente. La constante dieléctrica para una porosidad de p=0.1 es el 78% de aquella
en p=0 para la sinterizacion normal, mientras que la constante dieléctrica medida bajo un campo
paralelo a la direccién de prensado en caliente (normal al plano del poro) representa el 66%.

La microestructura de cerdmicas compuestas de material ceramico y de poros cerrados
corresponde a un sistema composite de dos fases con conectividad 3-0*, como se indica en la
Figura 2.7. Si la fase 1 (poro) es equidimensional (o esférica), una celda unidad del composite se
puede representar por (Figura 2.7.B) la siguiente relacion:

[a+(1-a)l][a+(1-a)m][a+(1-a)n]=1 [11]
donde O<a<1, 0<l, 0<m, 0<n.



Figura 2.7. Representacion esquematica de (A) un “composite” bifasico de conectividad 3-0 y (B)
una celda unidad del composite en el caso en que la fase 1 sea ctbica®.

Banno ha derivado la teoria®® para las propiedades dieléctricas, elasticas y
electromecéanicas basadas en este modelo de composite de conectividad 3-0 y combinando las
ecuaciones tedricas de los modelos de serie y paralelo*” basados en la regla de las mezclas®. Las
ecuaciones tedricas obtenidas por este autor, para las diferentes propiedades de ceramicas
piezoeléctricas con poros cerrados y esféricos, se expresan a continuacion.

Asumiendo que la constante dieléctrica relativa del poro ‘ess'/e,="Kss' es la unidad, la
constante dieléctrica esta dada por la siguiente expresion:

Fase 2 Fase 1
Fase 2

N
Q\
N
\‘l

Fase 1

—
A
\

a

HEN

l

(1-a)n, (1-a)l, (1-a)m

1
K =K.d1+4(———————)a’-a’ 12
33 33 (a(K33—1)+1) [12]

donde Kj; es la constante dieléctrica relativa del material ceramico en volumen, libre de poros
(fase 2) y a° es la fraccion en volumen de poros, p.

Asumiendo que el mddulo elastico o de Young vy el coeficiente de Poison, o, de los poros
son nulos (‘E=0 y '6=0), se obtienen las siguientes ecuaciones teéricas para las propiedades
elasticas:

E'=E(l-a’)=EQ@-p*"?) (13]
o' =c(l-a?)=c(-p??) [14]

donde E y o son, respectivamente, el médulo elastico y el coeficiente de Poison del material
ceramico libre de poros.

El médulo elastico E*, la complianza elastica s*, y el coeficiente de Poison c* de las
ceramicas con poros cerrados se expresan asi:

E;, =1/s;, =E,(1-a’)=(1/s,)(1-a%) [15]



0_;1 =o0y(1- az) [16]
El*l = 1/31*1 = E11(1_ az) = (1/ 311)(1_ az) [17]

* 2
oy, =0,(1-2a%) (18]
donde Egas, Sas, 031, E11, S11 Y 612, Son los valores correspondientes al material ceramico, libre de

poros.
Asumiendo que ’sj<<'s;, °d;>>"d;, la constante piezoeléctrica ds; esta dada por:

a(l-a)
2
l1-a
ds; es el valor correspondiente en el material ceramico sin poros.

El factor de calidad mecénico, Qn, y la tangente de pérdida mecanica, tg dm, y eléctrica, tg
3, se expresan asi (asumiendo que la tangente de pérdidas de poros es cero):

dy =d;ql1-a+ [19]

. 1 1 2
m = " = = m [20]
Onis 19" Onas ? 19 0 a3 Onaz
* 1 1 2
m = " = = m [21]
Ot g b GO, O
19" 05, ="19 5, (22]
tg* 5, ="tg 5, [23]

Puesto que el factor de acoplamiento electromecénico radial k, se expresa en la siguiente
forma:

2 2d32l
P~ T E E (24]
E35(1—07)
y como ky* es una funcién de €ss*, S11*7, 012*, ¥ dar*, Se puede obtener una ecuacion tedrica para
kp* usando las ecuaciones [12], [17], [18] y [19].

En general se concluye que la constante dieléctrica, el médulo de Young, complianza
elastica, el coeficiente de Poison, la constante piezoeléctrica, y el factor de acoplamiento
electromecéanico son dependientes no solo de la fraccion de volumen, sino también de la forma y
distribucién de poros. Por el contrario, el factor de calidad electromecanico y la tangente de
pérdidas dieléctricas no tienen dependencia de la porosidad. Ademas, la teoria predice que las
propiedades dieléctricas, elasticas y electromecanicas no tienen dependencia del tamafio de poro
para alguna porosidad dada con un factor de forma efectivo de poros, debido a que ningln
término para el tamafio de poros (fase 1) esta involucrado en las ecuaciones basadas en el
modelo modificado de cubos.

Distintas expresiones tedricas para las propiedades piezoeléctricas de composites han
sido propuestas por Furukawa y col.”’ y Yamada y col.*® basadas en modelos esféricos y
elipsoidales, respectivamente. Newnham y col.”® y Safari®* derivaron las ecuaciones de modelos
de serie y paralelo, y luego Banno® ha propuesto ecuaciones tedricas para las propiedades
dieléctricas y piezoeléctricas de composites ferroeléctricos, basadas en el modelo modificado de
cubos.
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Capitulo 3

Procedimiento experimental y

técnicas experimentales



3.1 SUPERFICIE ESPECIFICA

La superficie especifica del polvo ceramico se determiné mediante un equipo Monosorb
Surface Area Analyzer, de la casa Quantachrome Corporation (USA), modelo MS-13, utilizando
N, como adsorbato. La determinacién de la superficie especifica de muestras en polvo se puede
realizar mediante tres métodos, a saber: el método gravimétrico, el método volumétrico y el
método dinamico. En este trabajo se ha utilizado el método dinamico™® de adsorcién de gases,
que es el mas adecuado para superficies especificas bajas (<10 m?g) y extremadamente bajas
(~0.01 m?/g). Este método se basa en el principio de adsorcién/desorcién de una monocapa de
gas (nitrégeno) en la superficie de las particulas del polvo, de acuerdo con la teoria desarrollada
por Brunauer, Emmet y Teller (B.E.T.)*, utilizando exclusivamente un punto de la isoterma
escogido en una zona lineal y que corresponde a una presion parcial (P/P,) de 0.3. Mediante
este procedimiento es posible medir superficies especificas de 0.025 mzlg con un error maximo
del 10%. La ecuacion de B.E.T. se expresa en la siguiente forma:

P 1 N C-1P
V(P-P) V,C V.CP,
donde P es la presion de nitrégeno en equilibrio con la cantidad adsorbida V, P, la presién de
saturacion de adsorbato puro a la temperatura de adsorcién, V,, el volumen de gas que se
requiere para formar una monocapa sobre la superficie de las particulas en condiciones
normales de temperatura y presién, y C es una constante relacionada con la energia de
adsorcion del adsorbato sobre el adsorbente. La ecuacién de BET tiene su campo de validez en
la region de presiones parciales 0.05<P/P,<0.35°. El procedimiento consiste en hacer pasar una
mezcla de gases (N./He) a través del material cuya superficie se quiere determinar. En un
momento determinado, se sumerge la muestra en nitrégeno liquido (77.5K), y el nitrégeno
gaseoso, que circula por el interior del portamuestras, queda adsorbido hasta alcanzarse el
equilibrio. Esto provoca un cambio en la conductividad térmica del gas dando lugar a un pico en
el registro gréfico. La retirada del nitrégeno liquido, produce el calentamiento de la muestra y la
desorcion del nitrégeno adsorbido anteriormente produciéndose un pico de desorcién con un
area, en teoria idéntica, a la del pico de adsorcion. El area de estos picos estéa relacionada con la
cantidad de nitrégeno adsorbido, de tal forma que aplicando la ecuacién de BET [1], se puede
obtener el valor de la monocapa V,,. Por consiguiente, la superficie especifica (Se), que se define
como el area superficial total contenida en una unidad de peso del polvo, se puede determinar
aplicando la siguiente ecuacion:

(1]

V. S
Se=—"7"-" () 2]
W
donde V,, es el volumen de la monocapa de N, adsorbido, S, la superficie ocupada por 1 cm® de
adsorbato y W el peso de la muestra. Las muestras fueron desgasificadas previamente a 150°C
mediante el flujo de He/N, durante dos horas, a fin de eliminar especies quimicas adsorbidas. El
error estimado para este método esta entre el 5-10%.

3.2 TAMARNO DE PARTICULA

El tamafio de particula para el 50% de la distribucién (dso), también conocido como
tamafio medio, y la distribucién del tamafio de particulas en los polvos ceramicos obtenidos se
determin6é mediante un analizador de tamafios de particulas de la marca Coulter LS 130,
equipado con un laser que emite luz de 750 nm, y con una lampara halégena de wolframio como
fuente de luz polarizada. El medio dispersante utilizado para medir el tamafio de particula fue
agua. El polvo cuyo tamafio de particula se desea medir, se pone en suspensién acuosa, con
ultrasonidos para dispersar el material, colocAndose en un médulo de fluido de agua, que se
encarga de mantener el polvo en suspensién en el liquido mientras se realiza la medida.



Dependiendo del rango de tamafio de particula que se quiere analizar, el equipo utiliza
dos principios fisicos:

El primero de ellos se fundamenta en la difraccién que experimenta un haz de luz laser al
interaccionar con las particulas de sélido puestas en suspension. El haz de laser al incidir sobre
las particulas es difractado en diferentes direcciones, donde son recogidos por los
correspondientes detectores. Las diferentes direcciones son funcién del tamafio de particula.
Este método sirve para medir exclusivamente tamafios de particulas comprendidos entre 0.5 y
800 um.

Para determinar tamafios de particula entre 0.1 y 0.5 pm se utiliza un haz de luz
polarizada procedente de una lampara halégena de wolframio con polarizador. Para este tipo de
particula, de tamafio cercano al de la longitud de onda de la luz, la diferencia entre la dispersion
de la luz polarizada en sentido vertical y horizontal depende de la relacién entre el tamafio de
particula y la longitud de onda de la luz. La intensidad de la luz dispersada se determina con
distintos detectores dependiendo de su polarizacion y su longitud de onda (450, 600 y 900 nm).
Este método se conoce como de dispersion diferencial de luz polarizada.

3.3 POROSIMETRIA DE MERCURIO

La técnica utilizada para determinar la distribucién de tamafio de poro y la porosidad
abierta, fue la porosimetria de mercurio. La porosimetria de mercurio es una técnica
ampliamente utilizada para el analisis de poros®. La técnica determina el volumen de mercurio
forzado a entrar en los poros como una funcién de la presion, la cual esta relacionada con el
tamafio de poro mediante la ecuacion de Washburn. En esta técnica, la muestra se coloca en un
recipiente impermeable. El recipiente con la muestra en su interior es sometido a vacio (a fin de
desgasificar la muestra) y rellenado con un volumen conocido de mercurio. A continuacién se
aplica presién al mercurio de forma progresiva, produciéndose una intrusion gradual del mercurio
en el medio poroso evacuado, seguida por la extrusion (es decir la expulsién del mercurio desde
la estructura porosa) a medida que la presion va disminuyendo. A baja presién el mercurio solo
esta forzado a penetrar en canales porosos de gran didmetro de la muestra. Por tanto, el cambio
de volumen de mercurio es pequefio. Cuando se aumenta la presion, el mercurio penetra en los
poros mas pequerfios y se produce una gran reduccién del volumen de mercurio. La porosimetria
de mercurio es ampliamente empleada para determinar la distribucién de tamafios de poro en el
rango® de 2 nm a 1 mm de sélidos porosos mediante el andlisis de la curva de intrusién, desde
presiones de 4 x 10° hasta 414 MPa (0.6 — 60000 psia).

El método fue propuesto por primera vez por Washburn en 1921 y los primeros datos
experimentales se publicaron en 1940 por Henderson y Ridgeway y Ross™.

El volumen de mercurio intrusionado en la muestra es registrado junto con el valor de la presién
aplicada. Estos pares de valores describen la curva volumen de mercurio intrusionado frente a
presién aplicada. Estos datos experimentales se analizan mediante la ecuacién de Washburn:

p_ 2y cos@

r
donde P es la presién aplicada, y es la tension superficial del mercurio medida a la temperatura
del ensayo, 6 el &ngulo de contacto entre el mercurio y las paredes del capilar o poro, y r el radio
equivalente del poro que se llena con mercurio, suponiendo que su seccién transversal es
circular (poros esféricos o cilindricos). La curva volumen-presién puede ser convertida,
aplicando un modelo de poros adecuado, en volumen o area de poro frente a radio de poro. El
modelo méas simple consiste en poros de forma cilindrica, los cuales se vacian completamente
cuando la presion es reducida a cero. Sin embargo, este modelo no guarda relacién con la
naturaleza real de la mayor parte de los medios porosos, los cuales consisten de una red de
poros no cilindricos interconectados. Puesto que algunos de los poros en el interior de las
particulas no son directamente accesibles al mercurio durante el ciclo de llenado, ellos no se
vaciaran durante el ciclo de extrusion, lo cual conduce a histéresis y retencién o atrapamiento de

(3]



mercurio. La distribuciéon medida del tamafio de poro es, entonces, directamente afectada por la

forma del poro, la relacién entre los espacios vacios y las gargantas, y los efectos de percolacion

cooperativos de la estructura porosa.

Por tanto, cuando la presién es liberada después de la intrusién, la extrusién revela dos
fendbmenos generales: histéresis entre la intrusion y la extrusién, y el atrapamiento de mercurio
cuando la presién es reducida a una atmdsfera (0.1 MPa). Ademas, ocurre reintrusion desde el
estado de retencién de mercurio cuando se incrementa nuevamente la presion. Se considera,
actualmente’, que la histéresis de intrusién-extrusion, la retencién de mercurio, y la reintrusion
dependen de la geometria de la red de poros tridimensional del material, y no simplemente de la
distribucion del tamafio de poro®®. Day y col.” han propuesto un modelo de intrusién/extrusion de
mercurio considerando una matriz de redes cubicas tridimensionales de nodos conectados entre
si por un poro dividido en tres segmentos, de distintos tamafios, con distribuciones unimodales y
bimodales y de diferente ancho de distribucién. Las distintas clases de tamafios de poros
(asignados al azar) estan ubicadas ya sea entremezcladas dentro de la matriz o bien separadas
espacialmente. Los resultados de la aplicacion de este modelo mediante simulaciones llevadas a
cabo con un buen nimero de datos experimentales de intrusién-extrusiéon sobre sistemas bien
caracterizados, han permitido proponer ciertas clases de comportamiento de la curva de
intrusién-extrusion, Figura 3.1.

1. La clase 1 esta caracterizada por una curva de intrusién abrupta con un claro limite a la
intrusion. La extrusion presenta un ciclo de histéresis angosto y paralelo con un grado de
retencion de mercurio pequefio. La reintrusiéon rapidamente se une a la trayectoria de la
primera intrusién. Este comportamiento representa un sistema unimodal angosto.

2. La clase 2 posee un rango mas amplio de intrusién con un claro limite a la intrusiéon. La
extrusién conduce a un ciclo de histéresis ancho con un gran nivel de retencién de
mercurio, siendo indicativo de un amplio rango de tamafios de poro. La trayectoria de
reintrusiéon se une con la de la primera intrusién en forma mas gradual que en la clase 1.

3. La clase 3 exhibe una intrusion abrupta pero con un proceso de extrusion casi horizontal,
representando un sistema complejo que contiene ya sea una distribucién ancha de poros
o cuellos muy angostos en cavidades mas grandes. Los efectos de percolacién umbral
probablemente juegan un papel mas importante que lo usual en este tipo de estructura.

4. La clase 4 representa estructuras bimodales con cierto grado de separacién espacial.
Hay evidencia de bimodalidad en la intrusion y extrusion, con ciclos de histéresis
angostos y extrusion paralela a la intrusion. La reintrusion indica una bimodalidad
caracteristica. Los volimenes relativos de poro observados en la intrusién pueden estar
relacionados directamente con los dos sistemas de poros.

5. La clase 5 representa un sistema mas complejo que la clase 4. Hay evidencia de
bimodalidad a partir de la curva de intrusion, pero la curva de extrusion se extiende sobre
ambos procesos de intrusién. La reintrusion puede indicar evidencia de bimodalidad.
Esta curva es indicativa de grupos de poros intermezclados, que conducen a una
incertidumbre en la asignacién de valores a los voliumenes relativos de poros de los
grupos de poros.

Algunos aspectos importantes de este modelo son:

- Una meseta (plateau) terminal bien definida en la curva de intrusién es indicativa de la
penetracion del mercurio dentro de un volumen total de poros identificable. Por otro lado,
una meseta de extrusion extensa generalmente se asocia con una estructura de poros
compleja.

- Una curva de intrusion muy abrupta no siempre significa una distribucion unimodal
estrecha de tamafio de poro. Este tipo de estructura de poros uniforme genera un
comportamiento de intrusién-extrusiéon Unico en el cual ambas curvas son abruptas y
paralelas formando un ciclo de histéresis estrecho con retencion de mercurio baja.

- Una curva de intrusién con dos puntos de inflexion es consistente con alguna forma de
distribucién bimodal, pero la cuantificacién no es posible si la histéresis es ancha y la
retencion de mercurio es grande. Sin embargo, en el caso especial de histéresis



estrechas y curvas paralelas, es probable que los dos grupos de poros estén separados
espacialmente y que la mayoria de poros estrechos estén comunicados con los poros

anchos.
Clase 1 Clase 2
Intrusién 100 100
Normalizada
(%) 50 50
Presion
i Clase 3 Clase 4
1001 100
Intrusién
Normalizada i
(%) 50
Presion
Clase 5
Intrusion
Normalizada
o
Presion

=== Intrusién I == Extrusién |

Figura 3.1. Clases tentativas del comportamiento de intrusién-extrusion’.

En general, las limitaciones de esta técnica estan relacionadas con:

. Los poros no son usualmente de forma esférica.

. La presencia de poros con cuellos de botella o de otras formas con cuellos estrechos que
interconectan volimenes grandes. El mismo diametro del cuello sera asignado al de todo
el volumen, de tal forma que las capilaridades se clasifican como poros de radio mucho
mas pequefio.

. La suposicion de una tensién superficial constante para el mercurio.

. La fuente mas grande de error en calcular el diametro de poro es la suposicién de un
valor constante para el angulo de contacto del mercurio. El angulo de contacto entre el
mercurio y la pared a medida que avanza en los poros bajo una presién en incremento
puede diferir del angulo de contacto a medida que se retira bajo una presiéon que
disminuye gradualmente. El angulo de contacto puede también verse afectado por la
rugosidad superficial.



. El efecto de la compresibilidad del mercurio, el contenedor de la muestra, la muestra y el
aire residual al incrementarse la presion.

. La ruptura de la estructura porosa por la elevada presion del mercurio durante la
intrusion.
. Los efectos del tiempo. Los porosimetros dindmicos, en los cuales la presiéon cambia

continuamente, generan distribuciones de tamafio de poro diferentes a las
correspondientes a los porosimetros estéaticos, donde la presion se incrementa en pasos,
con tiempo suficiente para que el sistema llegue al equilibrio entre dichos pasos.

. La dificultad en la desgasificacion de los sélidos con estructuras de poros finas, donde la
existencia de una capa adsorbida reduce tanto el radio de poro como el diametro de poro
efectivo.

. El error relacionado con el tamafio de la muestra para los ensayos, puesto que al tener

que fraccionarla para acomodarla al tamafio del portamuestras del equipo, se origina un

aumento porcentual de la porosidad medida debido a la generaciéon de fisuras y a la

apertura de poros que estaban cerrados en la muestra original.

A pesar de estas limitaciones la porosimetria de mercurio ha probado ser una
herramienta Util para investigar la estructura interna de los sélidos. Sin embargo, no debe
considerarse como un método absoluto y debe tenerse cuidado en la interpretacion de los datos.

Las medidas de porosidad en este trabajo se realizaron con un porosimetro de mercurio
de modelo Autopore Il 9220, de la casa Micromeritics. El intervalo de medida de poro del equipo
es aproximadamente 3 nm a 360 um y el rango de presiones de intrusién de mercurio de 4 x 10°
a 414 MPa. Los ensayos se realizaron sobre muestras en polvo, muestras compactadas
mediante prensado y muestras sinterizadas.

3.4 DIFRACCION DE RAYOS X (DRX)

El método de andlisis de polvos cristalinos mediante la técnica de Difracciéon de Rayos X
(DRX) ha jugado un papel muy importante en el desarrollo de la ciencia y la tecnologia. Desde su
introduccién en 1917 por Hull en los Estados Unidos, y Debye y Scherrer en Alemania (por lo
cual se suele llamar el método de Hull-Debye-Scherrer'®), ha llegado a ser el método principal e
indispensable para identificar fases cristalinas de materiales inorganicos, metales y aleaciones,
organicos y polimeros. Este método de analisis, usualmente no destructivo, requiere solo
pequefias cantidades de muestra (~ 0.1 mg), la cual puede presentarse en forma de polvo,
seccion sélida, pelicula delgada sobre sustratos, precipitado y residuo. Un conocimiento de la
estructura cristalina de los materiales es esencial para comprender las propiedades y como
identificarlas, su comportamiento bajo varias condiciones, y para la caracterizacion del material
en todas las etapas de su preparacion.

La ley de Bragg define las condiciones para obtener difraccién de rayos x cuando éstos
inciden sobre un material cristalino:

2d ,yy SN0 =N [4

siendo dgi la distancia (en A) entre los planos (hkl), 8 el angulo entre el haz incidente y colimado
de rayos x y un plano atémico de la red cristalina, n es un nimero entero que da el orden de
difraccion, hkl son los indices de Miller asociados al plano, y A es la longitud de onda de la linea
caracteristica de rayos x que se genera en el tubo de rayos X, y es usualmente el doblete CuKa
con™ CuKa,=1.540562 A, y CuKa;=1.54439 A, y CuKo=1.54184 A el valor promediado
acostumbrado entre estas dos longitudes de onda con un factor de peso tal que CuKa; es dos
veces el peso de CuKa,.
El angulo de reflexion para un conjunto particular de planos (hkl) de la red es:



20 =2sent A [5]
(hkl)

La reflexién ocurre solo en aquellos angulos donde la dispersion desde planos sucesivos
estd en fase, y esto requiere que la diferencia de trayectoria sea un mudltiplo entero n de la
longitud de onda.

La intensidad relativa de la reflexion (In), integrada como el area relativa bajo la curva
de la reflexién vs. 26, esta dada por:

1+ cos? 26 o2

sen’ @cosd

donde F es el factor de estructura™ de la reflexion hkl y esta determinado por las posiciones de
los atomos, sus factores de dispersion y fases; m es el factor de multiplicidad y consiste en el
nimero de planos diferentes en una estructura que tienen el mismo espaciado (de simetria
equivalente), y sus valores estan tabulados en funcién de hkl y del sistema cristalino; el término
trigonométrico es el factor de polarizaciéon de Lorentz para la difractometria de polvos; y el factor
de temperatura e" esta asociado con el efecto de la vibracion térmica de los atomos en torno a
su posicién principal, cuya amplitud aumenta al aumentar la temperatura y disminuye
rapidamente al aumentar el a&ngulo 6. Este factor de temperatura puede omitirse, en general, en
el campo de la difraccion de polvos.

Con el objeto de obtener resultados satisfactorios en la difracciéon de polvos es necesario
que: (1) el nimero de cristalitos que contribuyen a cada reflexion sea lo suficientemente grande
para generar valores correctos y reproducibles de intensidades relativas, y que (2) las
orientaciones preferenciales de los cristalitos sean las minimas posibles. La primera condicién
suele ser satisfecha empleando polvo fino con un tamafio de cristalito menor a 5 pm vy la
segunda aplicando molienda prolongada con periodos de tiempo de hasta 30 minutos y rotando
la muestra™. Debe indicarse que mientras mayor es el tamafio de cristalito mas pequefia es la
intensidad promedio observada y mayor la desviacion media de la intensidad (menor
reproducibilidad) y mas ancha la distribucion de tamafios de cristalito'®. Si se desea obtener una
intensidad de difraccion méaxima es necesario que el espesor (t) de la muestra sea lo
suficientemente grande para que satisfaga la siguiente expresion'®:

3.2

t=—o ﬁ, send [7]

“op
donde p y p’ son, respectivamente, las densidades del material sélido del que estd compuesto el
polvo y la del polvo incluyendo los intersticios, p es el coeficiente de absorcion lineal del material
sélido. En general, un espesor de 2 mm satisface esta condicién para todos los especimenes,
excepto aquellos constituidos exclusivamente por elementos ligeros, tales como compuestos
organicos, la mayor parte de los polimeros y materiales carbonatados. También las peliculas
delgadas de hasta 30-40 nm pueden analizarse si estan bien cristalizadas. Por otro lado, si se
requiere medir una intensidad con algin grado deseado de exactitud, debe obtenerse un
namero definido de cuentas (N), de acuerdo con la siguiente expresion para la desviacion
estandar relativa, onrel:

| vy :\F\Zm [6]

_ N L2
O Nrel = N (8]
Por tanto, para obtener una desviacién estandar menor al 5% es necesario registrar mas
de 400 cuentas. Considerando la sefial de fondo medida por el equipo, puede realizarse una

estimacion de la desviacién estandar porcentual (op) de la altura neta del pico mediante la
siguiente expresion:
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5 - 100 R(R+1)
" R-1] N,

donde R es la relacion entre la velocidad de conteo total del pico de intensidad y la
correspondiente al fondo, y Nt es el nimero total de cuentas registradas en el maximo del pico
(incluyendo el fondo). La ecuacién anterior [9] puede asimismo emplearse para evaluar el error
estadistico al determinar el area de un pico de difraccién, como ocurre al determinar el tamafio
de cristalito.

La recoleccion de datos de difraccion suele realizarse para angulos de incidencia del haz
mayores que 5 o 6°, debido a la rapida caida de la intensidad para angulos mas pequefios.

Un difractograma de polvos es un conjunto de reflexiones en los cuales los espaciados
de la red y las intensidades relativas son Unicos para cada sustancia cristalina. Esta propiedad
es la que permite identificar una sustancia al comparar su difractograma con el de una sustancia
conocida (el difractograma patrén). Existe actualmente un archivo de patrones de difraccion,
conocido como Powder Diffraction File (PDF), mantenido por el Joint Committee Powder
Diffraction Standards (JCPDS), en Pennsylvania (EEUU). El difractograma de una mezcla es el
resultado de la superposicion de los difractogramas individuales. El nimero de reflexiones se
extiende desde tres hasta cerca de cien, en el rango 26 hasta 90° con radiacion CuKa. El
ndmero se incrementa con las dimensiones de la celda unidad y con la reduccién de la simetria
de la estructura cristalina, y es generalmente independiente de la composicion quimica.

Para el estudio de las muestras en la presente memoria se ha utilizado el método de
polvo de Hull-Debye-Scherrer, empleando un difractémetro de la casa Siemens modelo D5000
con un generador Kristalloflex 710. El equipo estd acoplado a un ordenador dotado de un
programa, Diffract/AT que incorpora el sistema de control del aparato y el manejo y procesado de
datos. Se trabajé con la radiacion CuKoa especificada anteriormente, filtro de niquel y un
colimador del detector de 0.1 mm.

Las condiciones de trabajo empleadas para todos los analisis fueron: voltaje de 50 kV e
intensidad de corriente de 30 mA y una rotacion de la muestra de 60 rpm. Segun la disponibilidad
de muestra se utiliz6 una abertura de divergencia del haz de rayos x de 0.27, v20, v6, a fin de
optimizar la potencia de la radiacién incidente sobre la superficie de la muestra.

(%) [91

341 Analisis cualitativo por DRX

El andlisis de DRX por el método de polvo es la técnica mas idonea para la identificacién
de fases cristalinas y para el andlisis cualitativo de mezclas cristalinas. Puesto que cada fase
cristalina de la mezcla produce un diagrama caracteristico (difractograma) independiente de las
otras fases, es posible separar los difractogramas superpuestos que se obtienen identificando los
distintos componentes presentes con referencia a los patrones de cada fase.

Para el andlisis cualitativo se utiliz6 una velocidad de barrido de 0.025%s en el rango 26
de 20° a 60° y modalidad de registro continuo.

El analisis se realiz6 sobre muestras en polvo con tamafio de particula submicrénico,
discos sinterizados (tamafio de grano <10um), y muestras de discos sinterizados y molidos en un
mortero de carburo de wolframio y posteriormente en un mortero de Agata, con el objeto de
obtener una distribucion mas uniforme de tamafio de particula y disminuir la orientacion
preferencial, asi como reducir el tamafio de particula a un valor < 5 um. Con el propésito de
corregir los desplazamientos angulares en la preparacion de la muestra, se utiliz6 como patrén
de referencia silicio policristalino (26=28.45°), mezclado homogéneamente con el polvo de la
muestra en mortero de Agata, y con una relacion en peso de polvo/Si=4.

3.4.2 Tamafio de cristalito



El método de polvo también se emplea para la determinacién del tamafio de particulas
cristalinas en términos de la unidad mas pequefia de la estructura cristalina'®. El tamafio de
cristal medido mediante esta técnica es mas pequefio que el limite de medida del microscopio
Optico o electrénico. Una particula cristalina es usualmente un cristal imperfecto y presenta una
estructura tipo mosaico semejante a un agregado de numerosas particulas mas pequefias, como
se aprecia en la Figura 3.2.

Figura 3.2. Estructura de mosaico de los cristales reales™.

Estos cristales son considerados como las unidades mas pequefias de las particulas
primarias que conforman el polvo cerdmico, teniendo una gran influencia sobre el pico de

difraccién de rayos x. Al tamafio de estos cristales se lo conoce como el tamafio de cristalito, y
su rango'” esta entre ~ 10 nm y 1 pm. Por tanto, un cristalito es un dominio pequefio que produce
difraccién coherente, por lo cual también es conocido como dominio coherente. Para un material
policristalino constituido por cristalitos suficientemente grandes y libres de deformacién, la teoria
de difraccion predice que los picos de difraccion estaran muy bien definidos, y en el caso ideal de
un cristal perfecto su difractograma consistira de lineas rectas. En los experimentos reales no se
observan lineas en el difractograma, sino picos con cierto ancho debido a efectos combinados de
un nimero de factores instrumentales y fisicos™. La forma y el ancho de un pico dependen
fundamentalmente del tamafio medio del cristalito (o distribucion de tamarfios) y de las
imperfecciones particulares que posee la red cristalina, de tal forma que mientras mayores sean
estos efectos, mayor sera la semianchura del pico de difraccion.

