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Resumo

Sé&o descritas e comparadas as principais caracteristicas relacionadas com as propriedades de transporte de alguns condutores de ions
oxigénio. Os materiais abordados compreendem as solucdes sélidas a base de zirconia e de céria, compostos com estrutura pirocloro
e perovsquita, além das duas familias de condutores idnicos conhecidos mais recentemente: aqueles com estrutura da apatita e os
derivados do La,Mo,0,. Séo enfatizados resultados mais recentes da literatura e o principal objetivo é fornecer elementos para uma
analise, ainda que parcial, do potencial de aplicacéo desses eletrélitos sélidos ceramicos.
Palavras-chave: eletrélitos sélidos, condutores de ions oxigénio, condutividade elétrica.

Abstract

The main characteristics related to transport properties of oxygen ion conductors are described in detail. The materials focused are
those based on zirconia and ceria solid solutions, compounds with pyrochlore and perovskite-type structures, and the most recently
reported ionic conductors based on apatite structure and those derived from La,Mo,0, composition. Particular emphasis will be
paid on recent results. The main purpose of this review is to summarize the most relevant aspects related to transport properties,
allowing for a critical analysis of the potential of application of these ceramic solid electrolytes.

Keywords: solid electrolytes, oxygen ion conductors, electrical conductivity.

INTRODUCAO

Condutores de fons oxigénio formam uma classe de
materiais funcionais com aplicacGes tecnologicas em diversas
areas incluindo sensores de espécies quimicas, bombas de
oxigénio, membranas permeaveis ao oxigénio e células
a combustivel para producdo de energia [1-3]. Para essas
aplicagdes, uma de suas propriedades mais importantes é a
condutividade elétrica, que é influenciada por fatores, como
pureza dos materiais de partida e parametros de processamento
tais como introducdo de aditivos, moagem e tratamentos
térmicos (calcinacdo, sinterizacdo e envelhecimento), que
definem a microestrutura do material sinterizado.

Idealmente um eletrélito sélido é condutor de uma Unica
espécie quimica e um isolante eletronico. Isto significa que
a concentracdo de defeitos idnicos deve ser muito superior a
de defeitos eletrénicos.

A dependéncia da condutividade elétrica com a
temperatura é expressa por uma equagcao do tipo Arrhenius:

60
6 =—— exp [-E / kT] (A)

naqual o, E, ke Tsdo, respectivamente, o fator pré-exponencial
da condutividade, a energia de ativacdo do processo de
conducdo, a constante de Boltzmann e a temperatura absoluta.

Para a grande maioria dos condutores de ions oxigénio
a conducgdo se d& por meio de sucessivos saltos dos ions
oxigénio em posi¢des vacantes na estrutura cristalina.
Assim, um dos parametros mais importantes para a obtengdo
de alta condutividade é a concentragdo de vacancias de
oxigénio. Estas podem ser nativas (condutores intrinsecos)
ou podem ser introduzidas por meio de substitui¢Ges parciais
convenientes (condutores extrinsecos).

Nos condutores intrinsecos as vacancias de oxigénio
se encontram ordenadas na estrutura cristalina a baixas
temperaturas e, portanto, sdo praticamente imdéveis. Nesse
caso, acondutividade ibnica intrinseca é baixa a temperaturas
ndo muito elevadas. Porém, com o aumento da temperatura,
as vacancias adquirem mobilidade suficiente para passar
para um estado desordenado na sub-rede anidnica. Essa
transi¢do do estado ordenado para desordenado se d& por
meio de uma transformagé&o estrutural de fase, sendo que a
fase de alta temperatura e alta condutividade é também a
de mais alta simetria cristalina. Dessa forma, as aplica¢des
de um condutor intrinseco estdo primariamente relacionadas
com a temperatura de transicdo de fase, com a estabilidade
da fase estrutural responsavel pela alta condutividade para o
fon oxigénio, e com a magnitude relativa da conducéo i6nica
a uma temperatura especifica.

Os condutores extrinsecos sdo aqueles nos quais as
vacancias anibnicas sao geradas por meio da substitui¢do
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parcial do cation da matriz (hospedeiro) por outro de
valéncia diferente (aliovalente). No caso de 6xidos com
deficiéncia de oxigénio o cation aliovalente deve possuir
valéncia inferior ao da matriz para a criagéo de vacancias de
oxigénio como defeito complementar. Nesses materiais 0s
aspectos mais importantes séo: a distribuicdo homogénea do
aditivo, além do tipo e teor relativo.