Para determinar el tamafio de cristalito se tiene la ecuacién de Scherrer?, obtenida a partir de la
ley de Bragg (ecuacion [4]) y de la semianchura del pico (B):

A

™ Bcoso,

donde D) es el tamafio promedio de cristalito medido perpendicularmente a la familia de planos
(hkl), A la longitud de onda de la radiacion x incidente, B la semianchura del pico a mitad de
altura. La semianchura debe corregirse para tener en cuenta el efecto instrumental del aparato
de medida. Puesto que la influencia de tamafios de cristalito > 100-200 nm sobre el ancho de un
pico de difraccion es despreciable, se suele seleccionar una sustancia estandar constituida de
cristalitos mayores que los tamafios anteriores, para determinar el factor de correccién
instrumental adecuado dado por la semianchura b de la sustancia estandar. Este parametro de

(10]



correccion b es la semianchura debido al aparato de medida y no estad relacionado con la
cristalinidad de la muestra. Suponiendo que f es la semianchura que depende exclusivamente
del tamafo de cristalito de la muestra, la relacién entre estos parametros estd dada por la
siguiente expresion:
p?=B’-b° [11]
Por tanto, la ecuacién [10] se transforma en la ecuacion [12] para obtener el tamafio de
cristalito Dy:
KA

Dppy=———

"D Beose

donde K es la constante de Scherrer que depende tanto de la forma del cristalito como de la

manera de definir B y D), con un valor de 0.9 en general para el caso de esferas, y 6 el &ngulo
de méaxima intensidad del pico en radianes.

Para la determinacién de tamafio de cristalito sobre muestras en polvo, se utilizé el pico
singlete (111), en el rango 26 de 37° a 40°, y con una velocidad de barrido de 3.6%h, y en el
modo de incremento por pasos. Para determinar la contribucion del equipo al ancho del pico se
utilizé como sustancia estandar de correccion silicio policristalino (20=28.45°). El analisis del pico
se realiz6 mediante el programa Crysize, incluido en el software del difractometro empleado. La
constante de Scherrer utilizada fue de 0.9 y se eliminé la radiacion CuKa,. El pico fue suavizado
para eliminar las fluctuaciones experimentales. El tamafio de cristalito se determin6 mediante la
ecuacion de Scherrer [12].

[12]

3.4.3 Relacién de fases en la frontera morfotropica de fases

El material ceramico PZT preparado en esta memoria tiene composicion en la frontera
morfotropica de fases (MPB), con la relacién Zr/Ti=53/47. Por tanto, los picos de su
difractograma deben mostrar la presencia de las dos fases, romboédrica y tetragonal, de acuerdo
con el diagrama de fases de este sistema. Esta técnica de DRX se ha utilizado para determinar
la relacion de fases romboédrica/tetragonal, para lo cual se analizé el pico doblete (002) y (200)
en el rango 260 de 43° a 46. La velocidad de barrido fue de 3.6°h, en el modo de incremento por
pasos. El procedimiento de deconvolucién del pico se realizé con el programa iterativo FIT, parte
del programa Diffract/AT, que permite realizar el ajuste del pico en cuestibn mediante una
funcién adecuadamente seleccionada.

3.4.4 Determinacion de parametros de red

Para la determinacion de pardmetros de red se realiz6 un barrido en el rango 26 de 20° a
1000, utilizando siete reflexiones, asociadas con los picos mas intensos del difractograma. La
velocidad de barrido realizado fue de 3.6°h. Para corregir los desplazamientos angulares en la
preparacion de la muestra, se utilizé como patrén de referencia silicio policristalino (26=28.45°),
mezclado homogéneamente con el polvo de la muestra en mortero de Agata, y con una relacién
en peso de polvo/Si=4. Sobre los picos asociados a las fases romboédrica y tetragonal se
determiné previamente la relacién de fases, mediante el procedimiento descrito anteriormente, y
luego se halld los valores de espaciamiento d de cada una de estas fases deconvolucionadas.
Mediante un ajuste por minimos cuadrado se determiné los parametros de red correspondientes.

35 DILATOMETRIA

Esta técnica permite estudiar las variaciones dimensionales que sufren los materiales
cuando se los somete a un determinado tratamiento térmico. Toda reaccién que impliqgue un
cambio de fases o aparicion de liquido queda reflejada en cambios volumétricos, los cuales
pueden registrarse mediante esta técnica. En consecuencia, esta técnica puede utilizarse para



calcular coeficientes de expansién térmica, realizar estudios dindmicos de la sinterizacién
(permite obtener la temperatura éptima de densificacion) y de la calcinacion (temperatura 6ptima
de calcinacion), asi como para realizar un seguimiento dinamico de los procesos de reaccion-
sinterizacion™*° y disefiar ciclos de coccion.

A pesar de que los cambios dimensionales son, en general, anisétropos, midiendo la
contracciéon o expansion del material a lo largo de una direccién se puede obtener informacion
sobre los procesos que ocurren durante este tratamiento. El cambio dimensional se define como
dL/L,, que refleja el cambio de la longitud inicial del compacto, L,, al adquirir una longitud Ls
durante el tratamiento térmico. Si Ls>L, entonces dL/L,>0 indicando que la muestra se ha
expandido y que su densidad ha disminuido si no ha ocurrido variaciéon de la masa del compacto
(ver ec. [13]). Pero si Ls<L, se tiene que dL/L,<0 indicando que la muestra ha contraido y su
densidad ha aumentado (si no hay variacion de masa del material). Usualmente los signos
negativo y positivo se ignoran y la magnitud se reporta simplemente como una contraccién o una
expansion.

La relacién entre la variacion de densidad relativa (Ap/p,) y el cambio dimensional (AL/L,)
esta dada por la siguiente expresion, en una primera aproximacion™”:

Ap Am 3 AL
P M, L
siendo Am/m, la variacion relativa de la masa.

Para procesos de calentamiento a velocidad constante se puede registrar tanto la
contraccién como la velocidad de contraccion en funcion de la temperatura. La velocidad de
contraccion se puede obtener directamente de la grafica de contraccion en funcién de la
temperatura debido a la relacion lineal que existe entre la temperatura y el tiempo durante el
proceso.

Los ensayos dilatométricos se realizaron en un dilatémetro de la casa Netzch modelo
402 E/7. Se emplearon diferentes velocidades de calentamiento (3°C/min, 5°C/min, 10°C/min), en
un rango de temperaturas entre 20°C y 1400°C, y en aire. Las muestras se compactaron
mediante prensado isostatico en cilindros de 2 — 3 cm de altura'y ~ 1 cm de diametro, y con sus

caras plano paralelas. Durante el tratamiento de los datos se restaron las contribuciones del
soporte y del palpador, determinadas mediante calibracién previa.

[13]
0

3.6 ANALISIS TERMICO DIFERENCIAL (ATD) Y TERMOGRAVIMETRICO (TG)

El andlisis térmico incluye un grupo de técnicas que relacionan determinados parametros
fisicos y quimicos de una muestra problema con los cambios de temperatura™. Los anélisis
térmicos mas utilizados son el Analisis Térmico Diferencial (ATD) y la Termogravimetria (TG). La
técnica ATD registra las diferencias de temperatura entre la muestra del ensayo y un material de
referencia (quimicamente inerte), generalmente o-alimina, cuando ambas muestras se someten
a idénticos regimenes de temperatura en un horno calentado a velocidad controlada. En el
termograma obtenido, aparecen una serie de picos cuya posicion estd determinada por la
composicion quimica, estructura cristalina de la sustancia y los cambios energéticos (efectos
exotérmicos y endotérmicos), debido a las reacciones que ocurren durante el calentamiento™.
Por tanto, un termograma indica a qué temperaturas ocurren cada uno de esos cambios
energéticos, y si las reacciones que los determinan transcurren con absorcién de calor (picos
hacia abajo) o con desprendimiento de calor (picos hacia arriba). En ausencia de cambios
energéticos la linea base es horizontal. El area de un pico de ATD representa la energia
involucrada en los diferentes procesos que ocurren. Esto permite utilizar el ATD en el estudio de
transiciones en estado sélido, reacciones de descomposicién de una sustancia, etc.

El andlisis termogravimétrico (TG) es una técnica que registra los cambios de peso de un
material en funcién de la temperatura o del tiempo.



En el presente trabajo se utiliz6 un analizador térmico de la casa Netzsch modelo STA
409, que incorpora un controlador de temperatura Netzsch TASC 414/2 controlado por un
programa de ordenador. Las muestras del ensayo se colocaron en un crisol de platino. Las
velocidades de calentamiento fueron de 3°C/min y 5°C/min, en un rango de temperatura de 20°C
a 900°C.

3.7 MICROSCOPIA DE CALEFACCION

La microscopia de calefaccion es una técnica utilizada para estudiar el comportamiento
térmico de los materiales ceramicos durante el ciclo de coccién. En intervalos de tiempo o de
temperatura se puede analizar la imagen de la muestra, durante el tratamiento térmico, pudiendo
obtener datos de las variaciones de la dimensién y forma de la muestra, el &ngulo de contacto,
reconociendo caracteristicas como el reblandecimiento, la esfera o media esfera. Los materiales
polifasicos 0 no homogéneos no tienen puntos de fusion claramente definidos, sin embargo,
funden y reblandecen a medida que son calentados, en un rango de temperaturas mas angosto
0 mas ancho dependiendo de su composicién quimica, antes de que finalmente alcance el
estado liquido. Esta técnica permite establecer el comportamiento de sinterizacion y fusion
tipicos de estos materiales.

En esta técnica, la imagen de la muestra colocada sobre un sustrato de cerdmica o
platino, en el interior de un horno eléctrico, es magnificada por un microscopio. Durante el
calentamiento ocurren cambios tipicos de forma del material que permiten obtener informacién
sobre el rango de temperaturas de sinterizacién, el punto de sinterizacién maxima, la
temperatura de inicio del reblandecimiento, el punto de reblandecimiento maximo (el barril), el
punto de fluencia (la esfera) y el punto de fusién total del material (la semiesfera)®. Oficialmente
se ha aceptado que tanto el punto de fusién como el de reblandecimiento ocurren cuando se
alcanza una semiesfera de la muestra y cuando las lineas de la silueta han cambiado en forma
notable, respectivamente. Las diferentes fases del proceso pueden observarse y registrarse
fotograficamente. De este modo todo el ciclo puede ser observado, con la serie de micrografias
dando una impresién del patron de comportamiento del material.

El equipo consiste basicamente de tres unidades principales, montados mediante
soportes en un banco 6éptico: 1) la fuente de luz, 2) el horno eléctrico con sustrato de la muestra,
3) lente de observacion y camara fotografica.

El microscopio de calefaccion utilizado fue de la casa Leica modelo Leitz. Las muestras
en polvo se prensaron manualmente en cilindros de ~ 3 mm de altura sobre sustrato de alimina,
con una velocidad de calentamiento de 10°C/minuto y hasta 1500°C. La observacion se realizé
secuencialmente en temperatura y en tiempo.

3.8 DETERMINACION DE LA DENSIDAD Y PERDIDA DE PESO

La determinacion de la densidad aparente se realizéd por inmersion en mercurio y en
agua para las muestras en verde y sinterizadas, respectivamente, utilizando el método de
desplazamiento de Arquimedes. La inmersién en agua se emple6 para materiales de densidad
aparente superior al 90% de la densidad tedrica, pues en este caso el procedimiento es muy
preciso. Sin embargo, cuando el material no ha densificado lo suficiente y presenta porosidad
interconectada, la absorcién de agua altera la medida, por lo cual se utiliza la inmersién en
mercurio.

Para el caso de la inmersién en mercurio, la densidad aparente de la muestra se calcul6é
mediante la siguiente expresion:

W
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W+R ™ .



donde § es la densidad aparente de la muestra, W su peso en el aire, R su peso aparente en el
mercurio, y dx4 la densidad del mercurio corregida a la temperatura de la medida.

Para el caso de la inmersi6n en agua, la densidad aparente de la muestra se calculé
mediante la siguiente ecuacion:

W
*W_R’ )
donde las variables tienen el mismo significado anterior, excepto 8,4 que es la densidad del agua.
La densidad tedrica (&) del material ceramico PZT se calculé mediante la siguiente
expresion:

= [16]

donde PM es el peso molecular del material, Z el nimero de moléculas en la celda unidad V., y
Na el nimero de Avogadro. El valor de V. se determiné a partir de los valores de los parametros
de red obtenidos mediante DRX.

La pérdida de peso del material sinterizado se determin6 por diferencia de pesada entre
el compacto en verde y el material sinterizado.

3.9 MICROSCOPIA OPTICA DE LUZ REFLEJADA (MOLR)

Una primera evaluacién del tamafio de grano, porosidad, identificacion de fases
presentes (segln su color, forma , reflectividad y relieve), superficies de fractura, arranque de
granos, homogeneidad, grado del desbaste y de acabado del pulido y la efectividad del ataque
quimico y/o térmico, se realiza por observacion de las muestras mediante la técnica de MORL.
Los estudios se realizaron en un microscopio 6ptico de luz reflejada de la casa Carl Zeiss modelo
H-P1, que permite trabajar con luz polarizada, y que lleva acoplado un equipo fotografico y un
equipo automatico de videoprinter.

3.10 MICROSCOPIA ELECTRONICA DE BARRIDO (MEB)

La observacién de las muestras mediante la técnica de microscopia requiere su
preparacién previa segln el tipo de microscopio a usar.

Las muestras se cortaron a un tamafio conveniente mediante una microcortadora de la
casa Buehler, modelo Isomet™, de disco circular impregnado de diamante, con un espesor de ~
0.3 mm, y refrigerada con aceite o alcohol, segun el caso. Se usaron velocidades de corte y
presiones bajas a fin de minimizar los posibles dafios a la muestra.

Las muestras se embutieron en una resina (Epofix Resin, marca Struers) con un
endurecedor (Epofix Hardener, marca Struers), la cual fragua a temperatura ambiente. La mezcla
se realiza en una proporcién en volumen de 16 partes de resina con dos partes de endurecedor,
evitando que se formen burbujas.

La muestra embutida se desbasté en una maquina desbastadora-pulidora automatica de
la casa Buehler, modelo Metaserv, utilizando una muela circular de desbaste, durante 10
minutos, girando a 150 rpm y en el mismo sentido de giro derecho del portamuestras, a presion
cero, con agua como refrigerante/lubricante.

El proceso de pulido se llevé a cabo en cinco etapas.

En la primera etapa, se realiz6 un pulido con papel lija de carburo de silicio # 600
(Buehler), durante dos minutos en el sentido de giro izquierdo y otros dos minutos en el sentido
de giro derecho, a 150 rpm y presién nula en ambos casos, y utlizando agua como
refrigerante/lubricante.



En la segunda etapa, se utiliz6 un pafio de tela (marca Buehler) con particulas de
diamante de 9 pm de tamafio, utilizando aceite comercial de la misma casa Buehler, como
lubricante y refrigerante. El pulido se realizé durante ~ 4 minutos en sentido izquierdo solamente
y a 100 rpm y a una presién inferior a 100 N.

En la tercera, cuarta y quinta etapa se utilizaron pafios de nylon con diamante de tamafio
de particula de 6, 3 y 1 um, respectivamente. El pulido se realiz6 durante ~ 3 minutos primero en
sentido izquierdo y luego igual tiempo en sentido derecho, a 100 rpm y con presién menor a 100
N.

Con el objeto de resaltar las fases presentes y los bordes de grano, se realiz6 ataque
térmico y/o quimico sobre las muestras pulidas.

En el ataque térmico la temperatura utilizada usualmente fue de un 10% inferior a la de
sinterizacion de la muestra. El tiempo de ataque fue de ~ 3 minutos y con una velocidad de
15°C/min de calentamiento y de 30°C/min de enfriamiento.

El ataque quimico se realizo con el siguiente reactivo: en 100 cm® de acido clorhidrico
(HCI) al 5% se colocaron 4 gotas de &cido fluorhidrico (HF) diluido al 40%. La muestra se
sumergio en dicho reactivo durante 20 segundos, posteriormente se lavé en agua destilada y se
sec6 con una lampara de infrarrojos.

El funcionamiento del Microscopio Electrénico de Barrido esta basado en la emisién de
un haz de electrones sobre la muestra, en una zona muy localizada, produciéndose una
interaccioén entre los electrones y los atomos de la muestra, que da lugar a electrones reflejados
y retrodispersados, electrones secundarios, rayos x caracteristicos, transiciones electrénicas
internas, electrones Auger, fotones muy energéticos, etc. Los electrones retrodispersados y
secundarios constituyen las sefiales de mayor interés en esta técnica®, debido a que varfan
como resultado de las diferencias en la topografia de la superficie a medida que el haz de
electrones incide sobre la muestra. La imagen obtenida mediante un barrido de la muestra posee
una profundidad de campo mayor que el microscopio Optico, debido a la mayor energia y
penetracion del haz de electrones en la muestra, lo que provoca una apariencia tridimensional de
las imagenes. Actualmente la mayoria de los MEB suelen incorporar el microanalisis de
elementos mediante una sonda de electrones (EPMA, Electron Probe Microanalysis), usando
lineas de rayos x caracteristicas. El analisis cuantitativo puede obtenerse con una exactitud del
orden del 1% al 2% de la cantidad presente para un elemento dado.

Hay dos sistemas usados convencionalmente en los microscopios y las microsondas
electrénicas. Estos son, los espectrometros secuenciales o simultaneos, de dispersién de
longitudes de onda, llamados WDS, y los espectrémetros simultaneos de dispersion de energias,
llamados EDS. Los primeros permiten observar en forma secuencial o simultanea (dependiendo
de si
el equipo dispone de un monocromador o de varios) las longitudes de onda que se desee medir,
y los segundos permiten un andlisis simultaneo multicanal de las energias dispersadas de todo el
espectro. EDS es una técnica rapida de resoluciéon espectral media y particularmente adecuada
para analisis cualitativo y semicuantitativo. En cambio la técnica WDS es mas lenta pero con una
resolucién espectral mas alta, permitiendo obtener microandlisis cuantitativos sin interferencias
espectrales.

El analisis microestructural de las muestras se realiz6 mediante un microscopio
electrénico de barrido de la casa Carl Zeiss modelo DSM-950 con un poder de resolucion de
7nm (30 kV) y una profundidad de campo de 50 nm. El equipo tiene acoplado un espectrémetro
EDS de la casa Tracor Northern, que incorpora en su programa la correccion ZAF. Esta
correccion ZAF del programa tiene en cuenta la influencia del nimero atémico (Z), la absorcién
del detector (A) y la fluorescencia de rayos x inducida en la muestra (F). Las muestras fueron
metalizadas mediante sputtering, recubriéndolas con una capa conductora de oro (< 10 nm) en
unos casos y de grafito en otros casos (en microanalisis, pues la linea de oro se superpone con
las lineas de fosforo y el circonio). Estos espesores de recubrimiento metalico son suficientes
para eliminar los efectos de carga y degradacion térmica.



3.11 MICROSCOPIA ELECTRONICA DE TRANSMISION (MET)

Con el proposito de obtener una informacion mas precisa sobre la morfologia, tamafio y
estado de aglomeracién de las particulas de polvo se utiliz6 la Microscopia Electrénica de
Transmision (MET). Las muestras en polvo se dispersaron en una rejilla de cobre cubierta con
una pelicula de carbono. A su vez, las muestras se cubrieron con una pelicula de carbono para
mejorar el contraste y eliminar los efectos de carga eléctrica. El andlisis se realizé en un
microscopio electronico de transmision de la casa Hitachi modelo H-7000 de 125 kV, con una
resoluciéon de 4 nm.

3.12 DETERMINACION DEL TAMARNO DE GRANO

La medida del tamafio de grano se realiz6 mediante dos métodos, basados ambos en
micrografias obtenidas por MEB.

1) Método de interceptaciénzz. Este método consiste en trazar lineas sobre las micrografias
obtenidas por MEB y contar el nimero de intersecciones entre granos que se encuentran
a lo largo de dicha linea. Este procedimiento debe realizarse sobre un nimero total de
300 granos por lo menos, de tal forma que la longitud total de todas las lineas trazadas
en las fotografias sea lo suficientemente grande para que los resultados obtenidos sean
fiables, reproducibles y representativos de la muestra.

La ecuacion utilizada para la determinacion del tamafio de grano (G) es:

LxF

G=—— 17

N x A
donde L es la longitud de la linea sobre la que se mide el nimero de intersecciones N, F
es el factor de forma que depende de la geometria de los granos (en el caso esférico
vale 1.5), A es el nimero de aumentos de la micrografia sobre la cual se efectla el
calculo.

2) Método del Analizador de Imagenes. Mediante este método se puede determinar
directamente desde la muestra o indirectamente desde una fotografia o imagen obtenida
por el scaner, el tamafio de grano asi como todas las variables estadisticas usuales, esto
es, desviacién estandar, distribuciéon del tamafio de grano, histograma, etc. El programa
utilizado fue IMAGIST II, de la casa Princeton Gamma-Tech, Inc. El programa funciona
en un ordenador bajo un entorno Unixis acoplado a un scaner. El valor del tamafio de
grano obtenido por este método debe corregirse mediante el factor de forma, que para el
caso esférico es 1.5.

3.13 PROPIEDADES ELECTROMECANICAS Y PIEZOELECTRICAS

En esta parte del presente capitulo se denominara propiedades finales a las propiedades
que presenta el material sinterizado y electrodado cuando se le somete a diferentes agentes
externos, como campo eléctrico, esfuerzo, etc. Este grupo de propiedades (elasticas, dieléctricas
y piezoeléctricas) constituye el comportamiento del material acabado en el régimen de trabajo
para el cual fue disefiado.

Con el propodsito de caracterizar estas propiedades segin las normas establecidas®, es
necesario disponer de discos plano-paralelos. Para este efecto se utilizé la desbastadora-
pulidora manual giratoria (Buehler) y agua como refrigerante/lubricante, con papel lija de carburo
de silicio #320 inicialmente para un desbaste grueso y luego #600 para uno mas fino. Las
muestras se colocaron en la parte inferior de un troquel de acero girado manualmente, el cual
produce con su peso un esfuerzo conveniente para obtener superficies plano paralelas de la
muestra hasta un grado inferior a 10 um. Posteriormente se realizd un ligero pulido sobre las



superficies desbastadas, utilizando el troquel en igual forma y presionando suavemente la
muestra sobre vidrio plano impregnado con una pelicula de polvo de alimina de 12.5 um, y con
agua como lubricante. Los discos luego se sumergieron en acetona y se expusieron a un bafio
ultrasénico durante dos minutos para su limpieza. Las dimensiones finales de los discos fueron:
didmetro 1.2-1.3 cm, espesor 1 mm.

Ambas caras de los discos desbastados fueron pintados con pintura de plata pura
(marca Dupont) y secados en una estufa a 60°C durante diez minutos y luego a 140°C otros diez
minutos. Los restos de electrodo entre las caras del disco fueron eliminados mediante un
bastoncillo de algodén empapado en alcohol. El electrodo se sinteriz6 a 750°C durante media
hora. La velocidad de calentamiento y de enfriamiento fue de 12°C/min. Sobre los discos asi
electrodados se realizaron pruebas de conductividad con un multimetro para verificar la calidad
del electrodo.

3.13.1 Medidas Eléctricas

Las medidas eléctricas a temperatura ambiente se realizaron en corriente alterna,
mediante un analizador vectorial de impedancias 4192A LF acoplado a un ordenador HP9000
serie 200, modelo 216, ambos de la casa Hewlett Packard. El software utilizado ha sido
desarrollado en el Departamento de Electroceramica del ICV-CSIC*. Este analizador de
impedancias permite realizar un barrido de frecuencias desde 5 Hz hasta 13 MHz, con una
resolucién de 1 mHz. El nivel de oscilacion también es variable entre 5 mV y 1.1 V, con una
resolucién de 1 mV. En los ensayos eléctricos se emplearon voltajes de 0.2 mV para evitar
fendmenos de polarizacion. Todas las medidas se realizaron usando un circuito equivalente RC
en paralelo. Los parametros determinados fueron la constante dieléctrica y la tangente de
pérdidas (tg 8) o factor de disipacion. La constante dieléctrica se calcula a partir del valor de
capacidad y las dimensiones de la muestra. El error en los valores determinados no sobrepasa
en ningln caso el 3%. El valor de la tangente de pérdidas se evalué a partir del angulo de
desfase entre la intensidad de corriente y el voltaje, siendo el error inferior al 0.5%.

Las medidas eléctricas a altas temperaturas se realizaron con el mismo equipo anterior y
adicionalmente un horno tubular vertical asistido por un controlador de temperatura Eurotherm
modelo 2404. La temperatura se determina mediante un termopar de Chromel-Alumel, situado
justo encima de la muestra y conectado a un multimetro digital 3478A (Hewlett Packard), que
transfiere las lecturas en mV al ordenador, el cual con el software desarrollado, y hecha la
calibracion adecuada de la temperatura, lo convierte a grados centigrados. La muestra se coloco
sobre un sustrato de alimina cubierto con platino. La velocidad de calentamiento empleada para
la determinacién de la temperatura de Curie fue de 0.5°C/min, en un rango de temperaturas
desde 20°C hasta 500°C. La rigidez de los elementos que constituyen el sistema de medida
garantiza una capacidad constante y despreciable comparada con la del material ceramico. La
temperatura de Curie fue determinada en el punto de méaxima constante dieléctrica. El error en la
determinacion de la temperatura de Curie es de +1°C. La velocidad de calentamiento empleada
en la medida de la conductividad fue de 1°C/min, en un rango de temperaturas de 400°C a
700°C, y con un barrido de frecuencias de 100Hz a 10 MHz. Las medidas se realizaron cada
25°C. La evaluacién de la conductividad de los materiales ceramicos y de la variacion de ésta
con la temperatura, se realiz6 mediante el andlisis de impedancia compleja. El método de
analisis de la impedancia en el plano complejo con el fin de determinar la conductividad de un
material ceramico fue empleado por primera vez por Bauerle®. El estudio mediante esta técnica
proporciona ademas informacion sobre la microestructura del material®®?.

3.13.2 Medidas de Histéresis

Este equipo se utiliza para analizar y caracterizar eléctricamente materiales ceramicos
ferroeléctricos no lineales tanto en volumen como en peliculas delgadas. El equipo utilizado es



de la casa Radiant Technologies, Inc, modelo RT6000HVS controlado por un ordenador tipo PC-
486. El rango de voltaje es + 4000 V.

Los discos electrodados se colocaron entre los electrodos del portamuestras del equipo,
sumergidos en aceite de silicona. Se realizé un barrido de voltaje a partir de 500 V hasta un valor
de voltaje cercano al que corresponde al valor de (40 kV/cm)x espesor de la muestra, obteniendo
una curva de histéresis con una polarizacion de saturacion superior a la adquirida en el paso
anterior, en un valor menor al 3%. El nUmero maximo de puntos para la curva de histéresis es de
500 puntos, con una velocidad de adquisicién de datos variable (tiempo entre dos puntos de la
histéresis) entre 0.5 ms/paso y 75 ms/paso. Mediante esta técnica se determinaron los valores
de polarizacion de saturacion, polarizacion remanente y campo coercitivo.

3.13.3 Medidas Piezoeléctricas

Los discos electrodados se sometieron a un campo eléctrico de corriente continua de 40
kV/cm, durante 30 minutos, en un bafio de aceite de silicona a 120°C.

Los discos polarizados fueron caracterizados a fin de determinar las siguientes
constantes dieléctricas-piezoeléctricas™:

- La constante dieléctrica Ks'.

- El factor de pérdida dieléctrica tg 3.

- Los factores de acoplamiento electromecénico k;y k,, que corresponden a modos de
vibracion longitudinal (transversal a las caras del disco) y perpendicular (direccion
radial o planar) al eje de polarizacion.

- La constante de frecuencia f, (f.= fixd, siendo f; la frecuencia de resonancia y d la
dimensién) tanto en el modo longitudinal como en el planar.

- Elfactor de calidad mecéanico Qn, tanto en modo longitudinal como en planar.

- La constante piezoeléctrica das.

- La constante piezoeléctrica dz;.

Utilizando el método de resonancia® y a partir de la frecuencia resonante f, (impedancia
minima) y de la frecuencia antirresonante f, (impedancia maxima), se pueden obtener los
distintos parametros electromecanicos y piezoeléctricos de un material ceramico polarizado®.

El equipo utilizado para la caracterizacion piezoeléctrica fue el mismo que para las
medidas eléctricas, utilizando un portamuestras en el cual el disco permanece aproximadamente
libre de tensiones, con el objeto de satisfacer condiciones de frontera para las ecuaciones
piezoeléctricas, de mecanicamente libre o esfuerzo nulo (superindice T). Este equipo tiene
incorporado en su software un programa semiautomatizado, que determina todos los parametros
piezoeléctricos seguin las normas IEEE®, anteriormente sefialados (excepto dss).

El pardmetro piezoeléctrico ds3 fue determinado mediante un método cuasi-estatico con
el equipo Berlincourt Piezo-d meter, acoplado a un ordenador tipo PC. Este equipo aplica una
presion alterna de baja frecuencia (100 Hz) tanto a la muestra como a un estandar cuyo ds; es
conocido, y recoge la informacién de la carga eléctrica acumulada en estos dos materiales.

3.134 Caracterizacion de la Actuacion Electromecanica

Las propiedades del material ceramico PZT como actuador electromecéanico se han
determinado mediante un sistema de medidas desarrollado en el Departamento de
Electroceramica, ICV-CSIC, basado en un palpador LVDT (Linear Voltage Displacement
Transducer, Solartron Metrology Digital Probe) acoplado a una tarjeta digital de
acondicionamiento de la sefial (Solartron Metrology Network Card) modelo DP2-RS485 de la
casa Solartron Metrology, y controlado por un ordenador tig)o PC (Hewlett Packard) con un
programa disefiado especificamente para el manejo de datos®. El sistema de medidas también
incorpora un generador de funciones modelo 33120A (Hewlett Packard) que permitio realizar un
barrido tanto de frecuencias desde 20 mHz hasta 120 mHz, como de tensién desde 0 hasta 10 V,
pudiendo utilizar diferentes formas de sefial de entrada. En este estudio se trabajé con sefial



triangular por comodidad funcional. Esta sefial se amplificé en un factor de 100 mediante una
fuente amplificadora de voltaje (Bipolar Operational Power Supply/Amplifier) de la casa Kepco
modelo BOP 1000M. El sistema permite determinar desplazamientos de hasta 0.94 mm con una
resolucién de +0.06 pm. Mediante esta técnica se determinaron los valores de desplazamiento
versus campo eléctrico aplicado.