Poucos sdo os éxidos que apresentam altos valores de
condutividade para o fon oxigénio. O ion oxigénio possui
um tamanho consideravelmente grande (r = 0,138 nm [4]), é
duplamente carregado e capaz de interagir fortemente com
0 cation hospedeiro. Por isso, muitos desses materiais tém
aplicaces tecnoldgicas reduzidas aquelas para as quais ndo
se necessita de alta densidade de corrente, que é o caso dos
sensores de oxigénio. A alta mobilidade idnica, necessaria
para a obtencdo de altos valores de condutividade, so é
encontrada em 6xidos com estruturas cristalinas especificas.
Por isso, nesta revisdo os condutores de ions oxigénio
serdo agrupados por sua estrutura cristalina. Além disso,
por questdo de brevidade, serdo enfatizados apenas alguns
materiais condutores. Na literatura cientifica de ampla
divulgacéo podemserencontradosdiversosartigos contendo
também detalhes sobre propriedades mecanicas e térmicas
além das propriedades de transporte nesses materiais [5-
13]. Nesta revisao, além das propriedades elétricas e das
caracteristicas estruturais, serdo mencionados aspectos
relacionados com a preparagdo das solugdes solidas. Serdo
citadas apenas algumas referéncias que sirvam para ilustrar
o fendmeno ou aspecto sendo discutido, uma vez que o
numero de trabalhos neste tema é muito elevado. Para
exemplificar basta mencionar o trabalho revisdo de Etsell
e Flengas de 1970 [14] no qual o nimero de citacBes é
superior a 650.

Fluorita

Nesta familia de materiais podem ser encontrados aqueles
gue vém sendo estudados ha mais tempo, como a zirconia e
a céria contendo aditivos.

A zirconia, ZrO,, nominalmente pura € um condutor
extrinseco de baixa condutividade para o ion oxigénio,
devido as impurezas provenientes do processo de sintese.
A substituicdo parcial do Zr* por Y?®, Ca*, Mg*, Sc** e
terras raras trivalentes introduz um ndmero substancial de
vacancias de oxigénio, aumentando a condutividade i6nica
por algumas ordens de grandeza. Dependendo do teor do
aditivo, o Oxido resultante podera apresentar uma ou mais
estruturas cristalinas. Por exemplo, a introdugdo de Y,0,
em teores de até 3% em mol promove a estabilizagdo da
fase tetragonal, enquanto que para teores superiores a 7%
em mol, a fase cubica (grupo espacial Fm3m) é obtida a
temperatura ambiente. Em teores intermediarios € comum
obter uma mistura de fases tetragonal e cubica [15]. As
estruturas tetragonal e clbica na zircOnia-itria apresentam
condutividades muito préximas em temperaturas em torno
de 400 °C, como mostram os graficos de Arrhenius da
condutividade idnica para monocristais na Fig. 1.
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Figura 1: Graficos de Arrhenius da condutividade ionica de
amostras monocristalinas de zirconia-itria contendo 10 (10YSZ) e
3 mol% (3Y-TZP) de Y,0..

[Figure 1: Arrhenius plots of zirconia-yttria single crystals with 10
(10YSZ) and 3 (3Y-TZP) mol% Y,0..]

Para temperaturas inferiores a ~ 400 °C a zirconia
tetragonal possui maior valor de condutividade idnica. Esta
caracteristica se inverte para temperaturas mais elevadas.
Assim, para aplicacbes a altas temperaturas a zirconia
totalmente estabilizada na fase cubica é o material de maior
interesse.

A zirconia totalmente estabilizada na fase cubica
apresenta degradacdo da condutividade elétrica a altas
temperaturas, que foi atribuida ao ordenamento de cations
na matriz de zirconia. Foi mostrado [16-18] que durante o
envelhecimento térmico da zirconia-itria ocorre difusdo dos
cations em altas temperaturas. Em baixas temperaturas, a
difusdo de vacéancias anidnicas favorece o ordenamento a
curto alcance destas ao redor dos cations Zr**, enquanto que,
em temperaturas intermediarias, ambos os fendmenos devem
ser importantes. A razdo para o ordenamento a curto alcance
das vacancias de oxigénio é que isto provoca uma relaxacao
na distor¢do anisotropica da rede cristalina causada pela
substitui¢do do Y?** que possui um raio (r = 0,1019 nm [4])
bem maior que o do Zr* (r = 0,084 nm [4]).