3.135 Propiedades mecanicas-piezoeléctricas

Se llevaron a cabo ensayos de compresion para investigar la influencia tanto del tamafio
de grano como de la modificacion superficial sobre las propiedades mecanicas y piezoeléctricas
de los materiales ceramicos PZT. Estos ensayos se realizaron en carga con una maquina de
ensayos Instron modelo 8511 con un calibre especial de compresion y con una velocidad de
control de carga de 2 MPa/s. La deformacién de los especimenes se determiné mediante un
transductor capacitor, el cual tiene un factor de conversién de 367 um/V. La polarizacién
mecanica del especimen no polarizado y la despolarizacién de los especimenes polarizados se
determinaron mediante un medidor de carga integral, con una constante de 1.04 uC/V. Los datos
de esfuerzo, deformacién y polarizacién se registraron a una velocidad de 2 Hz en un ordenador
acoplado para el procesamiento de datos.

Las propiedades mecénicas-piezoeléctricas en funcion del esfuerzo aplicado durante los
ensayos de compresion se determinaron sobre tres grupos de muestras mecanizadas en forma
de prismas rectangulares de dimensiones 2x2x4 mm: sin polarizar, polarizadas en direccién
paralela al eje vertical, y polarizadas en direcciéon perpendicular al eje vertical. Los esfuerzos se
aplicaron tanto en direccion paralela al eje de polarizacién como en la direccién perpendicular a
este eje.
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Capitulo 4

Efecto del procesamiento
sobre la sintesis de PZT.

Influencia en las propiedades



4.1 INTRODUCCION

Los materiales ceramicos basados en titanato circonato de plomo, PZT, han sido mu
estudiados y utilizados como elementos piezoeléctricos en una amplia variedad de aplicaciones ~
®. Sin embargo, el estudio de la influencia de las caracteristicas del polvo inicial PZT sobre las
propiedades del material compacto final no ha sido objeto de tanta atencion. El objetivo de este
capitulo se centra en este estudio. Para ello se trabajé con polvo ceramico PZT de composicion
cercana a la frontera morfotropica de fases obtenido por el método de calcinacion reactiva en dos
etapas.

4.2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

En la Tabla 4.1 se resume las caracteristicas generales de los materiales de partida
empleados para la obtencién del material ceramico PZT, asi como sus principales impurezas. Se
realizé la sintesis del titanato de circonio (ZT), mediante el método convencional de mezcla de
oxidos, a partir de ZrO,, TiO; y Nb,Os, con la siguiente composicion:

0.5225 (ZrO,) + 0.4625 (TiO,) + 0.0075 (Nb2Os)— Zro 5225 Tio.4625Nb0.01502.0075, [ZT]

Tabla 4.1. Caracteristicas de las materias primas empleadas.

Material Simetria Tama“O de Pureza Fabricante
Particula (dso)
3 —
PbO ﬂé’o/?;tggggoﬂgf 7.41 ym 99.9% | ALDRICH
99 %
. Si0,<0.09%
ZrO, Monoclinica 0.60 um Ti0,<0.08% SEPR
Al,0;<0.06%
TiO 92% tetragonal 99.9%
(ref2 (rutilo) + 157 um Al,03<0.005% | Than et
720 00'4)5 8% tetragonal >l H P,05<0.004% | Mulhouse
) (anatasa) 2r0,<0.002%
Nb,Os Monoclinica 1.75 uym 99.9% FLUKA
99%
0,
SrCO; Ortorrombica 2.72 ym Ag:ig%g%/" Carlo Erba
Ca<0.2%

La mezcla se homogeniz6 durante 3 horas en un molino planetario de ZrO, y con bolas
del mismo material, usando como medio de mezcla alcohol isopropilico. Realizada la mezcla se
procedio al secado del polvo, en una estufa a 60°C durante ~24 horas. Posteriormente, el polvo
seco se tamizo a través de una malla de 100 ym. La mezcla se calciné a 1400°C durante 4 horas
en atmosfera de aire y en un crisol de Al,O3; tapado con una placa del mismo material. La
velocidad de calentamiento y de enfriamiento fue de 3°C/min. Se utilizé un horno modelo Swedish
Furnace AB acoplado con un controlador modelo Jumo D 95600. El polvo calcinado fue molido en
molino planetario, durante 3 horas y en medio isopropilico. Esta molienda tiene por objeto
desaglomerar los polvos calcinados y homogeneizar su tamafio de particula. El polvo molido se
seco a 60°C durante 24 horas y se tamiz6 en una malla de 100 ym. A continuacién se molié en un
molino de atriccion con bolas de Y-TZP durante 3 horas en medio isopropilico, utilizando el
dispersante organico Duramax™ T-5003 (codigo 7-5995) de Rohm and Haas. Se afiadié una
cantidad de este dispersante igual al 0.84% en peso. La molienda en atriccién en esta etapa es
muy efectiva debido al aumento de la rapidez de molienda y a la disminucién del diametro de las



bolas (~2-3.8 mm) con respecto al molino planetario7. La fractura de las particulas del polvo
ocurre por la aplicacién de esfuerzos tanto compresivos como de cizalla. El polvo ceramico
resultante se seco6 en una estufa a 60°C durante 24 horas, y se tamizé a través de una malla de
100 uym. De esta forma se obtuvo el polvo ceramico de titanato de circonio, ZT, para proceder
luego en la segunda etapa a la sintesis del material PZT.

En la segunda etapa de calcinacién se partié de la mezcla mecanica de ZT, PbO y SrCO,,
en las cantidades correspondientes a la composicién nominal siguiente:

0.97PbO + 0.03SrO + [ZT] e Pbo_97srg_o3(zrg_5225Tio_4525Nbg_o15)03_0075, [PZT]

Estos 6xidos se mezclaron durante 3 horas en el molino planetario de ZrO, con bolas del
mismo material, en medio isopropilico. Posteriormente se procedié al secado del polvo en una
estufa a 60°C durante 24 horas. El polvo seco se tamizé a través de una malla de 100 pm. A
continuacién se realizaron ensayos de calcinacion a 775°C/4h, con diferentes condiciones de
empaquetamiento del polvo. Las variables seleccionadas para estos ensayos fueron: presion,
diametro del compacto en verde (disco), atmosfera y area del crisol. Por tanto, se realizaron
cuatro grupos de ensayos de calcinacion, respectivamente.

En el primer grupo de ensayos se utilizaron discos compactados uniaxialmente a
diferentes presiones y con un diametro de 0.79 cm, en la siguiente forma:

1) Presion de 163 MPa, M1.

2) Presiéon de 21 MPa, M2.

En el segundo grupo de ensayos se mantuvo constante la presion de 45 MPa y se
modificd el diametro del disco compacto con los siguientes valores:

3) Diametro =1.5cm, M3.

4) Diametro = 0.6 cm, M4.

En el tercer grupo de ensayos se partié de un disco andlogo al del ensayo 2 variando la
atmosfera:

5) Disco compactado envuelto en lamina de platino, M5.

Los discos calcinados fueron posteriormente molidos en mortero de Agata, durante 10
minutos en cada caso, empleando acetona como disolvente.

En el cuarto grupo de ensayos se utilizd polvo en el interior de crisoles cilindricos con
diferente area en contacto directo con el aire. Los crisoles tuvieron los siguientes diametros (y
relacion area/volumen, para una masa de 100 g):

6) 4cm ANV =1), M6.

7)  7cm (AN =3), M7.

Seleccionado el proceso de calcinacion adecuado, segun se indica en la seccién 4.3.2.1,
se procedio a la sintesis del polvo ceramico PZT. Los polvos sintetizados fueron molidos en
molino de bolas de ZrO, durante tres horas, dejandose secar luego en una estufa a 60°C durante
un dia. A continuacion el polvo seco se tamiz6 a través de un tamiz de 100 um. Posteriormente se
molid en_atriccién el polvo ceramico durante tres horas, utilizando el dispersante organico
Duramax™ T-5003. Se dejé secar el polvo en una estufa a 60°C durante un dia y luego se tamizd
a 100 ym. Al final de cada etapa de calcinacién se realiz6 la caracterizacion de los polvos
ceramicos mediante las técnicas de Difraccion de Rayos X (DRX), porosimetria de mercurio, BET
(superficie especifica), Microscopia Electrénica de Barrido (MEB), Microscopia Electrénica de
Transmision (MET) y Laser-Coulter (tamafio de particula).

La compactacion de los polvos ceramicos se realizé6 mediante prensado uniaxial (prensa
Tonindustrie, Alemania). Para ello se afiadi6 como aglomerante una disolucién de polimero
acrilico (diluido al 20% en peso en acetona) en un 6% en peso respecto al polvo ceramico,
realizando la mezcla manualmente con una paleta durante unos minutos hasta tener una pasta
homogénea. La mezcla se dejé secar en una estufa a 60°C durante unos minutos. El polvo seco
se tamiz6 a través de un tamiz de 300 pm. La funcién del aglomerante es conferir suficiente
resistencia y propiedades elasticas al polvo ceramico para su compactacion durante el proceso de
prensado®. Posteriormente, se pesaron diferentes porciones de polvo ceramico, de 1.3 g cada



una, y se colocaron sucesivamente en un troquel de ~1.5 cm de didmetro, y se sometieron a una
presiéon de ~45 MPa. El espesor de los discos obtenidos luego del prensado fue de ~0.15 cm. A
continuacién los discos se sometieron a un tratamiento térmico de eliminacion de los materiales
organicos utilizados (aglomerante y dispersante) de 600°C/1 hora.

Los discos correspondientes a los polvos ceramicos, una vez eliminado el polimero
acrilico por quemado, fueron sinterizados isotérmicamente en un rango de temperaturas desde
1000°C hasta 1250°C y manteniendo fijo el intervalo de tiempo de 2 horas en todos estos
tratamientos térmicos. A la temperatura de maxima densificacion se realizaron ensayos de
sinterizacién en tiempos de 1 a 8 horas para determinar el tiempo de sinterizacion mas adecuado.

Las muestras se sinterizaron en una atmoésfera de PbO producida por un tampén
consistente en una mezcla de PbZrOs+5% ZrO,* " afiadido en un 5% en peso y depositado en un
crisol de alumina, separado de las muestras. Las muestras previamente pesadas en aire, se
colocaron sobre un sustrato de platino. Todo el sistema se colocé en el interior de un crisol de
alumina cerrado y sellado con ZrO,.

La densidad aparente (8,) de los discos sinterizados se determiné mediante el método de
Arquimedes por inmersion en agua, empleando una balanza Mettler AB104 con una precision de
+0.0001 g y cuyo rango de medidas es de 10 mg a 101 g. Las pérdidas de peso se determinaron
por diferencias de peso entre el material antes de sinterizar y el material sinterizado. La densidad
tedrica (&;) se calculé mediante la ecuacion [3.16], habiendo previamente determinado la relacion
de fases romboédrical/tetragonal segun el procedimiento indicado en la seccion 3.4.3, para
obtener el valor del volumen de la celda unidad V..

La observaciéon de la microestructura de las muestras se realizd6 mediante Microscopia
Electronica de Barrido (MEB) y Microscopia Electronica de Transmision (MET). Previamente las
muestras se prepararon de la manera descrita en las secciones 3.10 y 3.11, respectivamente. La
determinacion del tamafio de grano de los materiales se efectué sobre micrografias obtenidas
mediante MEB, de la manera indicada en la seccion 3.12. La preparacion de los discos y la
determinacién de sus propiedades dieléctricas y piezoeléctricas se realizd siguiendo los
procedimientos descritos en la seccion 3.13.
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Figura 4.1. DRX del polvo de ZT calcinado a 1400°C/4h. OZr5Ti;O,4, MZrTiO4 ©ZrO,.



43 RESULTADOS Y DISCUSION
4.3.1 Sintesis del Titanato de Circonio (ZT)

La Figura 4.1 muestra el espectro obtenido mediante DRX del material ZT. Se observa la
presencia de dos fases cristalinas, siendo la fase mayoritaria ZrsTi;O.4 (JCPDS # 34-0209)
ligeramente desplazada y la fase minoritaria que corresponde con ZrTiO4 (JCPDS #34-0415).
Ademas, se observa la presencia de trazas de ZrO, monoclinica (JCPDS #37-1484). La presencia
de la fase intermedia ZrsTi;O, indica que a la temperatura de calcinacion elegida no se ha
completado la reacciéon de formacion del ZT, y el desplazamiento observado de los picos de
difraccion de dicha fase puede ser debido a diferencias de estequiometria entre el producto
formulado y el producto tedrico correspondiente al patron.

En la Figura 4.2 se muestra la distribucién del tamafio de particula del material ZT. Se
observa que el tamafio de particula para el 50% de la distribucién, dso, tiene el valor de 1.835 um.
La distribucién de tamafo de particula presenta un comportamiento bimodal, correspondiendo un
~22% a la distribucién de tamafio de particula centrada en ~0.3 pm y el resto a la distribucion de
mayor tamafo de particula centrada en ~2.5 ym.
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Figura 4.2. Distribucion del tamafio de particula del polvo ceramico ZT.
4.3.2 Sintesis del Material Ceramico PZT
4321 Tratamiento de Sintesis

Para determinar la temperatura 6ptima de calcinacion se procedié a realizar el ensayo
dilatométrico de la mezcla homogeneizada y el estudio de la evolucion de fases cristalinas
mediante DRX de distintos polvos ceramicos calcinados entre 700°C y 775°C durante 4 horas.
Debido a que durante la formacion del material PZT, a partir de ZT y PbO, se produce una fuerte
expansion volumétrica®, la temperatura oOptima de calcinacién esta determinada por la
temperatura de dicha expansion volumétrica. En la Figura 4.3 se observa que, para la velocidad
de calentamiento de 3°C/min, la expansién volumétrica se produce a la temperatura de 760°C.
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Figura 4.3. Velocidad de expansién de la mezcla precursora de polvo ceramico PZT prensado
isostaticamente.
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Figura 4.4. Estudio mediante DRX de la evolucion térmica de las distintas fases durante la
sintesis de PZT. [1 PZT, m ZT, e PbO.

En la Figura 4.4 se observa que a 775°C/4h la reaccion de formacién de PZT se ha
completado. Para la muestra tratada hasta 800°C en los ensayos de dilatometria, la reaccion de
sintesis se ha completado igualmente, sin embargo, la cristalinidad de la muestra es mayor que
para los ensayos a menor temperatura. En los ensayos de calcinacion se puede observar que la



formacion de PZT se produce a expensas de ZT y PbO. No se ha constatado la presencia de
otras fases en la reaccion.
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Figura 4.5. Velocidad de intrusion de mercurio en funcién del diametro de poro para PZT
sintetizado a partir de: () compactos prensados: (a) a diferente presiéon (ensayo 1), (b) con
diferente relacion area/volumen (ensayo 2), y (c) a diferentes atmoésferas (ensayo 3); (Il) polvos en
(d) crisoles con diferente relacién area/volumen (ensayo 4).

La distribucién de porosidad obtenida mediante porosimetria de mercurio para los cuatros
ensayos de calcinacion realizados (775°C/4h) se recoge en la Figura 4.5. Se observa que la
distribucion de poros y el volumen de porosidad posterior al proceso de calcinacion, son sensibles
a las condiciones de preparacion de la muestra. Con el propdsito de hacer dinamica la discusiéon
de la porosidad, se procedié a dividir las graficas de distribucion de porosidad en tres zonas
diferenciadas, en correspondencia con el tamafio de poro y su naturaleza. La primera zona
abarca poros de gran tamafio (macroporos) entre 0.5 y 9 micras y corresponde a poros existentes
entre aglomerados. La segunda zona (mesoporos) comprende poros de tamafios entre ~ 70 nm y
0.5 um y corresponde a poros intra-aglomerados e interparticulas. La tercera zona de distribucion
de poros (microporos) abarca poros de tamafios entre 4 nm y 70 nm y corresponde a poros



intraparticula. La naturaleza de los poros comprendidos en estas tres zonas se indica en la Figura
4.6.
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Figura 4.6. Esquema ilustrativo de los diferentes tipos de poros.

Se observa que una mayor presion en el conformado (equivalente a una mayor densidad
de empaquetamiento del polvo ceramico precursor) conlleva un aumento del volumen de
porosidad (Figura 4.5.a), en un 11.2%. En particular, el aumento de la densidad de
empaquetamiento produce un incremento de la cantidad de mesoporos y, sobre todo, de
microporos, provocando un desplazamiento del diametro promedio de poro desde un valor de
0.16 ym a un valor de 0.11 ym. Este comportamiento se puede asociar con la mayor difusion de
las particulas durante el proceso de calcinacion, debido a que una mayor presién de conformado
facilita un mayor acercamiento de las particulas del polvo ceramico precursor. Esta mayor difusion
permite la formacion de aglomerados duros (con presencia de cuellos de sinterizacién) a partir de
particulas primarias, y en consecuencia el aumento del volumen de porosidad a expensas de
microporos de menor tamario (coalescencia de poros). El hecho de que no varie el volumen de
porosidad en la zona de los macroporos puede estar relacionado con la menor energia superficial
que poseen las particulas y aglomerados grandes, dificultando su difusion y presinterizacion
durante el tiempo de calcinacion empleado (4 horas). Ademas, la fuerte expansion volumétrica
que ocurre durante el tratamiento de calcinacion, facilita la ruptura de aglomerados grandes
durante el proceso de molienda en el mortero de Agata.

Los resultados de la porosimetria de mercurio para el ensayo 2 (Figura 4.5.b) muestran el
efecto de la variacion de la razén superficie/volumen sobre la porosidad, de muestras sometidas a
la misma presién de conformado (45 MPa). Se observa que al aumentar la superficie expuesta al
aire disminuye la mesoporosidad y sobre todo la microporosidad. La reduccién del volumen total
de porosidad representa el 1.2%. Por otro lado, con el aumento de la superficie expuesta al aire,
la distribucion de poros se desplaza hacia la region de poros de mayor tamafio, desde un tamario
promedio de poro de 0.17 ym a 0.29 ym. Una mayor area de contacto del compacto con la
atmosfera permite una mayor difusion atémica durante el proceso de calcinacion. Dado que las
particulas del compacto estan proximas debido al prensado, la mayor difusién atémica favorece el
incremento del empaquetamiento de las particulas y el aumento del tamafio de particula. Esta
situacién provoca la reduccion de microporos y el aumento de macroporos (coalescencia de



poros), con el consiguiente desplazamiento del tamafio promedio de poro hacia un valor superior.
Por tanto, ademas del proceso de sintesis ocurre una presinterizacién del material compacto.

En la Figura 4.5.c se presenta la distribucion de porosidad de muestras previamente
conformadas mediante presidon y envueltas en lamina de platino durante la calcinacién. Este
proceso es, en alguna medida, similar al derivado de aumentar la razon area/volumen de una
muestra conformada mediante presiéon: disminucion de microporos y mesoporos, con una
reduccion total del volumen de porosidad en un 3.7%. El tamafio de poro promedio es muy
similar, siendo de 0.16 pm y 0.17 ym, para M2 y M5 respectivamente. El aumento de la presion
en el interior del compacto aislado probablemente favorece una mayor difusién atémica,
provocando la coalescencia observada de poros.

En la Figura 4.5.d se muestra el efecto de la relacién area/volumen de polvo ceramico
PZT calcinado a 775°C/4h en crisol, sobre la curva de distribuciéon de poros. Se observa que la
calcinaciéon de polvo ceramico PZT en un crisol de menor relacion area/volumen produce una
curva de distribucién de poros mas simétrica, estrecha y desplazada a una regién de poros de
menor tamano, desde un valor de tamarfio de poro promedio de 1.79 ym a 1.06 ym, para M7 y M6
respectivamente. La reduccion del volumen total de porosidad corresponde a un 32%. La
presencia de microporos y mesoporos de tamafio <0.2 ym en el polvo ceramico de mayor relacion
area/volumen podria estar relacionada con una posible pérdida de PbO por volatilizacién, debido
a una mayor superficie en contacto con el aire. Sin embargo, ensayos de ATD-TG demostraron la
ausencia de pérdida de peso en los polvos de sintesis para tratamientos a esas temperaturas.
Las diferencias en la distribucién de porosidad podrian relacionarse con procesos que tengan
lugar en la capa superficial. Esta capa superficial puede ser lo suficientemente profunda y en
proporciéon modificar las caracteristicas del polvo ceramico en su conjunto.

En la Tabla 4.2 se muestran las caracteristicas principales relacionadas con la
distribucion de poros de los diferentes materiales ceramicos obtenidos en estos ensayos.

Tabla 4.2. Caracteristicas de Porosidad en los Ensayos de Calcinacion.

M Volumen total de poros Area total de " .
uestras (cm3/g) poros (mzlg) Diametro medio
de poro (um)
M1 0.17+0.005 2.76+0.05 0.11+0.005
M2 0.16+0.005 1.89+0.05 0.16+0.005
M3 0.15+0.005 1.12+0.05 0.294+0.005
M4 0.15+0.005 1.70+0.05 0.17+0.005
M5 0.14+0.005 1.69+0.05 0.1740.005
M6 0.1240.005 0.43+0.05 1.06+0.005
M7 0.18+0.005 0.42+0.05 1.79+0.005

De entre todas las muestras de polvo ceramico suelto y empaquetados en los diferentes

ensayos anteriormente indicados, se observa que el polvo ceramico M6, correspondiente a una
menor relacion area/volumen, presenta un volumen de porosidad menor con una curva de
distribucion de poros mas estrecha y simétrica.
A partir de los resultados obtenidos, se puede abordar la sintesis de polvos ceramicos de PZT con
una distribucién determinada de porosidad. Con los polvos asi obtenidos se procede a estudiar
los mecanismos de modificacién superficial y su influencia en la sinterabilidad de estos polvos.
Para llevar a cabo este propésito se disefiaron tres procesos que se muestran esquematicamente
en la Figura 4.7. El primer proceso consistié en una calcinacion doble, primero a 725°C/4 horas, y
tras una molienda en molino de bolas de ZrO, durante tres horas, se realizé una segunda
calcinacién a 750°C/4 horas. A este polvo se lo denominara en adelante PZT-PIM. El crisol
empleado en ambas calcinaciones corresponde a M6 (A/V=1).



El segundo y tercer proceso se realizaron con una unica etapa de calcinacion a 775°C/4
horas, empleando una relacién area/volumen del crisol cuatro veces mayor en el tercer proceso
que en el segundo. Por tanto, corresponden a los crisoles M6 y ~M7, respectivamente. Puesto
que se pesaron iguales cantidades de polvo (100 gramos) para los tres diferentes procesos, la
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relacion area/volumen de estos polvos es aproximadamente igual a su relacion de areas.

Figura 4.7. Diagrama de flujo de la sintesis del polvo ceramico PZT.
4.3.2.2 Caracteristicas de los polvos ceramicos PZT

En la Figura 4.8 se muestran los difractogramas de los tres polvos ceramicos obtenidos:
PZT-PIA, PZT-PIB y PZT-PIM. Se puede observar que la reaccién en los tres materiales es
completa, sin presencia de fases secundarias, en acuerdo con el resultado de Babushkin y col™.
Se podria esperar que el polvo PZT-PIM presente una mayor cristalinidad asociada a un mayor
tiempo de calcinacion, que resultaria en un mayor ordenamiento de largo alcance de la estructura
perovskita, sin embargo, es dificil apreciar este hecho en los espectros de DRX.

Las curvas de distribucion de poros y de intrusion-extrusion acumulativas, obtenidas por
porosimetria de mercurio, se muestran en las Figuras 4.9 y 4.10 respectivamente. En las curvas
de distribucion de porosidad de los tres polvos ceramicos se pueden observar las tres zonas
definidas previamente, en funcion del tamafio de poro. La primera zona corresponde a poros de
gran tamafo (macroporos) entre 0.5 y 9 micras. Considerando que el tamafio de poro en un polvo



ceramico es menor que la tercera parte del tamafio de las particulas que lo forman y por
comparacion de estos macroporos con el tamafio de particula promedio (Tabla 4.3) se puede
concluir que son de tipo interaglomerado. Los tres tipos de polvo ceramico presentan una
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distribucion de poros similar en esta zona.
Figura 4.8. DRX de los tres polvos ceramicos PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA sintetizados.

La segunda zona de distribucién de poros (mesoporos) esta comprendida entre ~ 70 nm y
0.5 ym. Esta zona presenta una maxima velocidad de intrusién de mercurio que es analoga para
los tres polvos en estudio y se corresponde con un tamafo de poro cercano a 0.3 ym, que es del
mismo orden que el tamafio promedio de las particulas de los polvos ceramicos. Este dato indica
que se trata de poros existentes entre las particulas y entre los aglomerados de los polvos en
consideracion. El polvo ceramico PZT-PIB presenta la distribucion de poros mas estrecha; por el
contrario, los otros dos polvos ceramicos presentan un ensanchamiento de esta zona debido a la
presencia de una mayor cantidad de poros de menor tamafo, entre 70 nm y 100 nm.

La tercera zona de distribucion de poros (microporos), de tamafios entre 4 nmy 70 nm, es
la que fundamentalmente distingue a estas tres distribuciones. Puede observarse que el polvo
PZT-PIB no presenta poros en esta zona, mientras que el polvo PZT-PIA exhibe una gran
cantidad de estos microporos. La presencia de este tipo de poros podria atribuirse a tres posibles
situaciones: a) grietas que se forman en el interior de las particulas como consecuencia de la gran
expansion volumétrica™ que se produce durante el proceso de sintesis del polvo ceramico. La
incorporacion del ién Pb" en la red cristalina de titanato de circonio previamente sintetizado
expande fuertemente la misma generando una tension muy elevada que agrieta las particulas.
Este proceso permite que las particulas resultantes se rompan facilmente mediante el proceso de
molienda altamente energético utilizado”'®'°. b) Espacios entre los cristalitos que constituyen las
particulas primarias (ver Tabla 4.3). c) Deficiencia en la disposicién o empaquetamiento de las
particulas constituyentes del polvo ceramico. En los dos primeros casos la porosidad es de tipo
intraparticula y en el tercero de tipo interparticula. Los tres polvos ceramicos en estudio se
diferencian fundamentalmente por el volumen de microporos. Las diferencias entre PZT-PIB y
PZT-PIA se pueden atribuir a la relaciéon superficie/volumen del crisol empleada, lo que provoca



una atmosfera de calcinacion distinta, de acuerdo con los resultados de los ensayos de
calcinacion realizados previamente. Para PZT-PIM las diferencias se atribuyen al doble proceso
de calcinacién empleado.

o8 Tres Distribuciones
de Porosidad
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Figura 4.9. Distribuciones de tamario de poro correspondientes a los tres polvos ceramicos PZT
obtenidos.
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Figura 4.10. Curvas de volumen acumulativo de intrusién + extrusion correspondientes a los tres
polvos ceramicos PZT.



Tabla 4.3. Caracteristicas de los polvos ceramicos de PZT

Superficie Area Total Tamafio de | Tamafio de
Polvo Especifica de Poros Particula | Cristalito
Ceramico (m%g) (m%g) dso (nm)
(um)
PZT-PIB 7+0.05 2.0+£0.05 0.37 £ 0.01 21+2
PZT-PIM 1.9+0.05 2.6+0.05 0.31 +£0.01 31+3
PZT-PIA 2.3+0.05 3.8+£0.05 0.32+0.01 24 +2

Por otro lado, el analisis de las curvas de intrusién-extrusion (Figura 4.10) de estos tres
polvos ceramicos, utilizando el modelo de Day y col.®, indica que existe en ellos un
comportamiento bimodal de poros, debido a la presencia de dos puntos de inflexion (que segun
este modelo, es la evidencia de que existen dos distribuciones de poros; ver clase 4 del modelo) y
un amplio rango de intrusién con un limite claro a la misma (indicado por la meseta bien definida
de intrusién terminal), sefialando la penetraciéon del mercurio en el volumen total de poros. Los
polvos ceramicos PZT-PIM y PZT-PIA presentan curvas de extrusién con ciclos de histéresis mas
estrechos que el polvo PZT-PIB, debido una menor retencién de mercurio, probablemente
asociado con la presencia de una menor cantidad de poros tipo cuello de botella. La presencia de
la meseta en la curva de extrusion de los tres polvos se asocia con un sistema complejo de poros,
que contiene ya sea una distribucién ancha de poros o poros tipo cuello de botella, con cavidades
muy grandes. Sin embargo, el polvo PZT-PIM exhibe una meseta de extrusién mas pequefia que
la de los otros dos polvos, con un descenso paralelo a la curva de intrusion, y por tanto su menor
retenciéon de mercurio.
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Figura 4.11. Distribuciones de tamafio de particula correspondientes a los tres polvos ceramicos
PZT obtenidos. El tamafio de particula para el 50% de la distribucién, dso, se indica en la figura
para los tres tipos de polvo.



Las curvas de distribucion de tamafo de particula de estos tres polvos ceramicos se
muestran en la Figura 4.11.

El polvo PZT-PIM presenta una distribucion de tamario de particula bimodal, siendo ésta
mas homogénea que la correspondiente a los polvos ceramicos PZT-PIA y PZT-PIB, cuyo
comportamiento es multimodal. Ademas, este polvo presenta un mayor volumen de particulas de
tamafio submicrénico. La mayor homogeneidad del polvo PZT-PIM se atribuye al procesamiento
seguido, donde una molienda intermedia favorecio la efectividad del proceso de molienda final. El
tamafio de particula promedio de los tres polvos es muy semejante y se encuentra en el intervalo
entre 0.3 ym a 0.4 ym (Tabla 4.3), que se corresponde con el tamafio de particula primaria
observada por MEB (Figura 4.12). El tamafio de particula promedio obtenido posee un valor
inferior a aquel obtenido por via convencional de mezcla mecanica de oxidos'""®. La razon de la
reduccion del tamafio de particula promedio, mediante el método de calcinacion reactiva, se
explico en la seccion 1.7.3 y en la discusién previa de las curvas de distribucion de poros. Las
particulas de tamafio >1 um consisten en aglomerados duros, formados durante el proceso de
secado, como se explica por el hecho de que no se rompan con el tratamiento de ultrasonido®
empleado para la determinacion del tamafo de particula (Figura 4.11), y segun se aprecia en la
Figura 4.12. Por consiguiente, el polvo PZT-PIB presenta mayor heterogeneidad en el tamafo de
particula, con una mayor cantidad de aglomerados, aunque esta diferencia no es significativa con

respecto al polvo PZT-PIA.