Como mencionado acima, a condutividade ibnica
depende da concentracdo de vacancias de oxigénio. Esse
comportamento, entretanto, ndo € linear. A condutividade
isotérmica atinge um valor maximo para um teor especifico
do aditivo, em geral, igual ou préximo ao minimo necessario
para a estabilizacdo da fase clbica e equivalente a 4 a 6%
de vacancias anionicas [19, 20]. Para teores mais elevados,
a condutividade ibnica diminui e isto € acompanhado de
aumento no valor da energia de ativagdo para a conducéo.
A diminuicdo da condutividade, com 0 aumento na
concentracdo de vacancias de oxigénio, foi atribuida a
formagdo de fases ordenadas (Zr,Y,0,, na zircOnia-itria e
CaZr,0, na zirconia—calcia [20]) ou de microdominios de
fases ordenadas (Mg,Zr,O,, na zirconia-magnésia [21]),
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reduzindo a mobilidade das vacancias anionicas.

A dependéncia da condutividade elétrica com a pressdo
parcial de oxigénio € mostrada na Fig. 2, para solucfes
s6lidas de zirconia-itria [22, 23].

Como pode ser visto, a magnitude da condutividade
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Figura 2: Condutividade elétrica em funcdo da presséo parcial de
oxigénio para a zirconia contendo Y,O,. Os nimeros correspondem
a concentragdo em mol% de Y, 0, [22].

[Figure 2: Electrical conductivity dependence on the oxygen partial
pressure for yttria-stabilized zirconia. The numbers correspond to
the Y,0, content, in mol% [22].]

ibnica na zirconia-itria é funcdo do teor do aditivo e, portanto,
da concentragdo de vacancias anibnicas, mas, independe da
pressdo parcial de oxigénio, indicando que o numero de
transporte iénico é igual a 1.

Na tabela |1 sdo mostrados valores de condutividade
ibnica a 1000 °C para algumas solugdes solidas a base de
zirconia, juntamente com os valores de energia de ativagao
aparente do processo de condugao.

A zircdnia-escandia apresenta condutividade elétrica
2,5x maior que a da zirconia-itria e, apesar do custo do 6xido
de escandio, esta solucdo solida vem sendo gradativamente

Tabela I - Valores de condutividade idnica, o, a 1000 °C e
de energia de ativacdo, E, para alguns condutores a base de
zirconia [14].

[Table | - lonic conductivity,o, and activation energy, E,
values for selected zirconia-based ionic conductors [14].]

Eletrolitos de ZrO, o (S.cm?) E (eV)
9% mol Y,0, 0,12 0,8
8% mol Y,0, 0,16 0,8
8% mol Sc,0, 0,38 -

10% mol Sc,0, 0,25 -

11% mol Sc,0, 0,32 0,65
12% mol CaO 0,055 1,1
8% mol Yb,0, 0,088 0,75

mais estudada para aplicagbes que requeiram altas
temperaturas como, por exemplo, em células a combustivel
de 6xido solido. Isto porque seu uso como eletrolito sélido
possibilitaria diminuir a temperatura de operacdo do
dispositivo com significante reducédo no custo total.

Analogamente a zircdnia-itria, a condutividade é maxima
na zirconia-escandia em torno de 9% em mol de Sc,0,. O
teor de escandio é um parametro muito importante para este
sistema. Para teores mais elevados a fase clbica se transforma
numa fase romboédrica, que possui menor condutividade
elétrica [24]. Para teores mais baixos a degradacéo térmica é
mais relevante, sendo menos severa com 0 aumento no teor
de Sc,0, [25].