Figura 4.12. Micrografias MEB de los tres polvos PZT obtenidos.

El tamafo de cristalito determinado por DRX de los polvos ceramicos PZT-PIB y PZT-PIA
presentan valores proximos (Tabla 4.3), sin embargo el polvo ceramico PZT-PIM muestra un
tamafo de cristalito superior, probablemente asociado al mayor tiempo de calcinacion. Utilizando
los valores de la Tabla 4.3 podria decirse que, en promedio, una particula primaria del polvo
ceramico PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA, posee aproximadamente 18, 10 y 14 cristalitos,
respectivamente.

La morfologia y tamafio de particula de estos tres polvos ceramicos se puede observar en
las respectivas micrografias de la Figura 4.12. Los tres polvos presentan aglomerados de tamafio
>1 uym y tamafos de particula submicrénico en acuerdo con los datos de la Tabla 4.3. Ademas, el
polvo PZT-PIA muestra aglomerados que se comportan como estructuras esponjosas y estan
constituidos por particulas que no han perdido su identidad. Este aspecto se correlaciona con la
mayor cantidad de porosidad interparticula en la regiéon de microporos (Figura 4.12) y que se
asocia con una deficiencia de empaquetamiento de las particulas de este polvo ceramico. La
micrografia del polvo ceramico PZT-PIM muestra aglomerados menos esponjosos y constituidos
por particulas mas empaquetadas que en el caso anterior. En consecuencia, su nivel de
porosidad interparticula debe ser inferior que en el polvo anterior, como efectivamente se observé
en la Figura 4.12. Por ultimo, la micrografia del polvo ceramico PZT-PIB muestra aglomerados
mas compactos, en los cuales la identidad de las particulas resulta mas dificil de identificar. Este
resultado se corresponde con la menor cantidad de porosidad interparticula.

[ ! I
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Figura 4.13. Micrografias MET de los tres polvos ceramicos (A) PZT-PIB, (B) PZT-PIM, (C) PZT-
PIA.



Las micrografias de MET de los tres polvos ceramicos se muestran en la Figura 4.13. El
polvo ceramico PZT-PIB presenta porosidad entre particulas y aglomerados, en la region de los
mesoporos y macroporos, exclusivamente. Por el contrario, ambos polvos PZT-PIM y PZT-PIA,
ademas de mesoporosidad y macroporosidad entre particulas y aglomerados, exhiben
microporos, en el interior de los aglomerados. El polvo PZT-PIA presenta ademas pequefas
grietas en la superficie de los aglomerados.

43.2.3 Efecto de algunos parametros de procesamiento sobre la distribucién de poros

Con el propésito de desaglomerar y disminuir el volumen de porosidad de los polvos
ceramicos y estudiar el comportamiento de la distribucién de poros y el empaquetamiento de las
particulas en el interior de los aglomerados, se procedié a la modificacion superficial de los polvos
ceramicos empleando el método de dispersiéon en turbina de alta velocidad de cizalla. Se
turbinaron los polvos ceramicos PZT-PIB y PZT-PIM, en una turbina de la casa lka, modelo Ultra
Turrax T50, a la velocidad de 2000 rpm durante siete minutos y luego a 6000 rpm durante 3
minutos, en medio isopropilico. Los resultados del turbinado de estos polvos se indican en la
Figura 4.14.
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Figura 4.14. Distribuciones de tamafio de poro antes y después de turbinarlo, correspondientes al
polvo ceramico (A) PZT-PIB, (B) PZT-PIM.

Se observa que cuando los polvos ceramicos se someten a un proceso de turbinado de
alta velocidad, los macroporos no experimentan modificacion, debido a que corresponden a
aglomerados blandos que se formaron durante el proceso de secado y tamizado. El proceso de
turbinado produce rotura de los aglomerados y una buena dispersion de las particulas debido al
efecto de cizalla®’, dando como resultado un mejor empaquetamiento del polvo. La cantidad de
mesoporos de menor tamafo, en el polvo ceramico PZT-PIB se reduce considerablemente
(Figura 4.14.a), 31% en volumen de poros. En las particulas de PZT-PIM con un mayor volumen
de porosidad (Figura 4.14.b) se experimenta una reduccién mucho menor del volumen de
microporosidad, en un 11% en volumen, lo que indica una mayor cohesion de las particulas. La
mayor reduccion de porosidad en el polvo PZT-PIB esta relacionada con que este polvo es mas
facilmente dispersable. Estos resultados estan en acuerdo con lo que se observa en las
micrografias de MET (Figura 4.13). La presencia de microporosidad intra-aglomerados en los
polvos PZT-PIM y PZT-PIA dificulta su eliminacién mediante turbinado.

La distribucion mas homogénea de poros del polvo PZT-PIB junto con el estado menos
cohesionado de sus aglomerados sefialan a este tipo de polvo como el mas indicado para



abordar los procesos de modificacion superficial“, debido a que la superficie de sus particulas se
encuentra mas accesible y por tanto permite una distribuciéon mas uniforme del dopante.

4.3.24  Compactacion de los polvos ceramicos PZT
La respuesta de los polvos ceramicos durante su compactaciéon se determind mediante el

diagrama de compactacién22 del polvo ceramico PZT-PIB. Este diagrama se muestra en la Figura
4.15 y presenta un comportamiento similar al obtenido por Lukasiewicz y Reed®.
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Figura 4.15. Curvas de respuesta de compactacién, contraccién y densificacion del material
ceramico PZT-PIB.

En la zona de baja presion (entre ~1 MPa y 80 MPa) la densidad en verde del polvo
ceramico aumenta progresivamente con la presiéon ejercida sobre el polvo, describiendo una
recta. Este comportamiento esta relacionado con la deformacion plastica de los aglomerados, los
cuales van llenando los poros interaglomerados (macroporos) a medida que aumenta la presion
de compactacion en esta zona®*. Como consecuencia de esto, se va reduciendo progresivamente
el tamafio promedio del macroporo. La pendiente de esta recta se mantiene constante hasta la
“presion de unién” de alta presién (~80 MPa), donde los aglomerados pierden su identidad
separada y actuan como si el polvo estuviera desaglomeradozz. A partir de esta presion de unién,
el polvo ceramico se comporta como una sola masa, produciéndose un cambio de pendiente de la
recta, a un valor menor. La presion utilizada para compactar los polvos ceramicos a lo largo de
este trabajo fue de 45 MPa, que esta situada aproximadamente en la mitad de la zona de la
primera recta, lo que permite estimar la reduccion de un buen porcentaje de macroporosidad de
este polvo ceramico. La densidad en verde correspondiente a esta presion de trabajo representa
el 50% de la densidad tedrica del material ceramico PZT (5~7.8 g/cm®). Una alta densidad de



empaquetamiento es conveniente para obtener una mejor microestructura® durante la
sinterizacion, por lo cual este valor de densidad en verde alcanzado representa un valor
adecuado.
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Figura 4.16. Efecto del prensado y tratamiento térmico sobre la distribucién de poros.

Los discos de PZT-PIB anteriormente prensados fueron sinterizados a la temperatura de
maxima densificacién de este material (1150°C/2h), con el objeto de estudiar su comportamiento
durante el proceso de sinterizacion. Los resultados se muestran graficamente en la Figura 4.15.
Se observa en esta figura, un notable aumento de la densificacién hasta la presion de 17 MPa, a
partir de la cual la densidad de 7.5 g/cm3 se mantiene constante, independientemente de la
densidad en verde. La curva de contraccioén radial de los discos sinterizados a 1150°C/2h muestra
un rapido aumento de la contraccién hasta 74 MPa, a partir de la cual la contraccién es poco
significativa, en correspondencia con el hecho de que a partir de esta “presion de union”, la
variacion de la densidad en verde es poco significativa. A la presion usual de 45 MPa en este
trabajo, la contraccion del disco sinterizado es del 18.4 % y su densificacion se halla en la zona
de régimen constante. El aumento de la contraccién, sin que ocurra densificacién, estd asociado
al aumento correlacionado de la pérdida de peso del material PZT, por volatilizacién de PbO. Con
el propdsito de estudiar los efectos que el proceso del prensado y el tratamiento térmico posterior
para eliminar el aglomerante, ejercen sobre la distribucién de porosidad de los compactos en
verde, se realizaron los correspondientes experimentos. Se ha designado al polvo ceramico inicial
obtenido al final de la etapa de calcinacion, segun el esquema de la Figura 4.7, y sin aglomerante,
como P. Al polvo ceramico inicial con aglomerante y prensado (disco), como DAP. Por ultimo, al
polvo ceramico inicial, con aglomerante y prensado, y sometido luego al ciclo de coccion para
eliminacion de éste (quemado), como DAPQ. En la Figura 4.16 se observa claramente el
resultado del proceso del prensado sobre el polvo ceramico, la eliminacién de macroporos por
rotura y deformacion plastica de los aglomerados. La adicion de aglomerante aumenta la
porosidad en la regién de mesoporos y microporos, ya que las cadenas organicas del
aglomerante generan puentes entre las particulas (curva DAP). El efecto neto de variacién de



porosidad de la curva DAP con respecto al polvo inicial P es la reduccion del volumen total de
poros en un 58% y un desplazamiento del tamafio promedio de poro de 0.27 ym en el polvo P a
0.11 um en el disco DAP. El tratamiento térmico empleado en el disco prensado (DAPQ) para la
eliminacién del aglomerante (600°C/1h), no afecta la regiéon de macroporos, pero si reduce
apreciablemente la porosidad en la regién de microporos y mesoporos, aumentando el volumen
total de poros en un 20% con respecto al disco DAP, y desplazando el tamafio promedio de poro
a 0.2 ym. Este resultado es producto de la agitacion térmica de las particulas, lo que provoca un
reordenamiento de las mismas, y por consiguiente, un mejor empaquetamiento. El efecto del
tratamiento térmico sobre las particulas del polvo ceramico es similar al efecto del turbinado sobre
las mismas (Figura 4.14.a): reducir el ancho de la curva de distribucién de poros debido a un
mejor empaquetamiento de las particulas del polvo ceramico. Debe tenerse en cuenta, que estos
resultados no afectan al proceso de modificacion superficial de las particulas del polvo ceramico,
puesto que éste se realiza previamente al prensado.

43.3 Efecto de la Porosidad Inicial sobre la Sinterizacion y Propiedades
Microestructurales de PZT

En las Figuras 4.17 y 4.18 se observan las curvas de densificacion y pérdidas de peso,
respectivamente, de los discos sinterizados a partir de polvos ceramicos de PZT de diferente
porosidad inicial.
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Figura 4.17. Curvas de densidad en funcién de la temperatura de sinterizacion de los tres
materiales ceramicos PZT.

Independientemente del tipo de distribucion de porosidad, los diferentes polvos ceramicos
alcanzaron su maxima densificacion para un tratamiento térmico de sinterizacion de 1150°C/2
horas. Se alcanzaron valores de densificacion elevados en un intervalo de temperaturas entre
1050°C y 1150°C. A partir de 1150°C el grado de densificacidon en los tres polvos ceramicos se
reduce considerablemente. Los polvos ceramicos obtenidos mediante un solo proceso de
sintesis, PZT-PIB y PZT-PIA, presentan una tendencia de la curva de densificacién similar hasta
la temperatura de maxima densificacion. Sin embargo, a partir de dicha temperatura, 1150°C, la
disminucion de la densificacion es mas acusada en PZT-PIA. Estos procesos estan asociados



con las pérdidas de peso que tienen lugar durante la sinterizacion (Figura 4.18), de forma que una
mayor pérdida de peso intensifica el proceso de disminucién de densidad del material,
ocasionando un aumento de la pendiente de la rama derecha de la curva de densificacion, una
vez alcanzado el maximo valor de la misma. Se observa a la temperatura de 1250°C una elevada
pérdida de peso debida principalmente a volatilizacion de PbO, de ~ 5.9 % en el material PZT-
PIA, ~ 4.1 % en el PZT-PIM y ~ 2.6% en el PZT-PIB. El polvo cerdmico PZT-PIM alcanza su
maxima densificacion (98% &) en un intervalo amplio de temperaturas entre 1050°C y 1150°C
(Figura 4.17), siendo esta densificacién mayor que la de los otros dos materiales ceramicos (96%
o para PZT-PIB y 95% & para PZT-PIA). Este comportamiento del material PZT-PIM esta
relacionado con la distribucion de tamafio de particula mas homogénea que posee y que favorece
la densificacion del material (Figura 4.11).
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Figura 4.18. Curvas de pérdida de peso en funcién de la temperatura de sinterizacion de los tres
materiales ceramicos PZT.

El material ceramico PZT experimenta una pérdida de peso durante el tratamiento térmico
de sinterizacion debido a los mecanismos de compensacion de carga generados por la
incorporacion del cation Nb** en posiciones B de la red cristalina con estructura perovskitazs, y
que se traducen en la eliminacion del 0.48% en peso de PbO para el contenido de las muestras
en estudio. Ademas, el andlisis termogravimétrico (ATG-TG) de muestras previamente prensadas
y quemadas a 600°C/1h, presenta una pérdida de peso de ~ 0.07% debido a eliminaciéon de
restos organicos y especies adsorbidas. Por tanto, todas las muestras de material ceramico PZT
presentaran una pérdida de peso de ~ 0.55% que debe ser restada de las pérdidas de peso que
exhiben estas muestras y representada por una linea base en la Figura 4.18.

Para el calculo de la densidad tedrica se ha tenido en cuenta el criterio de Atkin y
Fulrath'®, que consideran que la red perovskita soporta hasta un maximo de concentracion de
saturacion de vacantes de Pb de 5.6x10%/cm®. Esta concentracion corresponde a una deficiencia
de ~4% de atomos de Pb, equivalente a una pérdida de 2.76% en peso de PbO de la red
cristalina de PZT. Por tanto, para el calculo del peso molecular de una celda unidad de PZT, se
ha considerado la siguiente expresion:

(PbO)o.975 [(Sr0)0.03(ZrO2)0.5225(TiO2)0.4625(NbO2 5)0.015] [1]



donde 0<8<0.04. A partir de una pérdida de peso de PbO>2.76% se considera que se forma una
segunda fase, consistente en ZrO, monoclinica (5=5.817 g/cm®) junto con PZT desplazado hacia
el lado tetragonal de la frontera morfotrépica de fases, de acuerdo con la siguiente expresion
propuesta por Saha y Agrawal®:

Pb(ZrTi1x)O3 = Pb1.a) (Zrxy Ti1x)O3.20+ APbO+ 1nZrO, [2]

El volumen de la celda unidad del material ceramico PZT determinado mediante DRX,
para todos los tratamientos térmicos realizados a lo largo de este trabajo, permanece
aproximadamente constante, teniendo el valor promedio de 67.377+0.002 O° dentro de un
intervalo de variacion méaxima de 0.35%, que no influye significativamente en la densidad tedrica.
Por tanto, con fines practicos, el valor del volumen promedio de la celda unidad, expresado
anteriormente, sera considerado una constante.

Los ensayos de sinterizacion a la temperatura de maxima densificacion (Figura 4.17) en
funcion del tiempo permitieron determinar el tiempo de 2 horas como el mas adecuado para la
sinterizacion de los tres materiales ceramicos PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA, puesto que para
este tiempo, las pérdidas de peso son minimas y la densificacion es maxima.

Ajustando a una recta los valores de densificacion del material en funcion de la
temperatura (Figura 4.17), a partir de 1150°C, el valor de la pendiente es mayor en el material
PZT-PIA (5.16x10° g/cm*’C) y menor en el material PZT-PIB (9.54x10™ g/cm®'C), en
correspondencia con la variacion de pérdida de peso de los tres materiales (Figura 4.18), de
acuerdo con la siguiente ecuacion lineal:

Aw = 679 (AS/AT) + 0.85 (%) [3]
donde Aw es la variacion de pérdida de peso (%) y (AS/AT) es la variacién de densidad con la
temperatura (Figura 4.19).
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Figura 4.19. Curvas de variacion de la pérdida de peso (4w) y area total de poros del polvo inicial
(Ag) en funcién de la variacion de la densidad con la temperatura (A5/AT), para los tres materiales
ceramicos PZT.



A su vez, teniendo en cuenta que los procesos de pérdida de peso por volatilizacion de
PbO guardan una estrecha relacion con la superficie en contacto con la atmoésfera y, por tanto,
con el area de poros interconectados, es de esperar alguna relacion entre la pérdida de peso y el
area total de poros de partida. Si se representan los valores de las variaciones de pérdida de
peso (a partir de 1200°C) en funcién del area total de poros (A,), para los tres tipos de polvo
ceramico (Figura 4.19), se encuentra la siguiente ecuacion lineal:

Aw = 1.56"A; — 1.52 (%) [4]
que manifiesta el control que ejerce el area total de poros del polvo de partida del material
ceramico PZT sobre las pérdidas de peso por volatilizacion del PbO.

Combinando estas dos ecuaciones [3] y [4] se encuentra la relacion lineal:

A, = 434 (ASIAT) + 1.53 (m’/g) [5]
que también expresa el control que ejerce el area total de poros del polvo de partida sobre los
fendmenos de disminucion de densidad en estos materiales.
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Figura 4.20. Efecto de la pérdida de peso sobre la fracciéon de fase tetragonal de los tres
materiales PZT obtenidos a la temperatura de sinterizacién de 1250°C/2h.

En la Figura 4.20 se observa el efecto de la pérdida de peso de los tres materiales
ceramicos PZT obtenidos, a la temperatura de sinterizacion de 1250°C, sobre la fraccion de fase
tetragonal, xr, de las muestras, definida como:

I
Xp = ——— [6]
I + 15
donde It e Ir son las intensidades integradas de las fases tetragonal y romboédrica,
respectivamente, de los correspondientes picos, y X; representa esa fraccion promediada en
todos los picos entre 20° y 70°. Se aprecia en la figura, que al aumentar las pérdidas de peso de
los materiales PZT, de igual estequiometria, y a la temperatura de sinterizacién de 1250°C/2h, en
que ocurre descomposicion del material por pérdida de PbO, aumenta la proporcion de fase



tetragonal. La composicion del material se mantiene dentro de la regién de la frontera
morfotrépica de fases, puesto que no hay variacion en la tetragonalidad del material (c/a ~
constante), como se indicé anteriormente.

Para relacionar la volatilizacion del PbO y la distribucién de porosidad del polvo ceramico
de partida, se deben evaluar los fendmenos que ocurren en los estadios iniciales de sinterizacion.
Para ello, se ha partido de los valores de las presiones de vapor de PbO, dentro del sistema
Pb(Ti1,Zr,)Os, para diferentes valores de x y de temperatura, determinados por Hardtl y Rau®, y
asumiendo que el PbO que se volatiliza a partir del material PZT equilibra al volumen de
porosidad. En las etapas iniciales de sinterizacién, la porosidad se encuentra interconectada. El
gas equilibra de forma casi instantanea la presién en los distintos puntos de la muestra. Debido a
que el sistema se encuentra en un crisol cerrado y sellado en el que se establece una presién de
PbO correspondiente al equilibrio de PZT con PbO, por medio del tampdn atmosférico PZ+Z, se
supone que la presién de vapor de PbO en la muestra es constante a una temperatura
determinada. Si se realiza el célculo de la equivalencia en masa de PbO que deberia extraerse de
la red del PZT para alcanzar dicho equilibrio y llenar el volumen de porosidad para una
temperatura de 1060°C (P=3.388x10™ at), se encuentra que dicho valor es de 7.7 x 10° % g de
PbO, con respecto al peso total de PZT, siendo este valor netamente inferior al equivalente para
producir la compensacion de carga debido a la incorporacion de Nb°** a la red cristalina®, 0.48 %
g de PbO, o al criterio de Atkin y Fulrath® de 2.76 % g de PbO requerido para iniciar la
descomposicién de la red perovskita. Los resultados obtenidos implican, que aun en el caso limite
inferior de pérdidas de PbO, debido a la incorporaciéon del niobio a la red, estas pérdidas son
netamente superiores a las que se necesitarian para mantener un equilibrio entre el volumen de
poros y el material PZT. Por tanto, el material PZT con cierto volumen de porosidad, al inicio de
un tratamiento térmico, satura facilmente los poros con PbO y posteriormente difunde el resto de
PbO, generando pérdidas de peso en el material. Una mayor cantidad de porosidad en el
compacto en verde implica una mayor cantidad de PbO presente en los poros durante las
primeras etapas de sinterizaciéon. El exceso de PbO, por encima del nivel de saturacion de los
poros, necesita ser eliminado de los mismos. Estos resultados, junto con las ecuaciones [3]-[5]
obtenidas, parecen indicar que, para materiales PZT de igual composicion estequiométrica, una
mayor cantidad de porosidad en el polvo de partida facilita la eliminacion de una mayor cantidad
de PbO en las ultimas etapas de sinterizaciéon, cuando los poros se cierran y aumenta la presion
de vapor muy significativamente. Si bien, la eliminacién de PbO debido a los mecanismos de
compensacion se produce preferentemente en las etapas en las que tiene lugar el crecimiento
cristalino, y por tanto, el sistema evoluciona hacia un sistema de porosidad cerrada donde el PbO
debe eliminarse por difusién a través del borde de grano o bien permanecer como una segunda
fase. En este sentido, la presencia de microporosidad en los aglomerados puede favorecer la
presencia de poros cerrados durante la sinterizacién de los mismos. Al aumentar la temperatura,
la descomposicion se acelera en aquellos materiales con mayor porosidad inicial, probablemente
asociada con la presencia de PbO, de acuerdo con la siguiente ecuacion:

Pb(Zr,Ti1x)O3 + yePbO — Pb(14y.4) (Zrxq Ti1x)Oz4y-a-20+ APBO+ nZrO, [71
434 Propiedades Eléctricas y Piezoeléctricas

Las curvas de la constante dieléctrica y la pérdida dieléctrica antes de la polarizacion, de estos
tres materiales ceramicos PZT obtenidos se muestran en las Figuras 4.21 y 4.22,
respectivamente. Se observa que la constante dieléctrica de estos materiales esta correlacionada
con la densificacion de los mismos, en el intervalo de temperaturas de 1050°C a 1150°C, durante
el cual no hay fenémenos de descomposicién significativos del material PZT debido a pérdidas de
PbO por volatilizacién. En este intervalo de temperatura, las pérdidas de peso del material PZT
son <1%; ademas, las diferencias de porosidad entre los materiales PZT-PIB y PZT-PIA son
menores al 1%, mientras que la diferencia de porosidad de éstos y el material PZT-PIM es del
orden del 3%.
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Figura 4.21. Curvas de constante dieléctrica (antes de la polarizacion) en funcion de la
temperatura de sinterizacion de los tres materiales PZT obtenidos.

A partir de 1200°C la constante dieléctrica de los tres materiales ceramicos disminuye, en
dependencia con la pérdida de peso (Figura 4.18), debido al incremento de los mecanismos de
descomposicion de estos materiales por volatilizacion del PbO, lo cual provoca formacion de
fases secundarias perjudiciales para esta propiedad dieléctrica, de acuerdo con la ecuacion [2].
Ademas, debido a la estrecha correspondencia entre las pérdidas de peso, pérdidas de densidad
y area de poros de los polvos iniciales, dadas por las ecuaciones [3] y [4], la reduccion de la
constante dieléctrica presenta una dependencia con el area de poros de los polvos iniciales de
PZT. La presencia de porosidad y fases secundarias de constante dieléctrica inferior a la del
material PZT reduce el valor de la constante dieléctrica en este material. Puesto que los tres
materiales PZT, en el intervalo de temperatura entre 1050°C y 1150°C, no poseen fases
secundarias, la constante dieléctrica se incrementa a medida que aumenta la densificacion del
material ceramico PZT, o lo que es lo mismo, a medida que se reduce la porosidad. Por otro lado,
la reduccion de la constante dieléctrica a partir de 1200°C esta asociada a varios procesos. En
primer lugar, el aumento de porosidad debido al incremento de mecanismos de descomposicion
del material PZT por volatilizacion de PbO; a 1250°C la diferencia de porosidad entre los
materiales PZT-PIB y PZT-PIM representa el 0.75%, mientras que la diferencia de porosidad
entre el PZT-PIM y el PZT-PIA es de 5.8%. En segundo lugar, el incremento de una fase
secundaria de constante dieléctrica inferior a la del material PZT. En tercer lugar, el incremento
de fase tetragonal (mayor cantidad de fase de PbTiO;z), de menor constante dieléctrica, con
respecto a la romboédrica (mayor cantidad de PbZrO;), de mayor constante dieléctrica (Figura
4.20), en el limite de la frontera morfotropica de fases. Las pérdidas dieléctricas son similares
para los materiales PZT-PIB y PZT-PIM en todo el intervalo de temperaturas, entre 1050°C y
1250°C, disminuyendo con el incremento de la temperatura. El material PZT-PIA tiene pérdidas
dieléctricas similares a los otros dos materiales en el intervalo reducido de 1100°C a 1200°C;
fuera de este intervalo, las pérdidas dieléctricas aumentan, debido probablemente al incremento



de la porosidad y de la concentracion de vacantes asociadas con las pérdidas de PbO por
volatilizacion a 1250°C.
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Figura 4.22. Curvas de pérdidas dieléctricas (antes de la polarizacién) en funcién de la
temperatura de sinterizacion de los tres materiales PZT.

Los valores de constante dieléctrica obtenidos son superiores a los dados en la literatura
para la mezcla convencional de o6xidos. Por ejemplo, Fernandez y col"”. obtienen valores de
£'=425 y Cho y col”’. de £'=427, frente a los valores de £=1102, 1251 y 1055 de los materiales
PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA, respectivamente. Por otro lado, las pérdidas dieléctricas obtenidas
son inferiores a las de la literatura. Los mismos autores encuentran valores de tg 6=0.023 y 0.031
respectivamente, comparados con los valores de tg 6=0.017, 0.018 y 0.015 correspondientes a
los materiales PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA, respectivamente.

En las Figuras 4.23 y 4.24 se muestran las curvas de constante dieléctrica Ks' y pérdida
dieléctrica (tg &) para los tres materiales ceramicos previamente polarizados. Se observa un
notable incremento de las constantes dieléctricas con respecto a las de los materiales no
polarizados (ver Figura 4.21), en las cantidades del 32%, 62% y 37% para los materiales PZT-
PIB, PZT-PIM y PZT-PIA, respectivamente. Al mismo tiempo, las pérdidas dieléctricas disminuyen
con respecto al material no polarizado (ver Figura 4.22), en las cantidades del 12%, 8% y 7% para
los materiales PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA, respectivamente.

Por otro lado, se sigue observando la correlacion entre la densificacion (porosidad) y las
propiedades dieléctricas en la Figura 4.23, con un comportamiento similar al discutido
anteriormente en la Figura 4.21. La reduccioén de las pérdidas dieléctricas en el material PZT-PIA
a 1050°C y a 1250°C con respecto al caso anterior de las muestras no polarizadas,
probablemente esta asociada con los mecanismos de relajacion de las cargas eléctricas durante
el proceso de polarizacién. Los valores de constante dieléctrica obtenidos (K3T= 1450, 2028 y
1444, para los materiales PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA, respectivamente) son superiores a los
dados en la literatura® (K3T=1115) para la mezcla convencional de 6xidos y comparables con el
PZT-5A comercial (K3T= 1700, Tabla 4.4). Por otro lado, los valores de las pérdidas dieléctricas



obtenidos (tg 8=1.5%, 1.7% y 1.4% para los materiales PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA,
respectivamente) son ligeramente inferiores a los reportados en la literatura® (tg §=2.2%) y al de
los materiales comerciales tipo PZT-5A (tig 6=2%, Tabla 4.4).

2500
W PZT-PIB
i ® PZT-PIM
¢ PZT-PIA
2000 —
1500 —
o
- i
<
1000 —
500 —
0 | ' | ' | '
1000 1100 1200 1300

Temperatura (°C)

Figura 4.23. Curvas de constante dieléctrica (después de polarizar) en funcién de la temperatura
de sinterizacion, de los tres materiales PZT obtenidos.

En las Figuras 4.25, 4.26 y 4.27 se muestran los valores de acoplamiento
electromecanico en modo transversal (k;), en modo planar (kp), y los valores de constante
piezoeléctrica dss3, respectivamente. El material PZT-PIM presenta los valores mas altos de k,y de
ds; mientras que los otros dos materiales tienen valores aproximados en el intervalo de
densificacion similar. Se observa una estrecha correlacién entre la densificacion de estos
materiales y estas propiedades piezoeléctricas, con un comportamiento similar al de las
propiedades dieléctricas discutidas anteriormente. En cuanto a los valores de k;, éstos presentan
valores inferiores a k, y ademas similares en los tres materiales. Los arménicos del espectro de
resonancia en modo transversal son muy sensibles a la presencia de rugosidades, dada la
magnitud del espesor del disco polarizado (~1mm), las cuales pueden ser la causa de la falta de
discriminacion de los valores de k; de estos tres materiales. Los valores de acoplamiento
electromecanico k; obtenidos (0.45, 049 y 0.51 para PZT-PIB, PZT-PIM y PZT-PIA,
respectivamente) son comparables a los reportados en la literatura®® (0.48) y al del tipo comercial
PZT-5A (0.48, Tabla 4.4). Analogamente sucede con el valor de acoplamiento electromecanico k,
(0.58 para PZT-PIB y PZT-PIA), pero con la excepciéon de que el material PZT-PIM presenta un
valor significativamente superior (0.67), comparado con los anteriores y los de la literatura® (0.62)
y el PZT-5A tipo comercial (0.60, Tabla 4.4). Analogamente, los valores de la constante
piezoeléctrica ds; para lo materiales PZT-PIB y PZT-PIA (368 y 348 pC/N, respectivamente) son
comparables a los del PZT-5A comercial (374 pC/N). Sin embargo el material PZT-PIM presenta
un valor (d33=521 pC/N) significativamente superior.
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Figura 4.24. Curvas de pérdidas dieléctricas (después de polarizar) en funcién de la temperatura
de sinterizacién de los tres materiales PZT.
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Figura 4.25. Curvas de acoplamiento electromecanico en modo transversal, ki, en funcién de la
temperatura de sinterizacion de los tres materiales PZT.
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Figura 4.26. Curvas de acoplamiento electromecanico en modo planar, k,, en funcién de la
temperatura de sinterizacion de los tres materiales PZT.
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Figura 4.27. Curvas de la constante piezoeléctrica ds3 en funcién de la temperatura de
sinterizacion de los tres materiales PZT.



En la Tabla 4.4 se recogen los valores de los parametros microestructurales, dieléctricos
y piezoeléctricos de los materiales ceramicos PZT correspondientes a las tres distribuciones de
porosidad. El tamafio de grano promedio es similar en los dos materiales ceramicos PZT-PIB y
PZT-PIA. Sin embargo, el tamafio de grano del PZT-PIM presenta un valor ligeramente inferior
debido a la distribucion mas uniforme de tamafio de particula del polvo inicial. Los materiales
PZT-PIB y PZT-PIA, que presentan un nivel equivalente de densificacion en el intervalo de
temperatura entre 1050°C y 1150°C, exhiben valores similares de sus propiedades dieléctricas y
piezoeléctricas en este intervalo. El material PZT-PIM presenta mejores propiedades dieléctricas
y piezoeléctricas, como resultado de una mejor densificacién con respecto a los otros dos
materiales?, siendo éstas sensiblemente superiores a las observadas en materiales tipo PZT-5A
comerciales, que se presentan como valores de referencia.

En general, se puede decir, que estos materiales presentan un doble comportamiento
microestructural: Por un lado muestran una estrecha correlacién entre la densificacion y las
propiedades dieléctricas y piezoeléctricas, en el intervalo de temperaturas en el cual no se
manifiestan mecanismos de descomposicién del material, y por otro lado, manifiestan una
correlacion entre los procesos de pérdida de densificacién y deterioro de las propiedades.

Tabla 4.4.Propiedades Microestructurales, Dieléctricas y Piezoeléctricas de PZT sinterizado a
1150°C/2h.

Material PZT-5A(*) | PZT-PIB PZT-PIM PZT-PIA
Densidad (g/cm®) 7.7 7.5+£0.05 7.7£0.05 |7.5£0.05
Tamario de grano (um) - 49+1.5 3.9+1.2 |4.5t14
kp 0.6 0.58+0.003 | 0.67+0.003 | 0.58+0.003
ki 0.48 0.45+0.002 | 0.49+0.002 | 0.51+0.003
ds3 (PC/N) 374 368+15 521+15 | 348+15
Ks' 1700 1450+30 2028+41 | 1444129
tg 8 (%) 2 1.540.1 1.7£0.1 1.440.1
fr (modo planar) 1930 2005420 1952420 | 1988+20
Qm(modo planar) 75 9143 7542 86+3
fr (modo transversal) 1400 1791118 2010+20 | 1676+17
Qnn (modotransversal) -—- 11+0.3 21+0.6 18+0.5

*Morgan Matroc, Inc.
4.4 CONCLUSIONES

Empleando el método de calcinacion reactiva en dos etapas se han obtenido polvos
ceramicos PZT de tamafio de particula submicrénico de ~ 0.3 um.

Las particulas que constituyen los polvos ceramicos de PZT obtenidos son aglomerados
de particulas primarias. La naturaleza de estos aglomerados esta relacionada con las condiciones
del proceso de sintesis seguidas. El polvo ceramico que presenta microporosidad esta constituido
por aglomerados blandos y esponjosos cuyas particulas primarias estan débilmente
cohesionadas y empaquetadas. Esta microporosidad resulta de los espacios entre las particulas
primarias y entre los cristalitos de las particulas primarias, en el interior de los aglomerados. El
proceso de turbinado no es efectivo en la reduccién significativa de la microporosidad. Por el
contrario, la ausencia de microporosidad en el polvo ceramico indica que éste esta constituido por



aglomerados duros de particulas primarias. La naturaleza de la porosidad existente en este polvo
ceramico se debe a los espacios entre aglomerados y particulas primarias aisladas.

Los procesos de densificacion del polvo ceramico correspondiente a las tres
distribuciones de porosidad obtenidas muestran una estrecha relacion con los parametros de
procesamiento®. Ademas se ha observado una correlacién lineal entre los procesos de
disminucion de densidad con la pérdida de peso del material y el area total de poros presentes en
el polvo ceramico de partida.
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Capitulo 5

Efecto de la
Modificacién superficial
sobre la microestructura

de materiales PZT



5.1 INTRODUCCION

Los materiales ceramicos PZT presentan algunas desventajas en su proceso de
fabricacién. Estas se asocian a variaciones en las propiedades del material cerdmico PZT
relacionadas, en su caso, a pérdida de estequiometria, porosidad, inhomogeneidad en el tamafio
de grano, existencia de fases secundarias y diferencias locales en la polarizacion. La mejora de la
reproducibilidad esta asociada con un mayor control de la microestructura del material®. Para
ello debe evitarse el crecimiento no uniforme de grano, si se desean obtener materiales con
propiedades dieléctricas y piezoeléctricas 6ptimas, dado que el tamafio de grano ejerce una
fuerte influencia sobre las propiedades elasticas, dieléctricas y piezoeléctricas de ceramicas de
PZT*®. De esta forma, se incrementa la reproducibilidad de las propiedades del material, en el
sentido de reducir las fluctuaciones estadisticas de las mismas.

El método de modificacion superficial aplicado en el BaTiO; con el dispersante organico
ester fosfato, ha mostrado excelentes resultados, obteniéndose materiales con microestructura
homogénea, y una fuerte inhibicion del crecimiento de grano’®. A diferencia de los métodos
tradicionales de dopado, la modificacion superficial permite una distribucién uniforme del dopante
sobre las particulas del polvo ceramico’ alterando el comportamiento durante los primeros
estadios de la sinterizacion. El origen de este comportamiento se halla en la interacciéon que se
produce entre el fésforo (empleado como dopante) y el bario (catién localizado en posiciones A de
la red perovskita), formando una fase reactiva transitoria localizada en el borde de grano, que
controla las primeras etapas del proceso de sinterizacién®™°. Las caracteristicas del catién Pb*
permiten suponer “a priori” una interaccién con el dopante (fésforo) similar a la que ocurre con el
bario, y por lo tanto, parece posible obtener con el mismo método que el empleado para el
BaTiO3, materiales de PZT con microestructura controlada.

Por tanto, el objetivo de esta parte del estudio consiste en observar el resultado de la
modificacion superficial de las particulas del polvo ceramico PZT sobre la microestructura de este
material, y, por consiguiente, sobre sus propiedades finales. Estos resultados se compararan con
los del material PZT no modificado. Con este propésito se ha seleccionado el polvo ceramico
PZT-PIB, obtenido en el capitulo anterior, como polvo de partida para llevar a cabo el proceso de
modificacion superficial, por las razones expuestas en la seccion 4.3.2.3.

5.2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Se ha partido de polvo cerdmico PZT-PIB, obtenido previamente (ver seccion 4.3.2.2). El
tamafio promedio de particula de este polvo ceramico es 0.37 pm y la superficie especifica de 1.7
m?g. La curva de distribucién de tamafio de poros abarca poros de tamafio ~ 70 nm hasta 9
micras, y el pico de maxima intrusién de mercurio esta centrado en ~ 0.3 um (Figura 4.14.a). El
dispersante organico empleado es ester fosfato y estd compuesto por 60% de C4H;,04P y 40% de
CsH104P%. Su densidad es de 1.13 g/cm®. El polvo ceramico PZT se dispersé en medio
isopropilico con ester fosfato al 0.3% en volumen, mediante turbinado a alta velocidad de 6.000
rpm durante 10 minutos. La mezcla se secd en una estufa a 60°C y se tamizé por 100 pum.
Suponiendo que todo el fosforo del ester fosfato permanece como P,0Os, la cantidad de P,Os
afiadida representa el 0.016% en peso de PZT. A este polvo cerdmico se le denominé PZTF. El
contenido de impurezas de P,Os que contiene el polvo de TiO, empleado es <4.6x10“% en peso
del material PZT (ver Tabla 4.1), que representa ~1/35 de la cantidad equivalente de P,Os
empleada para su modificaciéon. Por tanto, se puede considerar que el fosforo presente en el
material PZTF, procede fundamentalmente, como residuo de la incorporacién del ester fosfato en
el material PZT durante el proceso de homogeneizacion de la mezcla. Puesto que el proceso de
turbinado afecta a las caracteristicas del polvo ceramico™ (ver seccién 4.3.2.3) al romper
aglomerados y variar el contenido de porosidad, el comportamiento de sinterizacién del material
se vera alterado™™. Por tanto, los efectos relacionados con la modificacion del fésforo pueden
estar encubiertos por el proceso de turbinado. Para el presente estudio se turbin6 polvo ceramico
de PZT sin fésforo con el fin de poder establecer comparaciones entre los dos polvos ceramicos e



identificar directamente los efectos relacionados con la modificacién superficial por dopado con
fosforo.

Para optimizar el proceso de prensado se afiadié aglomerante organico al polvo ceramico
y se mezclé6 homogéneamente en acetona. La mezcla se sec6 en una estufa a una temperatura
de 60°C durante algunos minutos. Luego se tamizé en un tamiz de 300 pm. El aglomerado
resultante se prens6 uniaxialmente en discos de 15 mm de diametro y 1.5 mm de espesor a una
presién de ~ 45 MPa. Los discos prensados se trataron térmicamente a 600°C durante una hora
con el objeto de eliminar el aglomerante organico. En el caso de las muestras modificadas con
fésforo, este tratamiento térmico permitié6 asimismo la eliminacion de las cadenas organicas de
ester fosfato, dejando el fésforo como residuo adsorbido en las superficies de las particulas del
polvo ceramico PZT. De esta forma, la pérdida de peso que presenten las muestras PZT y PZTF,
durante el proceso de sinterizacion, estaran relacionadas fundamentalmente con pérdidas de PbO
por volatilizacion y compensacién de carga por incorporacion de los dopantes en la red cristalina.
Los discos asi obtenidos se sinterizaron en un crisol sellado con ZrO,, dentro del cual se mantuvo
una atmdsfera de PbO creada por un tampén consistente en una mezcla PbZrO; + 5% ZrO,, a fin
de controlar las pérdidas de peso por volatilizacion de PbO. La sinterizacién se realizé a
diferentes temperaturas con un tiempo de 2 horas. La velocidad de calentamiento y de
enfriamiento fue de 3°C/min. La densidad aparente, densidad tedrica y pérdidas de peso de los
discos sinterizados se determinaron mediante el procedimiento indicado en la seccion 3.8. El
célculo de la densidad tedrica se realiz6 mediante la ecuacion [3.16], con el procedimiento previo
indicado en la seccién 3.4.3.

La microestructura se observo por Microscopia Electrénica de Barrido (MEB) sobre la
superficie de las muestras sinterizadas. La distribucién y el tamafio de grano se determinaron por
medio de un analizador de imagenes de Princeton Gamma-Tech, Inc. (programa IMAGIST II).
Este programa determina el tamafio promedio del diametro de la superficie proyectada en un
plano, por lo cual se le hizo la correccion del factor de forma de 1.5 para particulas esféricas. La
distribucién del tamafio de grano se obtuvo mediante histogramas que se representaron mediante
ajuste polinébmico, y cuya altura se normalizé con la intensidad méaxima del respectivo histograma.

Con el propésito de estudiar y comparar los procesos de sinterizacién, en sus primeras
etapas, en los dos materiales PZT y PZTF, se realizaron ensayos de sinterizacion a las
temperaturas de 800°C, 850°C, 900°C, 950°C, 1000°C y 1050°C/2h. Se evalud la contraccion
mediante medidas dimensionales antes y después del tratamiento. Cada uno de estos discos se
rompié en un nimero de pedazos aproximadamente similar, y sobre ellos se realizé la
caracterizacion mediante porosimetria de mercurio, con el fin de estudiar la evolucién de la
distribucién de tamafio de poro y el volumen de porosidad abierta con respecto a la temperatura
de tratamiento.

Se realizaron ensayos dilatométricos, segun el procedimiento indicado en la seccion 3.5,
con el objeto de determinar las temperaturas iniciales de sinterizacion y estudiar posibles
diferencias en los procesos de sinterizacion de los materiales PZT y PZTF. Las contracciones
relativas de estos dos materiales se relacionan con las variaciones relativas de masa segun la
ecuacion [3.13]. Con el propodsito de determinar las variaciones relativas de densidad de estos
materiales, se los someti6 a diferentes tratamientos térmicos, a las temperaturas de 800°C,
980°C, 1039°C, 1100°C, 1200°C y 1300°C. Estas temperaturas se seleccionaron en la zona de
contraccion, de acuerdo con los resultados de la dilatometria. Cuando estos materiales
alcanzaron la temperatura respectiva, se los sometié a un proceso de enfriamiento rapido, para
congelar la microestructura de las muestras. Las variaciones de masa se determinaron a partir de
las medidas antes y después del tratamiento térmico. Puesto que la ecuacion [3.13] recoge
variaciones de densidad aparente de los materiales, se debe realizar correcciones a estos valores
que tomen en cuenta la densidad real de los mismos, de acuerdo con la ecuacion [3.16]. Con este
fin, se determinaron las densidades tedricas, segun el procedimiento indicado anteriormente para
la obtencién de la curva de densificacién. Las correcciones se realizaron introduciendo el
siguiente factor: [(8-8;)/ &].



5.3 RESULTADOS Y DISCUSION

5.3.1 Efecto de la Modificacién Superficial sobre la Densificacion y Pérdidas de
Peso

En la Figura 5.1 se muestran las curvas de densificacién de los materiales PZT y PZTF en
funcién de la temperatura de sinterizacién. Las muestras de PZTF alcanzan valores de densidad
de ~95% &, a temperaturas de sinterizacion de 1050°C. Estos valores de densidad se alcanzan en
las muestras de PZT a temperaturas préximas a 1100°C. Ambos materiales ceramicos alcanzan
valores similares de densificacion (~98% &) a temperaturas ligeramente diferentes. El material
PZTF alcanza dicha densificacion a la temperatura de 1100°C mientras que el material PZT lo
hace a 1150°C. Por otro lado, los dos materiales ceramicos presentan valores elevados de
densidad aparente (~97-98% &) en el intervalo de temperatura de 1100°C — 1150°C. A partir de
1150°C las curvas de densidad aparente de ambos materiales ceramicos son casi coincidentes,
presentando un comportamiento similar de pérdida de densidad. Cabe destacar el significativo
incremento de la densificacién del material PZT con respecto al material PZT-PIB (Figura 4.17).
Por ejemplo, a la temperatura de 1150°C, de maxima densificacion, la densidad relativa del
primero representa el 98% &;, mientras que en el segundo material representa el 96% §;. Esta
diferencia se puede asociar a la distribucién de tamafio de poro méas estrecha que posee el PZT
por efecto del turbinado, de acuerdo con la Figura 4.14.a y los resultados de la seccion 4.3.2.3.
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Figura 5.1. Curvas de densificacion de los materiales PZT y PZTF en funcién de la temperatura
de sinterizacion.

Las curvas de pérdida de peso (Figura 5.2) de ambos materiales presentan una tendencia
similar, si bien las muestras de PZTF presentan una pérdida de peso inferior en ~0.15% en peso,
que las muestras de PZT en el rango de temperaturas en estudio. Las pérdidas de peso de las
muestras PZT y PZTF indicadas en la Figura 5.2 son producto de varios procesos. Como ya se
indicé en la seccion 4.3.3, el material PZT experimenta una pérdida de peso base de 0.55% de
PbO durante el tratamiento térmico de sinterizacion, debido a la incorporacion del cation Nb®** en
posiciones B de la red cristalina™ (0.48%), y a la eliminacién de restos organicos y especies
adsorbidas (~ 0.07%). Por tanto, todas las muestras de PZT y PZTF presentaran una pérdida de



peso de ~0.55%, representada por una linea base en la Figura 5.2, que debe ser restada de las
pérdidas de peso que exhiben estas muestras. De esta forma, a 1050°C, el material PZTF tendria
una pérdida adicional de 0.06% y el material PZT de 0.23%.
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Figura 5.2. Curvas de pérdidas de peso de los materiales PZT y PZTF en funcién de la
temperatura de sinterizacién.

El material PZT presenta a 1250°C una pérdida de peso inferior que en el material PZT-
PIB, asociada a la distribucién de poros mas estrecha y al menor volumen de porosidad del polvo
inicial (ver Figura 4.14.a), lo cual tiene influencia en el proceso de descomposicién del material,
como se discutié en la seccion 4.3.3. La diferencia de pérdida de peso entre el material PZT y
PZTF (~0.15%) podria atribuirse a que el PbO libre en el material PZTF no se libera a la
atmosfera, sino mas bien puede reaccionar con el fésforo para formar compuestos fosfatados
ricos en PbO.

Si se observa el diagrama de fases del sistema binario™ PbO-P,0s (Figura 5.3), para la
cantidad de 0.016% en peso de P,Os presente en el material PZTF, se podrian formar
compuestos en el siguiente intervalo del campo bifasico: (PbsP,Og)x + (PbsP20g)1«, con 0<x<1,
gue equivaldria en peso a una cantidad <0.12% y quedando un residuo de PbO > 0.03% en peso,
independientemente del valor de x; o bien (PbsP,0s)x + (PbsP4O;1s5)1.x, CON X=0.12, que constituye
el 0.15% en peso. La formacion de este Ultimo compuesto coincide con la reduccion de un 0.15%
de pérdida de peso del material PZTF con respecto al PZT, pero sin residuos de PbO. La
formacion de diferentes compuestos fosfatados ricos en plomo en este sistema se estudiara en el
capitulo 6.
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Figura 5.3. Diagrama de fases del sistema'® PbO-P,0s. Pb=PbO, P=P,0s, L=liquido

5.3.2 Evolucién de la Microestructura durante las primeras etapas de la
Sinterizacién

El estudio de la evolucion de la microestructura de los materiales PZT y PZTF se realizo,
mediante MEB, sobre muestras sinterizadas a 800°C, 850°C, 900°C, 950°C, 1000°C y 1050°C/2h.

La Figura 5.4.A y Figura 5.4.B muestran la microestructura MEB del polvo inicial de
partida del material PZT y la del tratado a 800°C/2h del mismo material. Se observa un
engrosamiento de las particulas a esta temperatura con respecto a las particulas del polvo inicial.
En la Figura 5.4.B se observa la presencia localizada de cuellos de sinterizacion. Estos hechos
indican que ya se ha iniciado la primera etapa de la sinterizacion.

La Figura 5.4.C y Figura 5.4.D muestran las micrografias MEB de discos tratados
térmicamente a 850°C/2h de los materiales PZT y PZTF. En el material PZTF se observa un
mayor engrosamiento de las particulas y una mayor densificacion de los aglomerados individuales
que en el material PZT a esta temperatura. Esta situacion implica que, en términos generales, la
sinterizacion esta mas avanzada en el material PZTF que en el PZT. Durante esta etapa de
sinterizacion, probablemente continda la reduccion y eliminacién de los poros que componen los
aglomerados asi como el acercamiento de las particulas y la formacién de un mayor nimero de
cuellos de sinterizacion.




Figura 5.4. Micrografias MEB de: (A) Polvo inicial PZT; (B) PZT a 800°C/2h; a 850°C/2h (C) PZT,
y (D) PZTF; a 900°C/2h (E) PZT, y (F) PZTF.



Figura 5.4. Micrografias MEB: a 950°C/2h (G) PZT, y (H) PZTF; a 1000°C/2h (I) PZT,y (J) PZTF;
a 1050°C/2h (K) PZT, y (L) PZTF.
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Figura 5.5. Micrografias MEB del borde de la probeta a diferentes temperaturas de sinterizacion:
900°C (A) PZT, (B) PZTF; 1000°C (C) PZT, (D) PZTF; 1050°C (E) PZT, (F) PZTF.

La microestructura de los dos materiales a 900°C/2h se muestran en la Figura 5.4.E y
Figura 5.4.F. Se observa un aumento importante del nimero de cuellos de sinterizacién en ambos
materiales, con respecto a la temperatura anterior, y, por tanto, un ligero incremento del tamafio
de particula. Esta situacion es mas significativa en el material PZTF. A esta temperatura, se ha



podido observar (no se muestra) en ambos materiales residuos de una fase amorfa muy
localizada, probablemente asociada con la formacion de un liquido rico en PbO.

A la temperatura de 950°C/2h (Figura 5.4.G y Figura 5.4.H) se produce de forma
generalizada, la formacién de cuellos de sinterizacibn en ambos materiales, asi como un
incremento significativo del tamafio de particula. Estas observaciones son mas acusadas en el
material PZTF. Estos hechos implican el inicio de la etapa intermedia de la sinterizacién entre
900°C y 950°C.

Las micrografias MEB de los dos materiales tratados a 1000°C/2h (Figura 5.4.1 y Figura
5.4.J) presentan zonas fuertemente densificadas en ambos materiales. El material PZTF presenta
granos mas poligonalizados y de un tamafio mayor que los correspondientes al material PZT,
reflejando un proceso de sinterizacion mas avanzado. Por el contrario, el material PZT presenta
todavia particulas con morfologia esférica, y una presencia significativa de cuellos de
sinterizacion.

A 1050°C/2h (Figura 5.4.K y Figura 5.4.L) los dos materiales presentan granos muy
poligonalizados. Ambos materiales presentan un tamafio de grano promedio semejante,
reflejando un mayor crecimiento del tamafio de grano en el material PZT durante este intervalo de
temperatura (1000°C-1050°C). Esta situacion implica un solapamiento, en el material PZT, de los
dos efectos competitivos durante la etapa intermedia de sinterizacién: la densificacion y el
crecimiento de grano. Por el contrario, en el material PZTF, estos dos efectos competitivos estan
mas separados.

En los inicios de la etapa intermedia de sinterizacion se produce fundamentalmente la
densificacion del material PZTF. Al final de la etapa intermedia disminuye la contraccion y
aumenta el crecimiento de grano. Estos resultados indican que el material PZTF densifica mas
gue el material PZT a temperaturas inferiores, de acuerdo con los resultados de densificacion
isoterma de ambos materiales mostrados en la Figura 5.1.

En la Figura 5.5 se muestran las micrografias MEB de los bordes de las probetas tratadas
a 900°C, 1000°C y 1050°C, para ambos materiales. Se observa la formacién de una capa amorfa
superficial, asociada a PbO por condensacion, debido a la presencia de una atmésfera externa al
material creada por el tampon de PZ+Z. Esta capa rica en PbO, liquida a la temperatura de
tratamiento, puede servir de catalizador del proceso de avance de la descomposicion del material
PZT, a temperaturas superiores de sinterizacién, segun el estudio realizado en la seccién 4.3.3 y
la ecuacion propuesta [4.7]. Esta fase aparece en una zona <50 pm. Durante el proceso de
desbaste de los discos para su caracterizacion dieléctrica y piezoeléctrica, se eliminan ~100 um
en cada cara del disco. Este procedimiento evita la contribucién perjudicial de esta capa amorfa a
las propiedades eléctricas y piezoeléctricas del material. Para el material PZTF esta capa en el
borde de la probeta aparece a una temperatura de tratamiento inferior. Dicha capa puede actuar
de barrera para la eliminacién del PbO, generado durante el proceso de compensacién de cargas
por incorporacion de dopantes donores en la red cristalina. No se observa una mayor
densificacion en las regiones de borde de la probeta por la presencia de esta fase. Cabe destacar
gue el tamafio de grano es ligeramente mayor en las regiones cercanas al borde de probeta para
el PZT a 1000°C/2h (comparar Figura 5.4 y Figura 5.5). Sin embargo, para los materiales
modificados, a pesar de la presencia de fases secundarias, no se ha observado este proceso.

En la Figura 5.6 se muestran los resultados de la medida de la contraccion radial de los
discos sinterizados a las temperaturas anteriores. A 800°C se observa una contraccién <1%
debido probablemente a la eliminacion de mesoporos pequefios, como resultado del
acercamiento de las particulas pequefias en el interior de los aglomerados. En el intervalo de
temperaturas entre 800°C y 900°C se observa un incremento poco significativo de la contraccion
(~0.3%), muy similar en los dos materiales.
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Figura 5.6. Curvas de contraccion radial de discos sinterizados entre 800°C — 1050°C/2h, de los
materiales PZT y PZTF.
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Figura 5.7. Curvas de pérdidas de peso de los discos sinterizados entre 800°C —1050°C/2h, de
los materiales PZT y PZTF.

La estabilizacion de la contraccion en este intervalo de temperatura, se corresponde con
los procesos que ocurren durante la primera etapa de la sinterizacién (engrosamiento de las
particulas sin contraccion de las mismas). A partir de los 950°C se observa una progresiva
contraccion de los discos, siendo ésta mayor en el material PZTF (~3.6%), a la temperatura final
de los ensayos (1050°C). Este resultado estd en acuerdo con la mayor densificacion observada
en la sinterizacion isoterma del material PZTF a la temperatura de 1050°C. A 950°C la contraccion



se ha duplicado en ambos materiales, con respecto a las temperaturas anteriores, pero siendo
ligeramente superior en el material PZTF. Esta situacion indica el inicio de la etapa intermedia del
proceso de sinterizacion. En el intervalo de temperatura entre 950°C-1000°C se observa una
mayor contracciéon de ambos materiales con respecto al intervalo anterior. Sin embargo, la
contraccion del material PZTF es aproximadamente el doble de la contraccion del material PZT.
En el intervalo de temperaturas entre 1000°C-1050°C tiene lugar el mayor incremento de la
contracciéon en ambos materiales, siendo de ~8.5% en el material PZT y de ~8.9% en el material
PZTF. Este comportamiento se corresponde con el incremento de los cuellos de sinterizacion y la
reduccion de la porosidad durante la etapa intermedia de la sinterizacion. El mayor incremento de
la contraccion del material PZTF con respecto al material PZT probablemente esta asociado a la
presencia de una fase superficial de fésforo que favorece los mecanismos de densificacion.

En la Figura 5.7 se muestran las curvas de pérdidas de peso de los discos sinterizados en
el intervalo de temperaturas 800°C-1050°C/2h de ambos materiales. Se observa un ligero
incremento en las pérdidas de peso, similar en ambos materiales, en el intervalo de temperaturas
entre 800°C-900°C, aunque el material PZTF presenta valores ligeramente inferiores. A partir de
900°C los dos materiales presentan incrementos importantes de pérdidas de peso, siendo estas
pérdidas significativamente mayores en el material PZT. En el intervalo entre 950°C y 1000°C se
tienen pérdidas de peso comparables a las de la linea base de la Figura 5.2. Dado que en este
intervalo de temperaturas ocurre el crecimiento de grano, puede establecerse que la
incorporacién del Nb®* en las posiciones B de la red perovskita esta relacionada con esta
situacion.

En la Figura 5.8 se muestra la evolucién de la distribucion de tamafio de poro,
comparativamente entre los dos materiales PZT y PZTF, con la temperatura, en el intervalo entre
800°C y 1050°C. Se observa, que a 800°C, los dos materiales presentan curvas de distribuciones
de tamafio de poro muy estrechas y similares entre si. A 850°C, las curvas de distribucion de
poros de ambos materiales no presentan cambios significativos. A 900°C se observa una
reduccion de los mesoporos de tamafio menor con un ligero incremento de los macroporos de
menor tamafio, lo que refleja un proceso de coalescencia de poros, siendo este efecto mas
acusado en el material PZTF. Este hecho se correlaciona con la formaciéon de canales de
interconexién de poros durante la primera etapa de la sinterizaciéon. A 950°C se observa que las
curvas de distribucion de poros de los dos materiales se estrechan, aumentando ligeramente la
coalescencia de poros, de forma muy similar en ambos materiales. A 1000°C se observa que el
diametro medio de poro del material PZTF disminuye ligeramente, a la vez que se reduce en un
15% el volumen de porosidad. A esta temperatura, el material PZT presenta coalescencia de
poros y ligera disminucién de la semianchura de la distribucién, con una reduccién de la
porosidad (~7%). Estos resultados implican el inicio de la etapa intermedia de la sinterizacion en
ambos materiales. Sin embargo, el material PZTF presenta una sinterizacibn mas avanzada,
reflejada por la ausencia de coalescencia de poros y por la mayor reduccién de porosidad. Por
Ultimo, a la temperatura de 1050°C, el material PZTF no presenta porosidad interconectada,
mientras que el material PZT todavia mantiene un volumen significativo de porosidad abierta.
Estos resultados indican que en el material PZTF ha concluido la etapa intermedia de
sinterizacion, mientras que el material PZT aln se encuentra en esta etapa, a esta temperatura.

En la Figura 5.9.A se muestra la evolucién del diametro de poro y en la Figura 5.9.B la
evolucion del volumen de la porosidad, para los materiales PZT y PZTF. Se observa un ligero
incremento del volumen de porosidad, asi como del didmetro de poro por coalescencia de la
porosidad, en ambos materiales, hasta 900°C.
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Figura 5.8. Evolucion de la distribucién del tamafio de poro con la temperatura de sinterizacion de
los materiales PZT y PZTF.
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Figura 5.9. Evolucion de (A) diametro de poro, (B) porosidad, con la temperatura de sinterizaciéon
para los materiales PZT y PZTF.

Esta situacién es aparente, pues refleja el incremento de canales de interconexion de los
poros, pero no accesibles inicialmente a la intrusion del mercurio. El reacomodamiento de las
particulas y la formacién de cuellos de sinterizacién entre las mismas, durante la primera etapa de
la sinterizacion, da lugar a la formacién de la estructura de poros interconectados. A partir de la
temperatura de 950°C se produce una reduccion del volumen de porosidad, estando asociada en
el material PZTF, con la disminucién del tamafio de poro y el crecimiento de grano. En el caso del
material PZT, este efecto se retrasa , observandose una densificacién inicial sin coalescencia de
poros y sin apenas crecimiento de grano, de esta forma el didmetro de poro continGa creciendo
hasta los 1000°C. A 1050°C no se detecta porosidad abierta en el material PZTF, mientras que el
material PZT aun posee un volumen significativo de porosidad abierta (~15%).