A sintese das solugdes sdlidas a base de zirconia pode
ser feita por diferentes técnicas envolvendo as trés fases:
por reagdes em fase sélida, ou em fase liquida ou ainda em
fase vapor [26]. Apesar das particularidades de cada técnica,
na maioria dos casos € possivel obter pds finos (tamanho
médio de particulas < 100 nm) e reativos, que densificam
(> 95% da densidade tedrica) a baixas temperaturas (< 2/3
da temperatura de fusdo). Os p6s obtidos normalmente
apresentam homogeneidade quimica e estrutural. Quando
produzido em escala laboratorial, o principal problema
encontrado estd relacionado com a aglomeracdo que
espontaneamente ocorre em conseqiiéncia do tamanho
nanométrico das particulas. Na impossibilidade de evitar
a aglomeracdo, procedimentos de beneficiamento, como
moagem e dispersdo ultrassdnica, podem ser utilizados para
desintegrar boa parte dos aglomerados ja formados [27].
Quando a solugéo sélida é preparada por técnica de solugéo,
alternativas bastante convenientes s8o o uso de solventes
alcodlicos e/ou lavagem em meio alcodlico, que atuam na
superficie das particulas evitando a formacéo de aglomerados
solidos [28, 29]. A adsorcdo de anions na superficie das
particulas da zirconia exerce forte influéncia na sinterizacao
[30, 31]. Assim, por exemplo, a presenca de anions sulfato
residuais provenientes da decomposi¢do do sulfato basico
de zirconio promove a formacdo de aglomerados solidos
prejudicando a densificagdo dos compactos [31]. Os grandes
produtores de zircénia nominalmente pura ou estabilizada
utilizam o mesmo método para a sintese: a fusdo alcalina,
seguida da co-precipitagdo dos hidréxidos. Devido ao
grande volume de producdo, a aglomeragdo é controlada
com a etapa de atomizagdo, dando origem a granulos
com formato e distribuicdo de tamanho controlados. Os
materiais sinterizados além de atingirem alta densificacdo
em temperaturas de ~ 1400 °C possuem estequiometria
controlada. Para a zirconia totalmente estabilizada na fase
clbica o tamanho médio de graos, em geral >1 um, € superior
aqueles da zirconia tetragonal ou monoclinica [32].

Na zircOnia estabilizada com itria pode ocorrer a
segregacdo do aditivo nos contornos de grdo da ceramica
sinterizada [33]. Na maioria dos casos foi também observada
a formagé&o de uma fase intergranular rica em Si, proveniente
dos materiais precursores [32, 34]. A introducdo de um
segundo aditivo, a alumina, em pequenas quantidades exerce
um efeito de “limpeza” dos contornos de gréo, conhecido
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como efeito “scavenger” [35], que consiste no confinamento
da maior parte da silica nas jungdes triplas e/ou formacéo de
fases cristalinas nos contornos de grdo. Em ambos os casos,
a silica ndo produz alteragdes na condutividade idnica da
zircdnia, ou seja, ha um aumento na condutividade ibnicaem
relagdo ao material sem a alumina. Esses efeitos indesejaveis
ndo impedem, contudo, que a zircdnia-itria continue sendo o
material preferido para uso como eletrolito sélido em células
a combustivel de 6xido sélido, aplicacdo esta com requisitos
bastante restritivos [11, 36].

O dioxido de cério, CeO,, apresenta a temperatura
ambiente a estrutura cubica de faces centradas, tipo
fluorita. Neste caso, a adigdo de dxidos de terras raras, que
sdo altamente sollveis na céria, tem apenas a finalidade
de alterar uma de suas propriedades mais importantes, a
condutividade elétrica. A céria nominalmente pura € um
condutor eletrdnico, enquanto que o processo de conducdo
na céria contendo aditivos é predominantemente i6nico.

Uma diferenga do 6xido de cério quando comparado ao
oxido de zirconio é que o cério pode assumir duas valéncias
(Ce** e Ce®*) e que 0 Ce**é mais estavel na estrutura ctbica
tipo fluorita do que o Zr®*. Como conseqliéncia disto,
¢ observada uma comparativamente alta condutividade
eletrénica na céria contendo aditivos em atmosferas de baixa
pressdo parcial de oxigénio (pO,). A diferenca entre os raios
ibnicos do Ce* (r = 0,097 nm [4]) e do Ce** (r = 0,1140 nm
[4]) produz uma expansdo volumétrica, durante o processo
de redugdo da céria, causando instabilidade mecénica. Com
relagdo a diferenca nos raios idnicos do Ce* e do Zr**, quando
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Figura 3: Estrutura cristalina cubica tipica da fluorita. Circulos
vazios = oxigénio; circulos cheios = Zr* ou Ce*; circulo hachurado
= cdtion do aditivo, e quadrado vazio = vacancia de oxigénio. A seta
indica a trajetoria preferencial de migracéo do ion oxigénio.

[Figure 3: Idealized cubic fluorite-type structure. Open circle
= oxygen ion; full circle = Zr** or Ce**; hatched circle = dopant
cation, and open square = oxygen vacancy. The preferred path for
oxygen migration is indicated by the arrow.]
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fons de terras raras sao introduzidos na estrutura cristalina da
zircbnia, as vacancias anibnicas criadas para compensagao
de carga se localizam preferencialmente préximas aos ions
Zr*. Esta é uma das causas principais da forte estabilizacdo
termodindmica da zircdnia contendo aditivos. Por outro lado,
na céria as vacancias anidnicas tendem a ficar proximas do
ion substituinte (aditivo) [37, 38].

O movimento idnico nas solugdes so6lidas com
estrutura fluorita, como aquelas a base de zirconia e céria,
¢ caracterizado pela migracdo do ion oxigénio para uma
posicéo vacante vizinha (Fig. 3). Considerando as energias
envolvidas durante a migracdo do ion oxigénio, a trajetoria
de menor energia acontece ao longo do vértice do cubo
formado pelos sitios do oxigénio.

A condutividade isotérmica na céria contendo aditivos
(Fig. 4) tem um comportamento similar ao das solugdes
solidas a base de zirconia [39, 40]. A partir de resultados
experimentais e de calculos tedricos foi comprovado que este
efeito esta relacionado com o posicionamento das vacancias
anibnicas proximas ao cation substituinte. Isto levou alguns
pesquisadores a propor que a interagdo coulombiana entre a
vacancia de oxigénio e o cation substituinte, originando um
defeito que atua como um dipolo elétrico e elastico, também
conhecido como par impureza-vacancia, € que aprisiona a
vacancia ao cation do aditivo, é responsavel pela diminuicdo
da condutividade para altos teores do aditivo. Esta hipotese,
contudo, se verdadeira, deveria dar origem a mesma magnitude
da condutividade ibnica para todos os cations substituintes de
igual valéncia, o que ndo acontece [39, 40] (Fig. 4).
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Figura 4: Condutividade idnica em fungéo da composicdo na céria
contendo aditivos (M = La, Yb) [39, 40].

[Figure 4: lonic conductivity dependence on dopant (M = La,Yb)
content [39, 40].]
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Os resultados de simulacéo atomistica revelaram que a
maior interacdo entre esses defeitos puntiformes ocorre por
meio da deformacdo eléstica produzida na rede cristalina
da céria, devido a diferenca nos raios iénicos do Ce*e
dos cations dos aditivos. Esta hipdtese é corroborada pelos
resultados experimentais, como mostra a Fig. 5, tal que os
valores mais elevados de condutividade idnica na céria sdo
obtidos para os cations substituintes com raio catidnico mais
préximo ao do Ce*, que sdo 0 Sm® e o0 Gd**[41].
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Figura 5: Condutividade idnica na céria em funcéo do raio catiénico
do aditivo [41].

[Figure 5: lonic conductivity of ceria solid solutions as a function
of the dopant cation radius [41].]

De forma andloga as zirconias estabilizadas, as solucées
s6lidas a base de céria podem ser sintetizadas com relativa
facilidade por diversas técnicas. A similaridade das estruturas
cristalinas da céria e dos aditivos de terras raras (estrutura
clbica tipo C) garante uma alta solubilidade entre estes,
facilitando a obtencédo da solugdo sélida. Em geral, ndo é
dificil obter pés com diametro médio de particulas inferior a
10 nm e valores de area de superficie especifica superiores
a 100 m2.g*. O método mais utilizado para a preparacéo das
solugdes solidas a base de céria € a precipitacdo dos oxalatos
ou hidroxidos metalicos [42]. A distribui¢do de tamanho e a
forma das particulas dependem dos parametros especificos
usados na sintese. Assim, por exemplo, a co-precipitagao
usando o hidréxido de amo6nio como precipitante produz
particulas com forma esferoidal, enquanto que a precipitagao
na forma de oxalato d& origem a uma estrutura laminar
[43]. Entretanto, as propriedades de transporte na céria
contendo aditivos sdo, dentro das limitacGes experimentais,
insensiveis as caracteristicas especificas dos métodos de
sintese. Outros métodos citados na literatura envolvem
técnicas de solugdo tais como combustdo, sol-gel, acrilamida,
precursores poliméricos, complexacao de cations e processo
hidrotérmico [44-50].