5.3.3 Efecto de la Modificacién Superficial sobre el Control Microestructural

Los ensayos dilatométricos mostrados en la Figura 5.10 confirman los resultados
observados anteriormente asi como las diferencias en el comportamiento de ambos materiales
durante la sinterizacién. Las curvas de contraccion de los dos materiales PZT y PZTF son muy
similares hasta la temperatura de ~1050°C, presentando una primera contraccién, muy pequefia
(~0.6%), entre 775°C y 860°C. Esta pequefia contracciéon es comparable a la que se observa en
las muestras sinterizadas a 800°C (Figura 5.6). Algunos autores asocian esta contraccion a la
formacién de una fase liquida transitoria en PbO™, debido a que a dichas temperaturas se
produce la fusién de dicho éxido. La adicién de un exceso de PbO en las muestras intensifica este
fendmeno, si bien no existen trazas de la formacion de fase liquida en muestras estequiométricas.
En el presente estudio, no parecen existir indicios de la formacién de dicha fase, la cual si ha sido
detectada a temperaturas superiores y de forma localizada. La existencia de fésforo residual
podria afectar la formacién de dicha fase transitoria. Este hecho no ha podido confirmarse ya que
hasta 900°C las curvas de contraccion y velocidad de contraccién son similares. Por otro lado, las
caracteristicas de aglomeracién de los polvos ceramicos de las muestras en estudio parecen
apuntar a una posible sinterizacion de los aglomerados densos del material. Debido a que la
energia superficial constituye la fuerza conductora de la sinterizacién, ésta empieza con las
particulas menores (mayor superficie), permitiendo primeramente la contraccién de los poros muy
pequefios mediante la difusion del gas encerrado en los mismos.
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Figura 5.10. Curvas de (A) contraccion relativa y (B) velocidad de contraccion, de los materiales
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Figura 5.11. Curvas de contraccion, variaciéon de masa y variacion de la densificacién del material
PZTF en funcién de la temperatura de sinterizacion.

La segunda contraccion es muy grande, siendo mayor en el material PZTF en un valor de
~4% con respecto al material PZT. Parte de esta contraccion corresponde a la eliminacion de
porosidad creada al incorporar el aglomerante organico ester fosfato durante el proceso de
modificacién superficial mediante turbinado. Esta contraccion comienza a una temperatura
ligeramente inferior en el PZTF y a una velocidad mayor de contraccién, lo que explica la



disminucién de la temperatura de densificacion observada en este material (Figura 5.1). El hecho
de que esta contraccion ocurra en un rango muy estrecho de temperaturas (950°C-1150°C) en
ambos materiales, refleja una sinterizacion uniforme que da lugar a una microestructura
homogénea, sin crecimiento anormal de tamafio de grano. El comportamiento de ambos
materiales refleja un proceso de sinterizaciéon que tiene lugar en su etapa inicial (hasta ~950°C),
sin crecimiento cristalino.

Figura 5.12. Micrografias MEB de: (A) PZT y (B) PZTF sinterizados a 1100°C/2h; (C) PZT y (D)
PZTF sinterizados a 1200°C/2h.

Las curvas de velocidad de contraccion son similares, excepto que el material PZTF
presenta un valor de méxima velocidad de contraccion (a ~1043°C) superior al del material PZT.
Este resultado implica que el material PZTF debe contraer mas, en el mismo intervalo de
temperaturas (950°C-1050°C), como efectivamente se observa en las curvas de contraccion. Esta
situacion esta de acuerdo con la mayor contraccion relativa observada en los discos del material
PZTF en este intervalo de temperatura (Figura 5.6). Esta mayor velocidad de contraccion en el
material PZTF probablemente estd asociada a la presencia de una fase fosfatada rica en PbO,
homogéneamente distribuida sobre la superficie de las particulas, constituyendo una segunda
fase dispersa. Esta fase superficial disminuye la fuerza conductora del crecimiento cristalino,
retrasando la cinética del movimiento de los bordes de grano®’, y favoreciendo la densificacion
durante la etapa intermedia de la sinterizacién. Con el propdsito de establecer si este aumento de
la contraccion relativa implica un incremento de la densidad del material PZTF se determiné la
densidad tedrica del mismo para diferentes temperaturas segin se indic6 en la parte experimental
de este capitulo. Estos resultados se muestran en la Figura 5.11.

Se observa que a medida que aumenta la contraccion del material con la temperatura
también aumentan las pérdidas de masa, de tal forma que la densidad aparente, calculada



mediante la ecuacién [3.15], se va incrementando hasta alcanzar un valor maximo a 1200°C; a
partir de esta temperatura la densidad aparente comienza a disminuir. Sin embargo, mediante
DRX se determin6 el volumen de la celda unidad, el cual se mantiene aproximadamente
constante para todos estos tratamientos térmicos. La densidad teérica depende, por tanto, solo
del peso molecular del material, de acuerdo con la ecuacién [3.18], y éste a su vez de la pérdida
de peso que experimenta el material. En consecuencia, la densidad teérica se va reduciendo con
la temperatura, dando como resultado el incremento de la densificacién del material, como se
observa en la Figura 5.11.

El andlisis de la microestructura de muestras sinterizadas a 1100°C/2h y 1200°C/2h
(Figura 5.12), revela que las muestras de PZTF exhiben un tamafio de grano menor y una
distribucion de granos mas homogénea que las de PZT. La diferencia en el tamafio entre el grano
menor y el grano mayor en el material PZT es superior que en el material PZTF. No se ha
observado la presencia de fases secundarias.

Figura 5.13. Tamafio de grano promedio en funcién de la temperatura de sinterizaciéon de los
materiales PZT y PZTF.
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En la Figura 5.13 se muestra la evolucion del tamafio de grano para diferentes
temperaturas de sinterizacion (1050°C — 1250°C). Se aprecia que a 1050°C el tamafio de grano
promedio de ambos materiales ceramicos es similar. A partir de esta temperatura (1050°C), las
curvas de ajuste lineal de las dos distribuciones de tamafio de grano se separan apreciablemente,
siendo de menor pendiente la del material PZTF. Este resultado refleja la presencia de un
mecanismo de control del tamafio de grano.

La Figura 5.14 muestra las distribuciones de tamafio de grano (ajuste polinémico) de los
dos materiales ceramicos PZT y PZTF, a la temperatura de sinterizacién de 1200°C. Los dos
materiales presentan una distribucion aproximadamente similar de tamafios de grano hasta
valores de ~ 4 um. A partir de este tamafio de grano las dos curvas de distribucion se diferencian
notablemente. La curva de distribucion de tamafio de grano del material PZTF se va cerrando



réapidamente hasta anularse a 8 um. Por el contrario, la curva de distribucién del material PZT se

extiende hasta ~14 pm.
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Figura 5.14. Distribucién de tamafio de grano para los materiales ceramicos PZT y PZTF
sinterizados a 1200°C/2h.

En la tabla 5.1 se indican las caracteristicas de obtencién de estas dos curvas de
distribucién de tamafio de grano (Figura 5.14). Se observa la diferencia de la desviacion estandar
de ambas curvas de distribucion, siendo de 2.7 para el material PZT y 1.4 para el material PZTF.

Estos resultados indican que los granos, cuyo tamafio promedio a 1050°C es similar en
ambos materiales, crecen con el aumento de la temperatura, a velocidades diferentes. En el caso
del material PZTF, esta velocidad es suficientemente lenta, como para permitir un mayor control
de la cinética del movimiento de las fronteras de grano. Ademas, los resultados anteriores reflejan
la presencia de un mecanismo de control del tamafio de grano en el material PZTF, que durante
el proceso de sinterizacion inhibe el crecimiento de los granos, obteniéndose tamafios de granos
moderados con respecto a los del material PZT. No obstante, no se han observado granos de
tamafio exagerado en las muestras, en concordancia con los ensayos dilatométricos.

El control del tamafio de grano que se observa en el material PZTF, asi como su elevada
densidad para una temperatura de sinterizacion inferior a la que se requiere para el material sin
dopar, son resultados similares a los que se obtienen para el BaTiO; dopado con fésforo®. El
dopado con fésforo se efectla en la superficie de las particulas con una homogeneidad a escala
molecular. Durante el tratamiento térmico de eliminacién de los 6rganicos después del prensado,
se elimina la cadena orgéanica del ester fosfato, permaneciendo los cationes fésforo adsorbidos a
la superficie de las particulas. De esta manera, a la temperatura a la que se inicia el crecimiento
cristalino en el material PZT, se mantiene una distribucién homogénea del catién dopante en el
material PZTF. La evolucion microestructural observada durante el proceso de sinterizacion del
material PZTF permite asumir'’ que durante las primeras etapas de la sinterizacion, los cationes
fésforo adsorbidos sobre la superficie de las particulas del material ceramico PZT experimentan
una interaccién con el Pb** para formar una capa superficial reactiva. Esta situacion retrasa la
cinética de movimiento de los bordes de grano.



Tabla 5.1. Distribuciéon de Tamafo de Grano de los materiales ceramicos PZT y PZTF

sinterizados a 1200°C/2h.
Desviaci6 Tamafio Campo
. TG medio n P N° granos
Material . de Paso Total
(um) Estandar (um) (um) contados
(Hm)
PZT 5.9 2.7 0.8 1.3-15.1 423
PZTF 3.7 14 0.5 09-82 458

El diagrama de fases del sistema™ PbO-P,Os (Figura 5.3) recoge la formacion de
compuestos ricos en PbO y la formacion de liquido a bajas temperaturas. De forma anéloga a lo
gue se ha observado en el caso del BaTiOs, el recubrimiento de fésforo puede facilitar la
formacion de una fase reactiva rica en PbO que rodea las particulas de PZT en la primera etapa
de la sinterizacion. Este recubrimiento ejerce una doble funcion facilitando la coalescencia de la
porosidad y retrasando la cinética de los procesos de difusiébn que propician el crecimiento
cristalino. El hecho de que las pérdidas de peso asociadas a la volatilizacion de PbO disminuyan
en el material PZTF respecto al PZT (Figura 5.2), parece apoyar esta hipotesis, ya que parte del
PbO permaneceria en el material formando un compuesto que contiene fésforo®°. Sin embargo,
la existencia de fases secundarias no ha sido constatada por los procedimientos experimentales
empleados. El bajo nivel de dopado unido a la posibilidad de incorporacion en solucion sélida al
PZT del fésforo como donor eléctrico, dificultan dicha determinacién. Un estudio mas detallado
sobre el mecanismo de incorporacion del fosforo al PZT se presentara en el capitulo 6.

5.4 CONCLUSIONES

La modificacion superficial de polvo ceramico PZT con ester fosfato produce una notable
inhibicién del crecimiento de grano que da lugar a una microestructura mas homogénea. El polvo
ceramico modificado con fésforo presenta una mayor velocidad de contracciéon alcanzando
valores elevados de densidad (~95% &) a temperaturas inferiores de sinterizacion. Se ha
observado una reduccion de las pérdidas de peso por volatilizaciéon del PbO, posiblemente
asociada a la reaccion del PbO con el fésforo residual de la superficie de las particulas, que
puede dar lugar a la formacién de compuestos fosfatados ricos en PbO. En las primeras etapas
de sinterizacion, estos compuestos fosfatados facilitan la formacién y crecimiento de los cuellos
de sinterizacién, al mismo tiempo que favorecen la eliminacién de la porosidad, a una temperatura
inferior, con respecto al material no modificado con fésforo.
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Capitulo 6

Mecanismos de reaccion en
materiales ceramicos PZT
dopados con fosforo



6.1 INTRODUCCION

El propésito de este capitulo consiste en estudiar la posible formacién, durante el proceso
de sinterizacién, de fases fosfatadas ricas en PbO, como resultado de la interaccién entre el polvo
cerdmico PZT y el fésforo que modifica la superficie de sus particulas. Ademés, se desea
averiguar los posibles mecanismos que operan durante el proceso de sinterizacién, y que
involucran a estas fases, para producir el control microestructural observado.

6.2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Se partié de polvo ceramico PZT de caracteristicas similares al empleado en el capitulo
anterior (ver seccion 5.2). Con el propdsito de magnificar los mecanismos que operan durante la
sinterizacion del material PZT modificado con fésforo, se aumenté significativamente el nivel de
dopado del polvo ceramico PZT. Para ello, se dispers6 polvo ceramico de PZT en medio
isopropilico con ester fosfato al 11.06% en peso, mediante turbinado a alta velocidad de 6.000
rpm durante 10 minutos. La mezcla se secé en estufa a 60°C y se tamiz6 a 100 pum. Suponiendo
gue todo el fosforo del ester fosfato queda como P,0s, la cantidad de fésforo afiadida representa
el 4.45% en peso de PZT. A este polvo ceramico se le denomin6é PZTF5. La evolucion térmica de
las muestras de polvo PZT y PZTF5 se determiné mediante las técnicas de Analisis Térmico
Diferencial (ATD) y Termogravimetria (TG), con una velocidad de calentamiento de 5°C/minuto.
La evolucién de las fases cristalinas se observd mediante Difraccion de Rayos X (DRX), sobre
muestras tratadas durante dos horas a temperaturas convenientemente seleccionadas segun el
ATD. Sobre las superficies de las muestras sinterizadas a 1100°C y a 1200°C/2h se realizaron
microandlisis semicuantitativos mediante Microscopia Electrénica de Barrido con Energias
Dispersivas (MEB-EDS), con el propésito de identificar la composicion de las fases presentes. Se
realizaron ensayos dilatométricos sobre muestras prensadas isostaticamente, a una velocidad de
calentamiento de 3°C/min, para obtener informacion de los procesos que ocurren durante la
sinterizacion del material PZT dopado con fésforo. La naturaleza de las fases de alta temperatura
se determin6 por DRX sobre muestras sometidas al proceso de enfriamiento brusco
(“guenching”) en nitrogeno liquido. Se determinaron los parametros de red de la muestra
sinterizada a 1200°C, segun el procedimiento descrito en la seccién 3.4.4. Con los valores de los
parametros de red obtenidos, para la fase tetragonal, a y c, y utilizando la representacion gréafica
de estos parametros en funcion del contenido porcentual’ de PbTiOs, se obtuvo la relacion Zr/Ti
de la fase tetragonal de PZT presente en el material. Para determinar cuantitativamente, mediante
DRX, el contenido porcentual de la fase de ZrO, precipitada en la muestra sinterizada a 1200°C
se realiz6 la calibraciéon de una mezcla de PZT (40/60) con ZrO, de simetria monoclinica, y cuya
concentracion es el pardmetro variable. Para este fin se mezclaron uniformemente en las
concentraciones adecuadas, los polvos de PZT y ZrO, con acetona en un mortero de Agata. El
espectro de DRX de este polvo se obtuvo mediante un barrido de 0.05° 26/s, utilizando las lineas
mas intensas y no solapadas de estas fases. Se realizaron tres ensayos sucesivos de DRX para
cada muestra, empleando muestras con la misma masa en cada medida, con el fin de mejorar la
estadistica y eliminar los problemas de orientacién. Este proceso se realizé para cinco
concentraciones diferentes de ZrO,, alrededor de la concentracién esperada. Empleando el
programa iterativo FIT de deconvolucién, parte del programa Diffract/AT del difractémetro, se
determinaron las intensidades integradas de esos picos. Mediante el procedimiento de minimos

|
cuadrados se obtuvo la curva de calibracién lineal ~ 2702 en funcién de la concentracién de
PZT
ZrO,. Analogamente se prepar6 la muestra de PZTF5-1200°C y se determind la relacion
I
Zro, . A partir de este valor y empleando la curva de calibracion anteriormente obtenida
PZT

se determiné la concentracién de ZrO, monoclinica en esta muestra. Con el propésito de estudiar



el comportamiento térmico de sinterizacién y fusién del material PZTF5, se realizaron ensayos de
Microscopia de Calefaccion en el rango de temperaturas de 200°C-1500°C, con una velocidad de
calentamiento de 10°C/min. En el punto de reblandecimiento del material se llevaron a cabo
nuevos ensayos de Microscopia de Calefaccién, para observar la evolucién con el tiempo del
proceso de fusion del material.

6.3 RESULTADOS Y DISCUSION

En la Figura 6.1 se muestra el ATD-TG del polvo ceramico PZTF5. Se pueden observar
dos regiones con procesos diferenciados: la primera regién de baja temperatura, inferior a 620°C,
corresponde a la presencia de picos endotérmicos asociados a la eliminacion de agua y la cadena
orgéanica del ester fosfato. La segunda regién de alta temperatura, superior a 620°C, corresponde
a picos exotérmicos relacionados con la formacién de nuevas fases.

Figura 6.1. Curvas de ATD y TG del material ceramico PZTF5.
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Figura 6.2. Evolucion de fases cristalinas en PZTF5, mediante DRX, para diferentes tratamientos
térmicos.

Los resultados del estudio de la evolucion de fases por DRX (Figura 6.2), revelan la
ausencia de fases cristalinas distintas a la del material ceramico PZT, dentro de esta region de
temperaturas. Esto parece indicar que el fésforo residual permanece adsorbido sobre la superficie
de las particulas de PZT, formando una fase superficial, de acuerdo con el método de dopado
empleado®. Sin embargo, la presencia de P,Os puede no ser detectada, bien por no estar
cristalizado o bien por estar cristalizado pero formando una capa que cubre las particulas del
material ceramico PZT. Puesto que la técnica de DRX recolecta datos de dispersiéon coherente
de muchos planos cristalinos, como los que existen en el interior de los granos, puede no ser
sensible al nimero limitado de planos cristalinos existentes en las fases localizadas sobre las
superficies de las particulas. En consecuencia, estas fases superficiales no serian detectadas por
DRX. Por otro lado, la linea base del ATD empieza a disminuir a partir de 550°C, indicando un
proceso continuo de consumo de energia. Esta temperatura es cercana a la temperatura de
fusién del P,0s, 580°-585°C*. Este aspecto podria reflejar la formacion de una fase reactiva sobre
la superficie de las particulas de PZT, que podria ser debida a la fusion del P,Os 0 a la reaccion
entre el P,0s y el PbO como permite suponer el hecho de que el diagrama de fases® del sistema
PbO-P,0s (Figura 5.3) refleje la presencia de liquidos de baja temperatura. A partir de 440°C (y
hasta 900°C) las variaciones de pérdida de peso son minimas (<0.4%).

En el intervalo de temperaturas entre 600°C a 900°C, el material PZTF5 y el material PZT
presentan pérdidas similares de peso (~0.19%), asociadas a pérdidas de PbO por volatilizacion.
Sin embargo, entre 440°C y 600°C el material PZTF presenta pérdidas de peso adicionales de
~0.17%, probablemente relacionadas con pérdidas de fésforo por volatilizacién, debido a la
cercania del punto de fusién del mismo.

6.3.2 Regién de alta temperatura (> 620°C)

En esta region del ATD-TG contintia el proceso de consumo de energia, probablemente
asociado a la presencia de una fase reactiva debida a la interaccién del fésforo con el PbO. La
curva de ATD muestra dos picos exotérmicos a 680°C y a 770°C atribuibles a la formacion de
nuevos compuestos. Los DRX (Figura 6.2) realizados sobre muestras en polvo de discos
sometidos a las temperaturas de 730°C/2h y 810°C/2h y a diferentes velocidades de enfriamiento
en cada caso, mostraron la presencia de nuevas fases cristalinas. Hasta 620°C se observé
exclusivamente la fase correspondiente al material ceramico PZT de partida. A 730°C (con
enfriamiento lento) se observé la presencia de la fase mayoritaria Pbs(PO,), (JCPDS # 25-1394)
sobre la matriz de PZT, junto con trazas de las fases Ph,(P,0,) (JCPDS # 27-0275), Pbg(PO.)s
(JCPDS #33-0768) y Pb,O(PQO,), (JCPDS #06-0403). A 810°C (con enfriamiento lento) se
observé la presencia de las mismas fases anteriores pero con un incremento importante de la
fase Pbg(PO,)s Yy la presencia de trazas de ZrO, monoclinica (JCPDS # 37-1413). La matriz de
PZT experimenta un ligero desplazamiento hacia la fase tetragonal. El fosfato de plomo®”’
Pb3(POy,),, es un material ferroelastico con simetria monoclinica por debajo de la temperatura de
transicion de 180°C, adquiriendo simetria romboédrica, Pbg(PO.)s, por encima de esta
temperatura. Por otro lado, el fosfato de plomo Ph4(P,Oy) tiene simetria monoclinica por debajo
de la temperatura de 256°C. Por encima de esta temperatura se transforma a la simetria
romboédrica. De acuerdo con el diagrama de fases del sistema® PbO-P,0s (Figura 5.3), las dos
fases Pb3(PO.), y Pby(P,Os) coexisten, ya sea con simetria monoclinica o con simetria
romboédrica, hasta la temperatura de 957°C, cuando aparece liquido. La presencia de los dos
picos exotérmicos a 680°C y a 770°C se pueden asociar a la cristalizacién de estos fosfatos de
plomo. Con el propédsito de identificar la presencia de las fases de alta temperatura de los
fosfatos de plomo, se realizé un enfriamiento rapido en nitrégeno liquido que permitiera congelar
las fases presentes a la temperatura correspondiente. De esta forma, a 810°C con enfriamiento



répido, se observé el incremento sustancial de los fosfatos de plomo Phg(PO,)s y Pb,O(PQOy), (ver
la linea en ~30° 20), y la disminucién significativa de las fases de baja temperatura Pb3(PO,), y
Pb,(P,Os). Este aspecto se debe a que las fases correspondientes de alta temperatura no
disponen del tiempo suficiente para transformarse en una mayor cantidad de fases de baja
temperatura. La formacién de los fosfatos de plomo deberia dejar un exceso de ZrO,, debido a la
disminucion de PbO de la estructura cristalina del material PZT, y produciria la reduccion local de
la relacion® Zr/Ti. En consecuencia, la formacion de fosfatos de plomo esta acompafiada de la
presencia de ZrO, monoclinica y de PZT de fase tetragonal, como se puede apreciar claramente
en la Figura 6.2, observandose una mayor separacion del doblete 100 y 001 (~22° 26), y del
doblete 200 y 002 (~44°-45° 26). Este incremento de PZT de fase tetragonal permite la relajacion
de una mayor cantidad de energia de transformacién desde la fase simétrica (cubica) a la fase de
menor simetria (tetragonal), a través del enfriamiento brusco de temperatura.

Por consiguiente, de acuerdo con los resultados anteriores, se propone que el fésforo, en
su equivalente de P,Os, de la capa superficial que cubre las particulas del material ceramico PZT,
interacciona con el PZT de acuerdo con la siguiente reaccion:

Pb(Zr0_53Ti0‘47)O3 + X'PzOs e y.Pb3(PO4)2 + (X-y). Pb4(P209) +
+ Pb1-axey(Zr0.53-ax4y Tlo.a7)Oz-12xs3y + [1]
+ (4x-y)e(ZrOz)

Con el fin de verificar estos procesos de reaccién se realizaron andlisis de MEB-EDS
sobre muestras de PZTF5 a 1100°C/2h y a 1200°C/2h (Figura 6.3). Estas micrografias muestran
la presencia de la fase Pbyg(PO,)s, cuya morfologia es la de prismas fracturados de varias decenas
de micras de largo y de aproximadamente 6 um de diametro. Ademas, se observa la presencia de
ZrO, y prismas cubicos de PZT < 2um. La presencia de grietas en los prismas de fosfato de
plomo indica que se han generado fuertes campos de tensiones durante la formacion de estas
grandes estructuras (Figura 6.3.A), impidiendo probablemente hasta cierto limite, adquirir una
configuracion de dominios ferroelasticos estables. Esto explicaria la reduccion de la fase de baja
temperatura observada por DRX, a medida que se incrementa la temperatura del tratamiento
térmico empleado. Mediante el andlisis EDS sobre los cristales de Pbyg(PO,)s se obtuvieron los
siguientes datos semicuantitativos: PbO ~83+0.5% y P,0s ~17+0.5%. Por otro lado, suponiendo la
presencia de este fosfato de plomo, los valores porcentuales teéricos para esta composicion son:
PbO 82.51% y P,0s 17.49%. Estas relaciones porcentuales se ajustan muy bien con las
obtenidas por microandlisis semi-cuantitativo, confirmando la presencia de dicho fosfato de
plomo. La presencia del fosfato de plomo Pb,O(PO,), no se observd mediante MEB, debido
probablemente a la pequefia cantidad existente de esta fase.

Los DRX de muestras sinterizadas a 1200°C/2h (enfriamiento lento) revelan la presencia
de Pbg(PO,)s, Pb,O(PQOy),, ZrO, monoclinica y PZT tetragonal (Figura 6.4). Los parametros de red
de la fase PZT de esta muestra (PZTF5 1200°C), son a=3.9700+0.0005 A, ¢=4.1297+0.0005 A y
la relacién de tetragonalidad c/a=1.040+0.001. Con los valores de estos parametros y utilizando
los datos de Shirane y col." se obtuvo una relacién de Zr/Tiz40/60 para esta fase de PZT,
correspondiendo a un material muy desplazado de la frontera morfotrépica de fase, hacia la
region tetragonal. La concentracién de ZrO, monoclinica precipitada en este material PZTF5, y
obtenida mediante el método de calibracion efectuado por DRX, corresponde a un valor de
1740.5%. Asumiendo que todo el PbO reacciona con el P,Os para formar los fosfatos ricos en
PbO, la ecuacion [1] se transforma en:

Pb(Zros3Tig47)O3+ xeP,0s —  (4x-0.17)ePby(PO,), +
+ (0.17-3x)e Pby(P,0y) + [2]
+ Pbog3(Zro.36 Ti0.47)Oz2.40 +
+0.17¢(ZrOy)



La composicion de esta fase de PZT tetragonal en el material PZTF5 1200°C es
(Pbog3(Zro 36 Tio.47)O2.49), presentando la misma razén Zr/Ti que Pb(Zr43Tios7)Os. Debido a que los
datos de Shirane y col." para la determinacién de la relacién Zr/Ti estan referidos al sistema
PbTiOs-PbZrOs puro, la presencia de modificadores de la red perovskita, en este caso Sr** y Nb*,
pueden justificar las discrepancias con los valores obtenidos experimentalmente. La presencia de
Sr** en sitios A de la red perovskita desplazan la frontera morfotrépica de fases hacia el lado
romboédrico®, debido a que este catién posee menor radio iénico (1.54 A) que el Pb* (1.63 A)™.
Por el contrario, el cation Nb*" no produce el desplazamiento de la frontera morfotropica, puesto
que su radio iénico (0.78 A) es comparable con el radio i6nico del Zr* (0.86 A) y del Ti** (0.75 A),
y, ademas, en la composicion formulada para el material PZT empleado en este trabajo, sustituye
tanto al Zr™ como al Ti**.

Pb;(PO,).

S v

Figura 6.3. Micrografias MEB de PZTF5 sinterizado a: (A) y (B) 1100°C/2h, (C) 1200°C/2h.



Cabe destacar aqui, que las cantidades de la fase Pby(P,O¢), tanto en simetria
monoclinica como romboédrica, determinadas mediante DRX, estan proximas a la region del
limite de error de deteccién del equipo. Este hecho implica una incertidumbre en conocer en qué
region del diagrama de fases del sistema PbO-P,0s (Figura 5.3) se estan produciendo las
reacciones: si en la regiéon de formacion de los compuestos Pb3(PO,), + Pbs(P,0y), 0 en la region
de los compuestos Pb3(PO,), + PbsP,O15, 0 en ambas. Con el fin de resolver esta dificultad, se
propusieron dos ecuaciones de reaccion, utilizando el valor de la fraccién de ZrO, precipitada
(17%) obtenido anteriormente:

m PZT
- ® Pby(PO,)s, Pb,O(PO,),
¢ 7rO,

PZTF5
1200°C/2h

20

Pb(Zro53Tio.47)O3 + XeP20s ——P»  yePb;(PO,), + ze Pby(P,0,) +
+ PD1.3y.42(Zr0.53.3y-42 T10.47) O3.0y-122 + [3]
+ (3y+42)e(Zr0,)

Pb(zr0_53Tio_47)O3 + X'PzOs —> y.Pb3(PO4)2 + Ze Pb5P4015 +
+ PD1.3y.5,(Zr0.53.3y-5, T10.47) O3.9y.15, + [4]
+ (3y+ 52)e(Zr0Oy)

Figura 6.4. DRX del material ceramico PZTF5 sinterizado a 1200°C/2h.

Puesto que el nimero de atomos de P debe ser el mismo en ambos miembros de las dos
ecuaciones, debe cumplirse las siguientes condiciones:
Primer Grupo (ec. [3]) Segundo Grupo (ec. [4])
y+z=x, y+2z=x,



3y+4z=c 3y+5z=c
donde c es la fraccién en peso de ZrO, precipitada, y obtenida anteriormente. Dejando estas dos
parejas de ecuaciones en funcion de la variable x y la constante c, se obtiene:
y=4x-c, y = 2c - 5,
z=c-3X z=3x-cC
Debido a que estas variables deben ser positivas, deben cumplirse las siguientes
desigualdades:

4x —c >0, 3x—-c>0,
c-3x>0 3c-5x>0
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Figura 6.5. Curvas de contraccion relativa y de velocidad de contraccién del material PZTF5.




Figura 6.6. Micrografias MEB del material ceramico PZTF5 sinterizado a: (A) 900°C/2h, (B)
1010°C/2h.

Resolviendo estas desigualdades se encuentra que la variable x debe satisfacer la

siguiente condicion:
cl4d <x<cl3 c/3 <x<2cl/5

Puesto que se ha determinado el valor de ¢ = 0.17, se obtiene que, para este valor de
fraccion en peso de ZrO, precipitada en el material PZTF5, la cantidad de P,Os que reacciona con
el material PZT, satisface las siguiente condiciones:

0.04 < x<0.06 0.06 < x < 0.07

Estas condiciones limitan la cantidad de fésforo dopado en el material PZT. Suponiendo
gue las cadenas organicas del ester fosfato fueron eliminadas a temperaturas anteriores, y que
todo el fésforo dosificado como ester fosfato queda como P,Os, la cantidad de fésforo residual
representa el 11.4% en moles de PZT. Por tanto, las condiciones restrictivas exigidas en ambos
grupos de reacciones, permiten la posibilidad de que ocurran ambas reacciones.

En la Figura 6.5 se muestran las curvas de contraccion relativa asi como de velocidad de
contraccion del material ceramico PZTF5. Se observa que a 218°C se produce una primera
contraccion del material asociada con la pérdida de la cadena organica del ester fosfato. Una
segunda contraccién a 607°C podria estar asociada a la fusién parcial del fésforo residual, en
correspondencia con el pequefio pico exotérmico observado en el ATD (Figura 6.1), en las
proximidades de esta temperatura. A 785°C se observa una pequefia variacion en la velocidad de
contraccion, probablemente relacionada con la formacién de la fase Pbg(PQO,)s, €n acuerdo con el
resultado del ATD (Figura 6.1). A 989°C ocurre una contraccién muy grande, ~10%, con una gran
velocidad de contraccién, atribuible a un mecanismo de sinterizacién reactiva. Con el propésito de
averiguar dicho mecanismo de sinterizaciéon se observé mediante MEB muestras sinterizadas a
900°C y a 1010°C (antes y después del proceso de contraccion) y enfriadas rapidamente en aire.

En la Figura 6.6 se observa, que a 900°C se ha producido un acercamiento de las
particulas del polvo ceramico y el comienzo de la aparicion localizada de cuellos de sinterizacion.
Sin embargo, a 1010°C se observa la formacién de grandes prismas fracturados,
correspondientes a la fase Pbg(PO,)s, por analogia con los resultados mostrados anteriormente
en la Figura 6.3. No se detecta la presencia de fase liquida en ambas muestras. Por tanto, la gran
contraccion mostrada en los resultados de la dilatometria de la Figura 6.5, esta asociada con la
formacion de grandes estructuras prismaticas, constituidas por las fases Phg(PO4)s y PbsO(POy,)..

En el intervalo de temperatura entre 1000°C y 1100°C no se observa una contraccién
significativa del material PZTF5. Sin embargo, a partir de 1100°C el material vuelve a contraer en
~4% hasta la temperatura de 1250°C. La contraccién varia muy rapidamente en un intervalo
estrecho de temperaturas (1200° - 1250°C), alcanzandose la maxima velocidad de contracciéon a
1246°C. Este resultado es atribuible a la fusién de los compuestos fosfatados ricos en PbO, que a
estas temperaturas forman un liquido (Figura 5.3).

Los resultados de los ensayos de Microscopia de Calefacciéon, mostrados en la Figura
6.7, estan de acuerdo con los obtenidos mediante dilatometria. A la temperatura de 980°C se
observa una contraccién muy grande de la muestra (~16%) con respecto a su tamafio inicial
(200°C), en correspondencia con la gran contraccién observada mediante dilatometria (Figura
6.5), en el intervalo de temperaturas de 900°C-1010°C. Ademas, se observa claramente a esta
temperatura, que el perfil de la muestra mantiene sus contornos iniciales, con presencia de
bordes rectos y rugosidades. A 1080°C se observa una contraccion adicional (~10%), aunque en
un valor inferior al anterior. En este caso, el perfil de la muestra, es muy similar al caso anterior,
aunque los bordes estan ligeramente redondeados. Esta temperatura es proxima a la temperatura
correspondiente al punto de maxima sinterizacién™". Estos resultados indican, que en el intervalo
de temperaturas entre 900°C-1010°C se produce una sinterizacién en estado sélido, aunque
asistida probablemente por yequeﬁas cantidades de una fase liquida muy localizada, dada la
cercania del punto eutéctico” (Figura 5.3), 957°C. Este intervalo de temperaturas coincide con el



correspondiente a la etapa intermedia del proceso de sinterizacién en el material PZT y en el
PZTF (ver seccion 5.3.2).

En consecuencia, la presencia de una fase liquida, dentro del sistema PbO-P,0s (Figura
5.3), puede facilitar el transporte de masa volumétrico y la eliminacién de la porosidad, mejorando
la densificacion, durante la etapa intermedia de sinterizacion del material PZTF. A la temperatura
de 1200°C la contraccién es practicamente insignificante, pero con los bordes ligeramente mas
redondeados. Esta temperatura corresponde al inicio del reblandecimiento™. A partir de 1220°C
se empieza a observar un nuevo incremento de la contraccion de la muestra al mismo tiempo que
los bordes de la misma se vuelven mas redondeados.




Figura 6.7. Ensayos de Microscopia de Calefaccion: (A) Temperatura ambiente, (B) 980°C, (C)
1080°C, (D) 1200°C, (E) 1220°C, (F) 1240°C, (G) 1300°C, (H) 1500°C.

Figura 6.8. Micrografias MEB del material PZTF5 sinterizado a 1500°C, (A) muestra final, (B) y (C)
sustrato.

Este resultado esta en acuerdo con el ensayo dilatométrico (Figura 6.5) que muestra una
contraccion en el intervalo de temperaturas de 1200°C-1250°C. Desde 1240°C a 1500°C se
observa la evolucion de la fusién del material, que se corresponde con la fusién de los fosfatos de
plomo, segun el diagrama de fases del sistema PbO-P,Os (Figura 5.3).

En la Figura 6.8 se muestran las micrografias MEB del material PZTF5 empleado en los
ensayos de Microscopia de Calefaccion. Se aprecia que la muestra es porosa (Figura 6.8.A),
debido a la gran cantidad de liquido, constituido por los fosfatos de plomo, que se derramaron
hacia la parte inferior de la muestra. En la Figura 6.8.B y 6.8.C se observa esta fase liquida en
interaccion con el sustrato de alimina.



En la Figura 6.9 se observan nuevos ensayos de Microscopia de Calefaccion, con el fin
de estudiar la evolucion del proceso de fusion de la muestra de PZTF5 con el tiempo, a una
temperatura préoxima al punto de reblandecimiento del material. En la Figura 6.9.A se observa el
inicio del reblandecimiento a 1200°C, aprecidndose los bordes de la muestra claramente
redondeados. A continuacion, a 1220°C (tiempo=0 min) la muestra presenta una ligera
contraccion pero con los bordes mas curvados. A 1220°C (tiempo=15 min), la contraccién de la
muestra es muy significativa. Para los siguientes intervalos de tiempo de 15 minutos, y a esta
temperatura, la contraccion es menor y progresa mas lentamente.
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Figura 6.9. Ensayos de Microscopia de Calefaccion: (A) 1200°C. Ts=1220°C, (B) 0 min, (C) 15
min, (D) 30 min, (E) 45 min, (F) 60 min.

Andlisis de MEB-EDS sobre muestras de PZTF5 sinterizadas a 1220°C/1h (Figura 6.10)
dieron como resultado la presencia de estructuras prismaticas de PZT (simetria tetragonal) y
estructuras piramidales de ZrO, monoclinica. Sin embargo, no se detectd presencia de fosfatos
de plomo, debido probablemente a que éstos forman parte del liquido derramado desde la
muestra hacia el sustrato.

Esta secuencia de reacciones representa un papel fundamental durante el proceso de
sinterizacion del material ceramico PZT modificado superficialmente con fosforo'. La presencia
del fosforo adsorbido sobre la superficie de las particulas del polvo cerdmico PZT produce
enriquecimiento de Pb* en la superficie de las mismas, a medida que aumenta la temperatura.



Esta capa superficial es la responsable de impedir el transporte de masa entre las particulas
adyacentes, inhibiendo el crecimiento de grano y favoreciendo la coalescencia y eliminacién de
poros™, durante las etapas iniciales de la sinterizacién. Ademas, como consecuencia de la
formacion de la capa superficial rica en PbO, se evita su volatilizacion, reduciendo las pérdidas de
peso de estos materiales ceramicos. A temperaturas elevadas (>1200°C), se pierde el control
microestructural del material PZTF debido a la fusién de los fosfatos de plomo.

Figura 6.10. Micrografia MEB del material PZTF5 sinterizado a 1220°C/1h.
6.4 CONCLUSIONES

El dopado superficial de PZT con ester fosfato produce una capa amorfa de fdsforo
residual adsorbida sobre la superficie de las particulas del material PZT. Por encima de la
temperatura tedrica de fusion del P,Os, esta capa adsorbida empieza a reaccionar con su entorno
formando compuestos ricos en Pb. Segun el diagrama de fases del sistema® PbO- P,Os, deberia
en principio formarse una fase liquida rica en P,Os, sin embargo, su reaccién con PbO impide la
formacion de grandes cantidades de liquido. Por encima de 680°C una cierta cantidad de
Pb3(PO,), empieza a formarse, desplazando al sistema PZT hacia la region rica en TiO,, y
precipitandose ZrO, monoclinica.
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Capitulo 7

Propiedades de
Materiales Ceramicos PZT

con control microestructural



7.1 INTRODUCCION

En este capitulo se comparan las propiedades de los materiales ceramicos PZT y PZTF
asi como su comportamiento como actuador. Para ello, se utilizaron discos de los materiales
cerdmicos PZT y PZTF, obtenidos anteriormente. Las muestras del material PZT sinterizadas a
1050°C, no se consideraron en la caracterizacion de sus propiedades, debido a su baja
densificacion (<90%), que podria ocultar los mecanismos subyacentes a las propiedades de estos
materiales.

La preparacion de los discos para su caracterizacion y la determinacién de sus
propiedades mediante las técnicas utilizadas en este trabajo, se describieron en el tercer capitulo.

7.2 RESULTADOS
7.2.1 Propiedades Eléctricas

La constante dieléctrica y pérdidas dieléctricas, antes del proceso de polarizacion, se
muestran en la Figura 7.1, en funcion de la temperatura de sinterizacion.
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Figura 7.1. Curvas de constante dieléctrica y pérdidas dieléctricas a 1 kHz de los materiales
ceramicos PZT y PZTF en funcion de la temperatura de sinterizacién, anterior al proceso de
polarizacion.

Se observa una estrecha correlacion entre los valores de la constante dieléctrica y la
densificacion de ambos materiales (ver Figura 5.1). La constante dieléctrica en el material PZTF
permanece aproximadamente constante en el intervalo de temperaturas de 1100°C a 1250°C. A
1050°C presenta un valor menor en correspondencia con su menor densidad. La curva de los
valores de constante dieléctrica del material PZT esta desplazada hacia temperaturas mas
elevadas, aproximadamente en 50°C, con respecto a la curva de la constante dieléctrica
correspondiente a la del material PZTF.
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Figura 7.2. Curvas de constante dieléctrica y pérdidas dieléctricas a 1 kHz de los materiales PZT
y PZTF, después del proceso de polarizacion, en funcion de la temperatura de sinterizacion.
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Figura 7.3. Constante dieléctrica a 1 kHz en funcion de la temperatura de la muestra y de su
temperatura de sinterizacién para los materiales (A) PZT, (B) PZTF.

Este comportamiento del

material

PZT se corresponde,

asi

mismo,

con su

comportamiento en densificacion. No obstante, los valores de constante dieléctrica de los dos
materiales PZT y PZTF son similares.
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Figura 7.4. Constante dieléctrica maxima a 1 kHz, correspondiente a la temperatura de transicion
de fase, en funcién de la temperatura de sinterizacion, para los materiales PZT y PZTF.
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Figura 7.5. Temperatura de Curie y constante de Curie en funcién de la temperatura de
sintrizacion para los materiales ceramicos PZT y PZTF.



Las pérdidas dieléctricas en ambos materiales disminuyen monétonamente con la
temperatura de sinterizacion, observandose valores ligeramente inferiores en el material PZTF a
partir de la temperatura de méaxima densificacion. Los valores de constante dieléctrica y pérdidas
dieléctricas del material PZT son ligeramente superiores a los del material PZT-PIB (Figura 4.23 y
Figura 4.24), lo que refleja la mayor homogeneizacion del material PZT por efectos del turbinado.

Los valores de constante dieléctrica y pérdidas dieléctricas de los materiales PZT y PZTF,
después del proceso de polarizacién, se muestran en la Figura 7.2, en funcién de la temperatura
de sinterizacién. La constante dieléctrica se incrementa con el proceso de polarizacion en ambos
materiales, siendo este incremento mas acusado para temperaturas de sinterizacion mayores.
Los valores de constante dieléctrica aumentan como resultado de la orientacién de los dominios
ferroeléctricos mediante el proceso de polarizacion. Las pérdidas dieléctricas disminuyen tras el
proceso de polarizaciéon y muestran una ligera tendencia a disminuir con la temperatura de
sinterizacion. La constante dieléctrica en ambos materiales presenta un minimo relativo a la
temperatura de 1200°C. El material PZTF presenta valores mas elevados de la constante
dieléctrica (~8%) que el material PZT, en el intervalo de temperaturas de 1050°C a 1150°C. Las
pérdidas dieléctricas en el material PZTF son significativamente inferiores a las del material PZT,
en ~21% a 1150°C, en comparacion con las pérdidas antes del proceso de polarizacion, de ~5% a
1150°C (Figura 7.1). Las curvas de trazos representan los valores calculados de la constante
dieléctrica del material, de acuerdo con el modelo de cubos' de un material “composite” de
conectividad 3-0, PZT y poros aislados y cerrados. Estas curvas calculadas muestran el
incremento de la constante dieléctrica para materiales libres de poros. Sin embargo, reflejan la
existencia de otros mecanismos que provocan variaciones de este parametro.

En la Figura 7.3 se representan los valores de la constante dieléctrica a 1 kHz, en funcion
de la temperatura, para los materiales ceramicos PZT y PZTF sinterizados a diferentes
temperaturas. Se observa en ambos materiales cerdmicos el incremento de la constante
dieléctrica méaxima con la temperatura de sinterizacion, hasta alcanzar un maximo en 1200°C. A
1250°C el valor de la constante dieléctrica maxima en ambos materiales experimenta una
disminucién. Estos resultados se aprecian mas claramente en la Figura 7.4, siendo esta variacion
mas acusada en el material PZT.

En la Figura 7.5 se muestra la temperatura de Curie y la constante de Curie en funcion de
la temperatura de sinterizacién, para los dos materiales ceramicos PZT y PZTF. La temperatura
de Curie y la constante de Curie presentan un comportamiento similar en ambos materiales, con
una disminucién acusada a 1200°C. Este comportamiento es también analogo al mostrado por la
constante dieléctrica Ks' (Figura 7.2), en el mismo intervalo de temperatura.

La disminucion de la temperatura de Curie en PZT, al aumentar la temperatura de
sinterizacion en el intervalo de 1100°C a 1200°C, es consistente con la observada por Okazaki y
Nagata® para Pb(Zros1, Tio0)Os dopado con 1% en peso de MnO,. La temperatura de Curie en el
material PZTF se incrementa en el intervalo de 1050°C a 1100°C. En ambos materiales
ceramicos, la constante de Curie se incrementa con la temperatura de sinterizacién, en el
intervalo de 1050°C a 1100°C, observandose un desplazamiento de la curva en el material PZT
hacia la region mas alta de temperaturas, en aproximadamente 50°C.

Los arcos de impedancia determinados a 650°C, de los materiales PZT y PZTF
sinterizados a distintas temperaturas, se muestran en la Figura 7.6. Los arcos de impedancia a
dicha temperatura presentan contribucion exclusivamente del interior de grano. Los valores de
conductividad a.c. del interior de grano, de los materiales PZT y PZTF en funcion de la
temperatura de medida y de las temperaturas de sinterizacion de las muestras, se grafican en la
Figura 7.7. La Figura 7.8 resume los valores de conductividad medidos a 650°C y las energias de
activacion calculadas a partir de las medidas a diferentes temperaturas.

La conductividad del interior de grano a 650°C en ambos materiales, disminuye con la
temperatura de sinterizacion, excepto para la temperatura de 1100°C en PZT. Esta disminucion
es mas acusada en el intervalo de temperaturas de 1150°C a 1200°C. El material PZTF presenta
valores significativamente mayores de conductividad del interior de grano que el material PZT. La
energia de activacion aumenta con la temperatura de sinterizacion. En el material PZTF se



observa una transicién entre dos
aproximadamente constante.

regiones en

las que la energia de activacion es

Figura 7.6. Arcos de impedancia correspondientes a los materiales PZT y PZTF a la temperatura
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Se ha estudiado el comportamiento ferroeléctrico mediante la determinacion de la
polarizacién del material bajo el efecto del campo eléctrico (Figura 7.9). Los valores de
polarizacién remanente y campo coercitivo en funcién de la temperatura de sinterizacion se
representan en la Figura 7.10. La polarizacion remanente del material PZT se incrementa con la
temperatura de sinterizacion hasta alcanzar un maximo a 1200°C. Por el contrario, el material
PZTF exhibe dos regiones en las que la polarizacién remanente tiene valores aproximadamente
constantes, separadas por una region de transicion entre las temperaturas de 1150°C a 1200°C.

El campo coercitivo del material PZT presenta dos tendencias diferentes. Hasta 1150°C
tiende a disminuir con la temperatura de sinterizacion y luego se incrementa. En el material PZTF
el campo coercitivo tiende a disminuir con el incremento de la temperatura de sinterizacion. El
material PZT presenta valores de campo coercitivo mayores.
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Figura 7.7. Conductividad a.c. del interior de grano de los materiales PZT y PZTF en funcién de
la temperatura de las muestras y de la temperatura de sinterizacion.
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Figura 7.10. Polarizaciéon remanente y campo coercitivo en funcion de la temperatura de
sinterizacion de los materiales ceramicos PZT y PZTF sin polarizar.

7.2.2 Propiedades Piezoeléctricas

Los factores de acoplamiento electromecénico en los modos planar y transversal, de los
materiales ceramicos PZT y PZTF, se muestran en la Figura 7.11.
Figura 7.11. Factores de acoplamiento electromecanico en modo planar y en modo transversal en
funcién de la temperatura de sinterizacion de los materiales PZT y PZTF.
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Figura 7.15. Coeficiente de Poisson en funcion de la temperatura de sinterizacion de los
materiales PZT y PZTF.

Figura 7.16. Constantes de frecuencia en modo planar y transversal en funcién de la temperatura
de sinterizacion de los materiales PZT y PZTF.

Los factores de acoplamiento en modo planar, k, y ks, presentan valores similares y
aproximadamente constantes, para ambos materiales ceramicos en todo el intervalo de
temperaturas en estudio. Las curvas de trazos representan los valores calculados de k, y ks a
partir del modelo de cubos', para materiales sin presencia de porosidad. Se observa, que al
eliminar la deficiencia en la densificacion, los valores de acoplamiento electromecénico en modo
planar se incrementan y permanecen aproximadamente constantes en el intervalo de
temperaturas estudiado. El factor de acoplamiento electromecénico en modo transversal, k;,
presenta fluctuaciones, siendo méas acusadas en el material PZT, relacionadas con la sensibilidad
de la medida a la rugosidad de la muestra, constancia en espesor, homogeneidad del electrodo,
falta de plano-paralelismo, las cuales alcanzan una magnitud significativa frente al espesor de los
discos (~1mm). El factor de acoplamiento k; en el material PZTF presenta una tendencia a la
disminucioén con la temperatura de sinterizacion.

Los valores de los factores de acoplamiento electromecanico del material PZT son
ligeramente superiores a los del material PZT-PIB (Figuras 4.25 y 4.26).

Los valores de las constantes piezoeléctricas ds3 y d3; para PZT y PZTF se muestran en
la Figura 7.12. Estas constantes piezoeléctricas presentan un habito similar al de la densificacién
correspondiente a ambos materiales (Figura 5.2). Los valores de estos parametros piezoeléctricos
son aproximadamente constantes en el intervalo de temperaturas en estudio. Las curvas de
trazos representan los valores calculados mediante el modelo de cubos. Los valores de las
constantes piezoeléctricas del material PZT son ligeramente superiores a las del material PZT-
PIB (Figura 4.27).
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Figura 7.17. Factores de calidad mecéanicos en modo planar y transversal en funciéon de la
temperatura de sinterizacion de los materiales PZT y PZTF.

Las constantes de complianza elastica y rigidez elastica en modo radial, en funcién de la
temperatura de sinterizacion, se representan en la Figura 7.13 y Figura 7.14, respectivamente.
Las curvas de trazos representan los valores calculados segin el modelo de cubos para
porosidad nula. Las constantes de complianza elastica en modo planar presentan un
comportamiento similar para ambos materiales, observandose un ligero incremento con la
temperatura de sinterizacion. Este comportamiento se observa mas claramente en las curvas de
trazos. La rigidez elastica en modo planar, c5i;, presenta valores similares en ambos materiales, y
aproximadamente constantes en todo el intervalo de temperaturas de sinterizacién en estudio.
Por otro lado, las constantes c"3; en ambos materiales, se incrementan con la temperatura de
sinterizacion hasta 1150°C, disminuyendo a 1200°C. Los valores de esta constante elastica son
similares en valores y habito de las curvas para ambos materiales.

El coeficiente de Poisson de ambos materiales, en modo planar, se muestra en la Figura
7.15. Se aprecia un ligero incremento de este parametro con la temperatura de sinterizacion. Los
valores de este parametro son muy similares en ambos materiales.

Las constantes de frecuencia en modo planar, Ny, y en modo de espesor, N;, para los dos
materiales PZT y PZTF, se representan en funcién de la temperatura de sinterizacién, en la
Figura 7.16. Ambos materiales presentan valores muy similares de la constante de frecuencia N,
en todo el intervalo de temperaturas en estudio. EI comportamiento de la constante de frecuencia
N es similar al de la constante de rigidez elastica cFa, para ambos materiales. El factor de calidad
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carga hasta 100 MPa y descarga hasta 0 MPa. El esfuerzo se aplicé en la direccién paralela a la
direccion de la polarizacién del material.

Figura 7.18. Esfuerzo en funcién de la (A) deformacién, (B) despolarizacién, en dos ciclos de
carga y descarga, del material PZT sinterizado a 1100°C/2h.

En esta figura se sefialan los puntos de referencia para la determinacion de las
deformacion y despolarizacién maxima y remanente de los materiales ceramicos en estudio. La
deformacion maxima, Sma, Se determind como la diferencia entre la deformacion maxima en el
primer ciclo, S'max Y la deformacién inicial en el mismo ciclo, S*. La deformacién remanente, S,
se determiné como la diferencia entre la deformacién final en el segundo ciclo, S%, y la
deformacion inicial en el primer ciclo, S%. Analogamente se determinaron las despolarizaciones
maxima y remanente. Estos pardmetros se expresan matematicamente a continuacion:

Smax = Slmax' Sli 3 [l]
S =8%-84, [2]
APax = AP oy - APY; [3]
AP, = AP% - APY; | [4]

En la Figura 7.19 se muestran los valores de deformacién maxima y deformacion

remanente en funcién del esfuerzo aplicado para los materiales ceramicos PZT y PZTF
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relacionados con diferentes temperaturas de sinterizacion. Se observa un habito similar en los
materiales, independientemente de la temperatura de sinterizacion, tanto para la deformacion
maxima como para la deformacién remanente. En el caso de la deformacién maxima se observa
una disminucion con la carga hasta ~200 MPa, incrementando luego con el aumento de la misma.
Este comportamiento se debe a la conmutacién de dominios de 90°, orientados en la direccién de

Depolarizacion, AP (%)

polarizacién. A partir del minimo, la deformacién maxima sigue de forma lineal al esfuerzo,
debido al incremento de la deformacion ferroeléctrica-ferroelastica asociada a los dominios de 90°
conmutados. El material PZTF presenta valores de deformacién méaxima ligeramente superiores,
con respecto al material PZT. A partir de 350 MPa el material PZTF incrementa bruscamente su
deformacion maxima alcanzando su punto de ruptura a cargas inferiores al material PZT.

Figura 7.19. Curvas de (A) deformaciéon maxima, (B) deformacién remanente, en funcién
del esfuerzo aplicado y de la temperatura de sinterizacién de los materiales PZT y PZTF.



La deformacién remanente disminuye con el incremento de la carga en ambos materiales.
Esta reduccién es muy acusada hasta 200 MPa. A partir de este punto, la deformacién remanente
disminuye de manera aproximadamente constante, debido a la ausencia de conmutacién de
dominios. Se observa un incremento de la deformacién remanente, a 300 MPa para PZTF, y a
400 MPa para el material PZT sinterizado a 1250°C, indicando la aparicion de microgrietas previa
a la fractura del material.

En la Figura 7.20 se recogen los valores de despolarizacion maxima y despolarizacién
remanente, para ambos materiales ceramicos PZT y PZTF, en funcién del esfuerzo aplicado y de
la temperatura de sinterizacién. Los dos materiales ceramicos muestran un habito similar, la
reduccién de estos dos parametros con el aumento del esfuerzo aplicado, debido a la pérdida de
polarizacién con la conmutacion de dominios de 90° que se recuperan cada vez menos. Se
observa que la despolarizacion maxima es siempre mayor que la despolarizacién remanente,
debido a la recuperacion de cierto nimero de dominios hacia su posicién inicial, durante el
proceso de descarga.
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Figura 7.20. Curvas de (A) despolarizacion méaxima, (B) despolarizacion remanente, en funcién
del esfuerzo aplicado y de la temperatura de sinterizacién de los materiales ceramicos PZT y
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Figura 7.21. Curvas de (A) deformacion méaxima, (B) deformacién remanente, para el material
PZTF sinterizado a 1150°C, en funcién del esfuerzo aplicado, de la direccién del esfuerzo
aplicado y del estado de polarizacion.

Con el propésito de contrastar las diferencias resultantes de la aplicaciéon de carga
mecéanica sobre muestras polarizadas y despolarizadas, asi como el efecto de la direccion de
aplicacién de la carga, se muestran los resultados de estos ensayos mecanicos en la Figura 7.21.
Se observa el comportamiento no lineal de la deformacién méaxima, para la muestra polarizada en
direccion paralela a la aplicaciéon del esfuerzo mecéanico. En contraste, las muestras sin polarizar y
polarizada perpendicularmente a la direccién del esfuerzo aplicado, presentan un comportamiento
aproximadamente lineal, con un cambio de pendiente. Esta situacion indica el ligero incremento
de dominios conmutados en la direccion perpendicular al esfuerzo, y luego, el aumento de la
deformacion de los dominios orientados en esta direccion. Por otro lado, la polarizacién provoca
una mayor deformacién méaxima, debido a la presencia de dominios orientados. Entre las
muestras polarizadas, aquellas con la direccion del esfuerzo aplicado en la direccion de la
polarizacién presentan mayor deformacién maxima, como resultado de la presencia de un nimero
elevado de dominios inicialmente orientados paralelamente a la direccién del esfuerzo, y que son
conmutados en la direccién perpendicular, aumentando la deformacion del material. En la Figura
7.21.b se observa que la deformacién remanente del material polarizado perpendicularmente a la
direcciéon del esfuerzo aplicado es significativamente inferior a la del material polarizado en
direccion paralela al mismo, presentando ambas curvas un comportamiento similar, de reduccion
de este parametro con el aumento de la carga mecanica. La disminucion de los valores de
deformacion remanente en estos dos materiales polarizados, con respecto a la deformaciéon
méaxima, refleja la recuperacion de parte de los dominios de 90° durante el proceso de descarga.
El material sin polarizar presenta valores de deformacién remanente iguales a los de deformacion
maéaxima, debido a que no hay recuperacién de dominios durante la descarga. Los valores de
deformacion maxima y despolarizacion maxima obtenidos para los materiales PZT y PZTF, son
comparables a los reportados en la literatura®™.

7.2.4 Comportamiento Dindmico: Actuacion Electromecéanica



30

Los valores de cgntracciéon radial y desplazamiento en espesor de estos materiales
ceramicos en estudio, expresados en porcentajes, en funcion de la temperaturg de sinterizacion, y
para un campo eléctriczbaplicado de 1 kV/mm, se muestran ep la Figura 7.22.

Figura 7.22. Contraccion fadial y desplazamiento transver. cion dg la temperatura de
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Figura 7.24. Constantes piezoeléctricas en modo planar obtenidas en modo resonante y en
funcién dinamica de bajo campo y efectiva, de los materiales PZT y PZTF.

Se observa en ambos materiales una tendencia a incrementar el valor del desplazamiento
con la temperatura de sinterizacién, aunque a 1200°C experimentan una ligera reduccién con
respecto a la linea de tendencia. Este comportamiento es menos evidente en el desplazamiento
en modo de espesor, debido a la magnitud del error presente en las medidas, resultante de las
limitaciones propias del equipo. La histéresis en modo radial, representada en la Figura 7.23,
refleja el mismo comportamiento observado para el desplazamiento. Este parametro se
incrementa con la temperatura de sinterizacion en ambos materiales. La histéresis en modo de
espesor presenta valores con errores de una magnitud muy considerable, que pueden ocultar el
comportamiento observado en modo radial.

La Figura 7.24 muestra la constante piezoeléctrica en modo radial, ds;' determinada a
partir de la curva de desplazamiento en funcién del campo eléctrico, para un campo eléctrico bajo
(<0.2 kV/mm) con el fin de simular un comportamiento cuasiestatico. Este parametro asi
determinado, presenta un comportamiento similar al correspondiente parametro ds; medido en
modo resonante (Figura 7.12). Los valores de ds;’ son ligeramente superiores a los de ds; debido
a la contribucion de los dominios en presencia de un campo eléctrico. En la Figura 7.24 también
se muestran los valores de la constante piezoeléctrica efectiva en modo radial, dy*®. La
constante piezoeléctrica efectiva en modo radial, ds*™°, muestra un comportamiento similar al de
las respectivas constantes piezoeléctricas en modo resonante y dindmico de bajo campo, da; y
ds'. Los valores de estos parametros guardan el siguiente orden en magnitud: ds;*®° > ds;’ > day,
debido al incremento de la actividad piezoeléctrica, al aumentar el nimero de dominios
conmutados.

7.3 CORRELACION ENTRE LAS PROPIEDADES

Es conocida la fuerte contribucién de los mecanismos extrinsicos a las propiedades
dieléctricas y piezoeléctricas de los materiales ceramicos ferroeléctricos®’. Las contribuciones
intrinsicas estan relacionadas con la estructura cristalina ferroeléctrica. Las contribuciones
extrinsicas dependen de las caracteristicas microestructurales. En los materiales ceramicos PZT
blandos, como es el caso de los materiales en esta memoria, las paredes de dominio son muy
moviles, dando como resultado constantes dieléctricas y piezoeléctricas elevadas, y campos
coercitivos bajos®.

La microestructura puede modificar la dindmica de las paredes de dominio. Se han
propuesto varios mecanismos’ para explicar esta influencia:

(1) El efecto de la pared de dominios: los defectos de la red difunden a las paredes de

dominio y las anclan o fijan a su posicion.

(2) El efecto de la frontera de grano: debido a la distribucién estadistica de las
orientaciones de los granos individuales, se producen discontinuidades de Ps en las
fronteras de grano. Estas discontinuidades se compensan mediante la acumulacién
de cargas que anclan la estructura de paredes de dominios.

Por otro lado, estos efectos estan relacionados con las pérdidas dieléctricas. Las pérdidas
dieléctricas en ceramicas ferroeléctricas pueden atribuirse a cuatro contribuciones importantes®:
(a) pérdidas debidas a las paredes de dominios; (b) pérdidas microestructurales que aparecen del
estado policristalino de la ceramica; (c) pérdidas de la red fundamental, las cuales estan
presentes aln en un monocristal de la misma composicién y libre de dominios, y que proceden,
por ejemplo, del comportamiento anarmoénico de la red o de la presencia de defectos puntuales;
(d) pérdidas debido a la conductividad 6hmica. Usualmente, la contribucion del movimiento de las
paredes de dominio excede a las otra tres, en una cantidad apreciable.