Diferentemente das zircOnias estabilizadas, as solucées
solidas a base de céria necessitam de temperaturas
relativamente elevadas (> 1400 °C) para atingir alta

densificacdo (> 95% da densidade tedrica), mesmo
quando preparadas por métodos quimicos. Pelo método
convencional de mistura de 6xidos, temperaturas igual ou
superiores a 1600 °C sdo utilizadas para a sinterizagdo da
céria contendo aditivos [51]. Os valores de tamanho médio
de gréos, em geral, variam entre 1 e ~ 7 um.

No inicio da década de 90 foi sugerido o uso da técnica
da precipitagdo homogénea para a producdo de ceramicas
de céria com alta sinterabilidade [52]. Esta técnica foi
também utilizada na sintese de algumas soluges solidas de
céria [53-55]. A temperatura minima para obtencéo de céria
com alta densidade foi assim reduzida para 1200 a 1300
°C. Mais recentemente, foi sugerido o uso do carbonato de
amonio como precipitante, 0 que permitiu a obtencéo de
pos reativos e com alta sinterabilidade, que atingem 99% da
densidade tedrica a 1200 °C com tamanho médio de graos
de aproximadamente 230 nm [56]. A despeito da relativa
facilidade em obter pds ultrafinos de céria e céria contendo
aditivos, a obtencéo de cerdmicas nanofésicas (tamanho de
grdos < 100 nm e distribuicdo de tamanho em torno deste
valor) ndo € trivial. Poucos trabalhos foram publicados
relatando estudos em cerdmicas nanofésicas a base de céria.
Em todos os casos foi necessario utilizar um procedimento
nédo-convencional nas etapas de compactacéo e sinterizacéo
pelo uso de pressdes relativamente altas (~ 600 MPa)
seguida de sinterizagdo rapida [57] ou modificagdo da
técnica de sinterizacdo ativada por campo (“spark plasma”)
pela simultanea aplicagdo de alta presséo [58].

Com o0 advento dos materiais nanofésicos, diversas
tentativas foram feitas para sintetizar solugdes solidas a base
de zirconia e de céria que permitissem obter ceramicas com
tamanho de graos inferiores a 100 nm. Isto porque, com base
nas melhorias obtidas nas propriedades épticas, mecanicas
e magnéticas das ceramicas nessa escala de tamanho, seria
esperado, e até desejado, que as propriedades elétricas
fossem também otimizadas em relacéo aquelas de materiais
com tamanho de grédos sub-micrométricos ou micrométricos.
Em geral, os resultados relatados, até 0 momento, mostraram
pouca influéncia do tamanho de grdos na condutividade
elétrica total tanto em ceramicas de zirconia quanto a base
de céria.

5-Bi,0,

A fase de alta temperatura do Bi,O, (fase d) apresenta, a
800 °C, o valor de condutividade idnica (~ 2,3 S.cm*) mais
elevado dentre os condutores de ion oxigénio conhecidos.
Porém este sO € estdvel numa faixa relativamente estreita
de temperatura, entre 730 e 804 °C, quando ocorre a fuséo.
O 6-Bi,O, possui uma estrutura tipo fluorita deficiente de
oxigénio, na qual os fons Bi ocupam posic¢Bes clbicas de
faces centradas. Na sub-rede anidnica aproximadamente
25% dos sitios estdo desocupados. A temperatura ambiente
a fase mais estavel (fase o) contém vacancias ordenadas e
0 material se torna condutor predominantemente eletrénico.
A fase condutora é produzida por uma transformacao de
fase tipo ordem-desordem em ~ 729 °C. A fase condutora
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de alta temperatura pode ser estabilizada a temperatura
ambiente com a substituicdo parcial do Bi por Y, cations de
terras raras, Nb, Ta, e W [59-61]. Porém, em alguns casos,
a substituigdo resultou em decréscimo da condutividade. O
valor mais elevado de condutividade idnica foi obtido para
a composicao BiyEr,,0, .. Os eletrdlitos solidos a base de
Bi,O, apresentam efeito de deterioragdo da condutividade
com a temperatura (“aging”). A causa deste efeito é a
mudanga de estrutura cristalina, de ctbica para romboédrica,
sendo que esta Gltima contém vacancias ordenadas.