Las propiedades dieléctricas y piezoeléctricas obtenidas en la seccion anterior, para
ambos materiales PZT y PZTF, mostraron una fuerte dependencia con la densificaciéon y con sus
caracteristicas microestructurales. Los efectos microestructurales (densificacion, fronteras de
grano, distribucién de poros, etc.), resultado del método de procesamiento empleado, podrian



encubrir los efectos relacionados con el tamafio de los granos ferroeléctricos, en estos materiales
ceramicos™.

La correlacion entre la constante dieléctrica y la densificacion del material ceramico, se
corresponde con el modelo de cubos de un material “composite” de conectividad 3-0, (siendo la
matriz volumétrica el material PZT, y la fase aislada la porosidad cerrada) que predice una
disminucion de la constante dieléctrica con el aumento de la porosidad™"". Este hecho se refleja
en los calculos de las curvas de trazos de la Figura 7.2, que producen un aumento de los valores
de la constante dieléctrica al eliminar el efecto de la porosidad cerrada. El incremento de la
constante dieléctrica con la temperatura de sinterizacién, en estos materiales ceramicos, puede
atribuirse en parte al aumento de la homogeneizacién composicional producida por la mayor
difusion atémica, optimizada por la presencia de vacantes de plomo, durante el proceso de
sinterizacion. Este aumento de la homogeneidad composicional, junto con la reduccién de la
porosidad con la temperatura de sinterizacién, contribuyen al mismo tiempo, a disminuir las
pérdidas dieléctricas de los mismos. Cabe destacar, que la porosidad, considerada como una
fase secundaria no afecta los valores de las pérdidas dieléctricas, de acuerdo con el modelo de
cubos”.

El incremento de la temperatura de sinterizacién produce el aumento del tamafio de
grano, y por tanto, del tamafio de dominio’®*?, dando lugar a una disminucién de la densidad de
dominios. Esta situacién implica un menor nimero de paredes de dominio en movimiento, y en
consecuencia, menor friccién mecanica®, con un gasto energético menor para su movimiento. La
disminucion de las pérdidas dieléctricas con la temperatura de sinterizacion, observada en ambos
materiales ceramicos, se puede atribuir, por tanto, a la reduccién de la densidad de dominios. Por
otro lado, el incremento del tamafio de dominio con la temperatura de sinterizacion contribuye
también al aumento de la constante dieléctrica, en la medida que aumenta el nimero de celdas
unidad polarizables, incrementandose la actividad dieléctrica™. El grado de polarizabilidad de
estas celdas unidad esta relacionado con la presencia del catin Nb®* en estos materiales
ceramicos, que da lugar a una disminucion del campo coercitivo, facilitando la orientacion de las
paredes de dominio®. El incremento de la concentracion de vacantes de plomo con la temperatura
de sinterizacion, facilita el movimiento de las paredes de dominio®, incrementando también la
constante dieléctrica.

Los valores ligeramente superiores de constante dieléctrica y ligeramente inferiores de
pérdidas dieléctricas del material PZTF con respecto al material PZT, se atribuyen a una mejor
homogeneidad composicional subyacente en el mecanismo de inhibicién del crecimiento de grano
(Figura 5.13) debido a la presencia del fésforo en este material.

El incremento de la constante dieléctrica maxima, &ma, con la temperatura de
sinterizacion, observado en la Figura 7.4, se explica por los tres mecanismos indicados para
explicar el incremento de la constante dieléctrica con la temperatura de sinterizacion. Esto es, el
incremento de vacantes de plomo con la temperatura de sinterizacion aumenta la movilidad de la
pared de dominios®, y, por tanto, la constante dieléctrica maxima. Cabe destacar, que la movilidad
de las paredes de dominios es un proceso térmicamente activado”?, y, por tanto, dependiente de
la temperatura de medida, la cual en este caso corresponde a la temperatura de transicién (360-
380°C). El incremento del tamafio de grano con la temperatura de sinterizacién da lugar a
tamafios de dominios mayores, que aportan con un mayor nimero de celdas cristalinas a la
polarizaciéon dieléctrica. Ademas, los procesos de conduccion electronica existentes a la
temperatura de Curie, incrementan los valores de constante dieléctrica maxima. Estos aspectos
explican los elevados valores de constante dieléctrica méaxima con respecto a la constante
dieléctrica Ks' (Figura 7.2), medida a la temperatura ambiente. La disminucién de la constante
dieléctrica maxima a la temperatura de sinterizacién de 1250°C, en ambos materiales, se asocia a
los procesos de descomposicion de estos materiales discutidos en la seccion 4.3.3 (Figura 4.18 y
Figura 5.2).

El material PZTF presenta valores de constante dieléctrica maxima mas uniformes que el
material PZT en correspondencia con la mayor uniformidad de tamafios de dominios, resultado de
la mayor homogeneidad del tamafio de grano (Figura 5.13).



La disminucién de la temperatura de Curie con la temperatura de sinterizacién en los
materiales PZT y PZTF puede atribuirse a varios mecanismos. El aumento de la temperatura de
sinterizacion incrementa las vacantes de plomo, provocando una disminucién del tamafio de la
celda cristalina, lo que se refleja en una reduccién de la temperatura de Curie. El incremento de
las vacantes de plomo puede ocurrir sin precipitacion de ZrO,, segun el criterio de Atkin y
Fulrath™, debido a la existencia de una banda de tolerancia en las pérdidas de PbO que puede
soportar el sistema sin formacién de fases secundarias. Esta banda de tolerancia corresponde a
~2.6% en peso de PbO, valor mayor al que presentan los materiales en este estudio (Figura 5.2).

Por otro lado, el aumento de la concentracién de vacantes de plomo con la temperatura
de sinterizacion favorece los proceso de difusion atémica durante la sinterizacion, permitiendo
una mejor homogeneizacion composicional e incorporacién de dopantes en la red cristalina. Se
ha observado que el Sr**, presente en la composicion formulada de estos materiales (3%at.), al
sustituir al Pb®" disminuye la temperatura de Curie en 9.5°C por cada %at. afiadido®. Por tanto, la
reduccion de la temperatura de Curie podria también atribuirse al proceso de incorporacion del
Sr** a la red cristalina. La incorporacién del donor Nb®*, también podria producir este efecto. Sin
embargo, en la seccién 5.3.2 se habia sefialado que las pérdidas de peso observadas en estos
materiales durante las primeras etapas de la sinterizacion, coinciden con las pérdidas por
volatilizacion de plomo, asumiendo la incorporacién del Nb*>* en la red. En todo caso, podria ser
que la incorporacién de Nb®>" hubiese sido incompleta a esas temperaturas, y que la mayor
difusién atomica a las temperaturas de sinterizacion superiores, favorezca su incorporacion
completa en la red cristalina junto con una mejor homogeneizacién de este dopante. Puesto que
la temperatura de Curie es muy sensible a las variaciones dimensionales de la celda unidad, la
disminucién de este parametro en el material PZTF, a la temperatura de sinterizacion de 1050°C,
puede reflejar la gran contraccién observada de estos materiales en las proximidades de esta
temperatura (Figura 5.10).

Los ensayos de conductividad permiten correlacionar la disminucioén de la conductividad
observada en ambos materiales (Figura 7.8) al aumentar la temperatura de sinterizacion, con la
incorporacion del donor Nb®* a la red cristalina®. El incremento de la energia de activacién con la
temperatura de sinterizacion en estos materiales, puede relacionarse con la disminucién de la
concentracion de huecos en el nivel aceptor, debido al mecanismo de compensacién electrén-
hueco por incorporacién de iones Nb®" en la red, provocando un aumento del gap entre este nivel
y el nivel de conduccién®. La mayor conductividad observada del material PZTF con respecto al
material PZT, en todo el intervalo de temperaturas de sinterizacién, puede atribuirse a una mayor
homogeneidad de la concentracién de vacantes en la red cristalina promovida por la presencia del
fésforo en este material. A su vez, la mayor homogeneidad de las vacantes de plomo en el
material favorece la mayor homogeneizacién del dopante Nb®* incorporado en la red, y, por tanto,
una distribucién mas homogénea de los huecos en el interior del grano.

Los resultados de las medidas de histéresis muestran un comportamiento de la
polarizacién remanente y del campo coercitivo, para el material PZTF, correlacionado con el
comportamiento observado de la temperatura de Curie. La ligera disminucion de la polarizacion
remanente con la temperatura de sinterizacion en este material, refleja la disminucion del tamafio
de la celda cristalina con el incremento de las vacantes de plomo. Ademas, la incorporaciéon de
los dopantes Sr** y Nb** en la red cristalina dan lugar también a la disminucién del tamafio de la
celda cristalina, colaborando en la disminucién de la polarizacién remanente con la temperatura
de sinterizacién, en el material PZTF. La disminucién del campo coercitivo con la temperatura de
sinterizacion, en este material, esta asociada a varios mecanismos. El incremento del tamafio de
grano con la temperatura de sinterizacién disminuye la densidad de dominios, facilitando el
movimiento de las paredes de dominio que se refleja en la disminucién del campo coercitivo.
Suponiendo una mayor incorporacién de dopantes donores con la temperatura de sinterizacion,
también se produciria una mayor movilidad de las paredes de dominio. Por dltimo, el incremento
de las vacantes de plomo con la temperatura de sinterizacion facilita también el movimiento de las
paredes de dominio. Estos mecanismos son también aplicables al comportamiento del campo
coercitivo en el material PZT, en el intervalo de temperaturas de 1100°C a 1150°C.



El comportamiento observado de la polarizaciéon remanente en el material PZT puede
atribuirse a la presencia de dos mecanismos competitivos entre si. Por un lado, el incremento del
tamafio de grano con la temperatura de sinterizacion resulta en el aumento del tamafio de
dominio, y en consecuencia en el aumento del nimero de celdas cristalinas polarizables (1100°C-
1200°C). Ademas, el numero promedio de celdas cristalinas que pueden orientarse en la
direccion del campo eléctrico aplicado, podria ser suficiente para compensar el pequefio valor de
polarizacién espontanea resultante de la incorporacién de los dopantes, y dar lugar a una
polarizacion remanente superior. Por otro lado, el incremento de las vacantes de plomo y de la
incorporacion asumida de dopantes en la red cristalina, con la temperatura de sinterizacion,
provoca una disminucién de la polarizacién espontanea de la celda cristalina (1200°C-1250°C).
Cabe destacar, que la concentracién de vacantes de plomo en la red cristalina se incrementa
rapidamente con la temperatura de sinterizacién, segtin una ley exponencial'®, debido al aumento
de la presién de vapor del PbO™ que favorece su volatilizacién, iniciando a la temperatura de
sinterizacion de 1200°C, los procesos de descomposicion del material ceramico de PZT (Figura
4.18) estudiados en la seccién 4.3.3. Esta situacion explica que a temperaturas superiores de
sinterizacion sean mas importantes los efectos relacionados con la presencia de vacantes en la
red.

La tendencia a incrementarse el campo coercitivo con la temperatura de sinterizacién, en
el material PZT, en el intervalo entre 1150°C a 1250°C, podria asociarse a la presencia de cargas
espaciales que promueven el anclaje de las paredes de dominio™. En el intervalo de
temperaturas de 1100°C a 1150°C, el campo coercitivo de este material presenta un
comportamiento similar al material PZTF

Las propiedades elasto-piezoeléctricas presentan el mismo comportamiento observado
en las propiedades eléctricas. Es decir, por un lado, reflejan una estrecha correlacién con la
densificacion y la homogeneizacién composicional durante el proceso de sinterizacion, y por otro
lado, muestran una fuerte dependencia con la presencia de vacantes de plomo y cargas
espaciales en las fronteras de grano. La interrelacion entre estos mecanismos establece el
comportamiento final de las propiedades piezoeléctricas a temperatura ambiente.

Ademas, las propiedades piezoeléctricas, al ser medidas en modo radial y de espesor,
pueden presentar dependencia adicional de parametros microestructurales presentes en las
correspondientes dimensiones de las muestras, y que representan un papel importante en el
rango de frecuencias de las medidas. Por ejemplo, en el modo de espesor, ligeras variaciones de
esta dimensiéon (<15 um) o presencia de defectos radiales o inhomogeneidades
microestructurales, pueden alterar la frecuencia de resonancia de las muestras medidas (1-2
MHz). Esta situacién se observa claramente en la constante de rigidez elastica c%s; (Figura 7.14) y
en la constante de frecuencia N; (Figura 7.16). En el intervalo de temperaturas de 1100°C a
1150°C el incremento de la rigidez elastica ¢33 podria asociarse al anclaje de las paredes de
dominios, promovido por la acumulacién de cargas espaciales en los defectos de prensado. Al
incrementarse la temperatura de sinterizacion, el aumento correspondiente de vacantes de plomo
favorece el aumento del movimiento de las paredes de dominios, dando lugar a la reduccion de la
rigidez elastica, comportamiento caracteristico de los materiales ceramicos de PZT dopados con
donores®. En la Figura 7.25 se muestra una micrografia MEB del material ceramico PZT
sinterizado a 1100°C mostrando defectos de prensado del tamafio de 100 pm. El tamafio de estos
defectos es significativo frente a la magnitud del espesor (~1000 um), y despreciable con respecto
a la magnitud radial (~12000 pm). El comportamiento observado de la complianza elastica s©;,
(Figura 7.13), que da la respuesta de deformacion a la sefial aplicada en la correspondiente
direccion radial, muestra un ligero incremento con la temperatura de sinterizacion, debido al
aumento del movimiento de las paredes de dominio. Este comportamiento, caracteristico de los
materiales de PZT dopados con donores®, no presenta la influencia de los defectos de prensado
observados en el modo de espesor.



Figura 7.25. Micrografia MEB de PZT sinterizado a 1100°C/2h mostrando defectos de prensado.

Los resultados de los ensayos mecanicos no muestran, en general, dependencia
significativa con el tamafio de grano durante el proceso de conmutacion de dominios de 90°. Sin
embargo, durante el proceso de deformacion ferroeléctrica-ferroelastica de estos dominios, la
presencia de fosforo en el material aumenta ligeramente la deformacién y reduce el esfuerzo de
ruptura. Esta situacion podria estar asociada a la presencia de la fase de fosfatos de plomo, que
al ser de naturaleza ferroelastica, podria modificar su comportamiento elastico. Ademas, la
presencia de esta fase en borde de grano, puede producir una ligera reduccion de la fragilidad del
material, al disminuir la energia de la frontera de grano. La ligera disminucién de la deformacion
méaxima de las muestras sinterizadas a 1250°C, con respecto a las muestras sinterizadas a
1150°C, en este material, podria asociarse a la presencia de un nuevo fosfato de plomo no
ferroelastico, constituido a esta temperatura durante el proceso de sinterizacion (Figura 6.5). En el
caso del material PZT, el aumento de la deformaciébn méaxima (Figura 7.19) a 1250°C con
respecto a la temperatura de 1100°C, podria asociarse tanto al incremento del tamafio de dominio
como a la mayor movilidad de las paredes de dominio. A 1100°C el tamafio de grano del PZT es
3.2 um mientras que a 1250°C es de 7.7 pm. Un tamafio de dominio superior, contribuye con un
mayor nimero de celdas cristalinas orientadas, aumentando la deformacion ferroeléctrica-
ferroelastica. Esta situacion se observa en el material PZT a 1250°C, en la Figura 7.19.b. Los
materiales PZT y PZTF, sinterizados a 1250°C, y con tamafios de grano préximos, presentan una
deformacion maxima similar en esta regién.

Los resultados de despolarizacion, maxima y remanente, no permite obtener informacion
significativa sobre la contribucion de los diferentes mecanismos que operan en estos materiales.
La disminucién de la despolarizacién con el esfuerzo aplicado se corresponde con el incremento
de la conmutacion de dominios de 90°, hasta quedar Unicamente dominios de 180° orientados en
la direccién del campo eléctrico.



Los ensayos de actuacién electromécanica de estos materiales ceramicos PZT y PZTF,
mostrando su comportamiento dindmico en condiciones de uso, exhiben un habito
aproximadamente similar al de las propiedades dieléctricas y piezoeléctricas medidas a
temperatura ambiente. Por tanto, los mecanismos subyacentes deben ser los mismos. El
incremento de vacantes de plomo con la temperatura de sinterizacion aumenta la actividad
piezoeléctrica, dando lugar al incremento de la deformacion tanto en modo radial como de
espesor.

7.4 CONCLUSIONES

Las propiedades de los materiales ceramicos PZT y PZTF presentan un comportamiento
qgue depende fuertemente de la microestructura y de la contribucién de los mecanismos
intrinsicos. La homogeneizacién composicional y microestructural, las vacantes de plomo y la
presencia de cargas aisladas, desempefian un papel importante en el comportamiento de las
propiedades de estos materiales. Las propiedades presentan una dependencia de la temperatura
de sinterizacién, en la medida que aumenta la concentracion de vacantes.

La presencia del fésforo como dopante en el material ceramico PZT, en la cantidad
utilizada en este trabajo, no varia significativamente las propiedades de este material. Sin
embargo, al producir una microestructura mas homogénea, da lugar a que las propiedades de
este material tengan un comportamiento mas uniforme y reproducible, con respecto al material no
modificado. No se observa incorporacién del fésforo en la red cristalina.
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CONCLUSIONES

De acuerdo con los resultados experimentales del presente trabajo sobre materiales
ceramicos de PZT se pueden expresar las siguientes conclusiones:

1.

Se ha obtenido polvo ceramico de PZT, con tamafio de particula submicrénico y
distribucion de tamafo de poro controlada, mediante la mezcla mecéanica de 6xidos
y utilizando el método de calcinacién reactiva en dos etapas. Se encontré6 que
cuando mayor es la relacion area/volumen del crisol utilizado en la calcinacion,
mayor es la cantidad de microporosidad presente en el polvo sintetizado. Para una
determinada relacién area/volumen del crisol se minimiza la presencia de
microporosidad en el polvo ceramico. Esta microporosidad se localiza en el interior
de los aglomerados y corresponde a poros entre particulas y entre cristalitos. Su
presencia en el polvo ceramico da lugar a aglomerados blandos y esponjosos,
cuyas particulas primarias estan débilmente cohesionadas y empaquetadas. Por el
contrario, la ausencia de microporosidad en el polvo ceramico indica que éste esta
constituido por aglomerados duros de particulas primarias. Ni el proceso de
turbinado ni el prensado son efectivos en la reduccién de dicha microporosidad.

Se obtuvieron tres polvos ceramicos de PZT diferenciados fundamentalmente por el
nivel de microporosidad presente. El polvo cerdamico de PZT con ausencia de
microporosidad se empleé para su modificacion superficial mediante el dopado con
ester fosfato.

La presencia de microporosidad presenta una absorcién selectiva del ester fosfato
que impide su distribucion homogénea sobre las superficies de las particulas y
resulta en un proceso ineficaz. El proceso de turbinado favorece el acceso del
agente quimico modificador a las superficies de las particulas.

Se ha comprobado que la pérdida de densidad y los procesos de descomposicion
de los materiales cerdmicos de PZT durante la sinterizacién estan relacionados con
la naturaleza de la porosidad presente en el polvo inicial. EI material ceramico de
PZT, con un cierto volumen inicial de porosidad, al inicio de un tratamiento térmico,
satura rapidamente los poros con PbO y posteriormente difunde el resto de PbO,
generando pérdidas de peso al material. Una mayor cantidad de porosidad en el
compacto en verde implica una mayor cantidad de PbO presente en los poros
durante los primeros estadios de la sinterizacién. El exceso de PbO, por encima del
nivel de saturacion de los poros, necesita ser eliminado de los mismos. Los
resultados obtenidos en este trabajo parecen indicar, que para materiales PZT de
igual composicién estequiométrica, una mayor cantidad de porosidad en el polvo
inicial facilitaria la eliminacién de una mayor cantidad de PbO en la Ultimas etapas
de la sinterizacién, cuando los poros se cierran y aumenta significativamente la
presién de vapor. La presencia de microporosidad en los aglomerados podria
favorecer la presencia de poros cerrados durante la sinterizacion de los mismos. Al
aumentar la temperatura, la descomposicion se acelera en aquellos materiales con
mayor porosidad inicial, probablemente asociada con la presencia de PbO, de
acuerdo con la siguiente ecuacion:

Pb(erTil_x)O3 + y.PbO - Pb(1+y.A) (er-nTil-x)o3+y-A-2n+ APbO+ anOz

Esta situacion implica, que en la etapa final de la sinterizacion, en ausencia de
poros abiertos, se tenga un efecto de “memoria” de la porosidad inicial, relacionado
con el PbO retenido en los mismos que aceleran la descomposicion.

El material PZT modificado con fésforo (PZTF) presenta una densificacion mas
uniforme en todo el intervalo de temperaturas en estudio, densificando a una
temperatura inferior con respecto al material no modificado. El material PZTF
presenta una reduccion de las pérdidas de peso con respecto al material sin



modificar, asociada con la formacién de fosfatos de plomo, de acuerdo con las
siguientes reacciones:

Pb(Zros3Tio.47)O3+ XeP,05s  ———  yoPb3(PO,); + ze Pb,(P20,) +
+ Pb1.3y-4,(Zr0.53.3y-42 Ti0.47)O3-9y-10, +
+ (3y+4z)e(ZrOy)

Pb(zro.53Ti0‘47)O3 + X.P205 > y.Pbg(PO4)2 + Ze Pb5P4015 +
+ PDy1.3y.5,(Zr0.53.3y-57 Ti0.47)O3.0y-152 +
+ (3y+5z)e(ZrOy).

La microestructura del material modificado es mas homogénea que la del material
sin modificar, con una desviacién estandar significativamente inferior en la curva de
distribucion de tamafio de grano, que sefiala un mecanismo de control del tamafio
de grano. Estudios mediante MEB y porosimetria de mercurio permitieron observar
un proceso de sinterizacion mas avanzado en el material PZTF, en los primeros
estadios de la sinterizacién comparado con el observado en el material sin dopar.
Se observé una clara secuencia entre los dos procesos competitivos en la
sinterizacion: primeramente se llevé a cabo la densificacion del material PZTF, y
luego ocurrié el crecimiento de grano.

El dopado superficial de PZT con ester fosfato conduce a la formacién de una capa
amorfa de foésforo residual por descomposicion del ester fosfato. Por encima de la
temperatura tedrica de fusiéon del P,Os, esta capa adsorbida empieza a reaccionar
con su entorno formando compuestos ricos en Pb. Segun el diagrama de fases del
sistema PbO- P,0s, deberia en principio formarse una fase liquida rica en P,0s, sin
embargo, su reaccion con PbO impide la formacion de grandes cantidades de
liquido. Por encima de 680°C una cierta cantidad de Pb;(PO,), empieza a formarse,
desplazando al sistema PZT hacia la region rica en TiO,, y precipitandose ZrO,
monoclinica. La secuencia de reacciones que ocurren para la formacién de fosfatos
de plomo representa un papel fundamental durante el proceso de sinterizacién del
material ceramico. La presencia del fésforo adsorbido sobre la superficie de las
particulas del polvo ceramico PZT produce enriquecimiento de Pb?* en la superficie
de las mismas, a medida que aumenta la temperatura. Esta capa superficial es la
responsable de impedir el transporte de masa entre las particulas adyacentes,
inhibiendo el crecimiento de grano y favoreciendo la coalescencia y eliminacion de
poros, durante las etapas iniciales de la sinterizaciéon. A temperaturas elevadas
(>1200°C), el control microestructural del material PZTF se pierde debido a la fusion
de los fosfatos de plomo. No se observa incorporaciéon del fésforo en la red
cristalina.

Las propiedades de los materiales cerdmicos PZT y PZTF presentan un
comportamiento que depende fuertemente de la microestructura y de la
contribuciéon de las propiedades intrinsicas. La homogeneidad composicional y
microestructural, las vacantes de plomo y la presencia de cargas aisladas,
desempefian un papel importante en el comportamiento de las propiedades de
estos materiales. Las propiedades presentan una dependencia de la temperatura
de sinterizacion, en la medida que aumenta la concentracion de vacantes. No se
observa una dependencia significativa con el tamafio de grano, probablemente
debido a la presencia de varios mecanismos que se superponen y a la pequefia
escala de tamafios de grano empleada.

La presencia del fésforo como dopante en la cantidad utilizada en este trabajo, en el
material ceramico PZT, no varia significativamente las propiedades de este
material. Sin embargo, al producir una microestructura mas homogénea, da lugar a



que las propiedades de este material tengan un comportamiento mas uniforme y
reproducible, con respecto al material no modificado.



	PortadaFisMat_XIII
	fistmat_xiii
	IndiceXIII
	Dedicatoria1_Fismat(Jun03)
	Dedicatoria2_Fismat(Jun03)
	Introduccin_General_Fismat(Jun03)
	Desde el descubrimiento de la ferroelectricidad y de la piezoelectricidad en los materiales cerámicos, en la década de los cuarenta, se ha producido un continuo incremento de nuevos materiales y desarrollo de nuevas tecnologías que han dado lugar a un número significativo de aplicaciones industriales y comerciales, en relación directa con estos fenómenos físicos. Las aplicaciones de los materiales cerámicos piezoeléctricos son muy numerosas y se pueden agrupar en cuatro grupos principales: generadores, motores, motor/generador y dispositivos resonantes.

	CAP1Fismat(Jun03)
	  
	Capítulo 1
	 1.1            INTRODUCCIÓN


	CAP2Fismat(Jun03)
	Capítulo 2
	 2.1            INTRODUCCIÓN:
	Knudsen5 fue uno de los primeros en mostrar muy explícitamente la dependencia de la resistencia mecánica T con el tamaño de grano G mediante la siguiente expresión:



	CAP3Fismat(Jun03)
	Capítulo 3
	3.14                  BIBLIOGRAFÍA 

	CAP4Fismat(Jun03)
	Capítulo 4
	Tabla 4.1. Características de las materias primas empleadas.
	Material
	Simetría
	Tamaño de 
	Pureza
	Fabricante

	PbO
	ALDRICH
	Monoclínica
	SEPR
	Than et
	Mulhouse
	Monoclínica
	FLUKA


	Ortorrómbica
	Carlo Erba

	Figura 4.1. DRX del polvo de ZT calcinado a 1400ºC/4h. (Zr5Ti7O24, (ZrTiO4, (ZrO2.
	En la Figura 4.2 se muestra la distribución del tamaño de partícula del material ZT.  Se observa que el tamaño de partícula para el 50% de la distribución, d50, tiene el valor de 1.835 µm. La distribución de tamaño de partícula presenta un comportamiento bimodal, correspondiendo un (22% a la distribución de tamaño de partícula centrada en (0.3 µm y el resto a la distribución de mayor tamaño de partícula centrada en (2.5 µm. 




	Diámetro medio                              de poro (µm)
	Figura 4.19. Curvas de variación de la pérdida de peso ((w) y área total de poros del polvo inicial (Ap) en función de la variación de la densidad con la temperatura (((/(T), para los tres materiales cerámicos PZT.
	que también expresa el control que ejerce el área total de poros del polvo de partida sobre los fenómenos de disminución de densidad en estos materiales.
	Para relacionar la volatilización del PbO y la distribución de porosidad del polvo cerámico de partida, se deben evaluar los fenómenos que ocurren en los estadios iniciales de sinterización. Para ello, se ha partido de los valores de las presiones de vapor de PbO, dentro del sistema Pb(Ti1-xZrx)O3, para diferentes valores de x y de temperatura, determinados por Härdtl y Rau9, y asumiendo que el PbO que se volatiliza a partir del material PZT equilibra al volumen de porosidad. En las etapas iniciales de sinterización, la porosidad se encuentra interconectada. El gas equilibra de forma casi instantánea la presión en los distintos puntos de la muestra. Debido a que el sistema se encuentra en un crisol cerrado y sellado en el que se establece una presión de PbO correspondiente al equilibrio de PZT con PbO, por medio del tampón atmosférico PZ+Z, se supone que la presión de vapor de PbO en la muestra es constante a una temperatura determinada. Si se realiza el cálculo de la equivalencia en masa de PbO que debería extraerse de la red del PZT para alcanzar dicho equilibrio y llenar el volumen de porosidad para una temperatura de 1060ºC (P=3.388x10-4 at), se encuentra que dicho valor es de 7.7 x 10-6 % g de PbO, con respecto al peso total de PZT, siendo este valor netamente inferior al equivalente para producir la compensación de carga debido a la incorporación de Nb5+ a la red cristalina25, 0.48 % g de PbO, o al criterio de Atkin y Fulrath10 de 2.76 % g de PbO requerido para iniciar la descomposición de la red perovskita. Los resultados obtenidos implican, que aún en el caso límite inferior de pérdidas de PbO, debido a la incorporación del niobio a la red, estas pérdidas son netamente superiores a las que se necesitarían para mantener un equilibrio entre el volumen de poros y el material PZT. Por tanto, el material PZT con cierto volumen de porosidad, al inicio de un  tratamiento térmico, satura fácilmente los poros con PbO y posteriormente difunde el resto de PbO, generando pérdidas de peso en el material. Una mayor cantidad de porosidad en el compacto en verde implica una mayor cantidad de PbO presente en los poros durante las primeras etapas de sinterización. El exceso de PbO, por encima del nivel de saturación de los poros, necesita ser eliminado de los mismos. Estos resultados, junto con las ecuaciones [3]-[5] obtenidas, parecen indicar que, para materiales PZT de igual composición estequiométrica, una mayor cantidad de porosidad en el polvo de partida facilita la eliminación de una mayor cantidad de PbO en las últimas etapas de sinterización, cuando los poros se cierran y aumenta la presión de vapor muy significativamente. Si bien, la eliminación de PbO debido a los mecanismos de compensación se produce preferentemente en las etapas en las que tiene lugar el crecimiento cristalino, y por tanto, el sistema evoluciona hacia un sistema de porosidad cerrada donde el PbO debe eliminarse por difusión a través del borde de grano o bien permanecer como una segunda fase. En este sentido, la presencia de microporosidad en los aglomerados puede favorecer la presencia de poros cerrados durante la sinterización de los mismos. Al aumentar la temperatura, la descomposición se acelera en aquellos materiales con mayor porosidad inicial, probablemente asociada con la presencia de PbO, de acuerdo con la siguiente ecuación:
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