As propriedades de varias solucdes solidas a base
de Bi,0, foram reportadas em [8], e muitas dentre elas
apresentam valores de condutividade ibnica superiores ao
da zirconia estabilizada com itria. Um exemplo tipico é a
familia de composi¢des conhecida como BIMEVOX (BI =
Bi, ME = cétion substituinte, V = vanadio, O = oxigénio e
X = teor de oxigénio). Valores elevados de condutividade
ibnica foram obtidos para a composi¢do Bi,Cu,,V, 4054 que
contém o menor teor de Cu no qual a estrutura cristalina é
tetragonal a temperatura ambiente [62]. Esse condutor idnico
sofre reducéo a partir de 500 °C em atmosferas redutoras
(pO, < 10 atm). Outra composicdo com alta condutividade
ionica (4 x 10 S.cm* a 227 °C [63]) € 0 Bi, Ti .V ;O ,,c. A
condutividade é direcional, sendo duas ordens de magnitude
superior aquela do plano c [64].

Comparativamente as solucdes solidas de zirconia e de
céria, os sistemas a base de Bi,O, sdo muito menos estaveis
em atmosferas redutoras, e desenvolvem uma condutividade
eletrdnica que é varias ordens de grandeza superior aquelas
das solucdes solidas de céria contendo terras raras.

A sintese deste tipo de eletrélito sélido requer cuidados
especiais, uma vez que desvios de estequiometria podem
facilmente ocorrer devido a perda de Bi. De forma geral,
os trabalhos mostram que o método de sintese pode exercer
influéncia nas propriedades da ceramica sinterizada. A sintese
por fusdo dos componentes resultou em amostras densas com
alta condutividade elétrica [65]. Foi também constatada que a
condutividade varia de forma inversamente proporcional com
o tamanho de cristalito, em cerdmicas confeccionadas com
pos preparados por métodos quimicos [66].

Pirocloro

Oxidos que adotam a estrutura pirocloro (grupo
espacial Fd3m) sdo descritos por uma formula geral A,B,O,
formando uma superestrutura com parametro de rede igual a
2x aquele dos ions na estrutura fluorita. Os cations A3* tém
raio ibnico comparativamente grande, como os elementos de
terras raras, enquanto que os cations B* tém raio pequeno
(por exemplo: Sn*, Ti* e Zr*). Ceramicas que exibem
este tipo de estrutura cristalina apresentam uma variedade
de propriedades e aplicagdes, dentre elas podem ser
citadas: atividade catalitica, comportamento piezoelétrico
e eletro-6ptico, ferromagnetismo, magnetoresisténcia
gigante, comportamento semicondutor, metalico ou ibnico,
dependendo da composicdo, dos aditivos e da pressdo
parcial de oxigénio [67]. A condutividade ibnica pode

atingir 102 S.cm* a 1000 °C em algumas composigoes.
Dependendo da relacdo entre os raios dos cations A e B,
0s fons oxigénio, distribuidos em trés posicdes distintas
em 64 sitios cristalograficos dos quais 56 sdo efetivamente
ocupados, podem formar um arranjo desordenado (r,/r, = 1)
ou ordenado (r,/r, = 1,8). Assim, quanto menor for a razdo
r/r, menor devera ser a temperatura de transicdo ordem-
desordem. Para as composi¢bes Gd,Zr,0, e Nd,Zr,0, por
exemplo, a temperatura de transicdo de fase € 1530 °C e
2300 °C, respectivamente [68].

Resultados de medidas elétricas mostraram que o nimero
de transporte idnico € igual a 1 para o Gd,Zr,0,, apesar dos
baixos valores de condutividade idnica. Por outro lado, para
0 Tb,Zr,0,, 0 numero de transporte ionico € apenas 0,4 a
800 °C, mostrando ser um condutor misto [69]. O equilibrio
Th* S Tb* + e determina a contribuigdo eletronica. Em
consequéncia disto, o teor de oxigénio muda de 7 para 7+x.
A energia de ativagdo do processo de condugdo depende
do tipo de cation que ocupa a posicdo A, além do grau de
desordem estrutural, que é determinado pela razdo entre os
raios dos cations A e B. Tanto a energia de ativacdo quanto
o fator pré-exponencial assumem valores minimos nas
composigdes que tém maior ordenamento, ou seja, com mais
alta temperatura de transicdo de fase [70]. Considerando que
0s raios dos cations e a razdo entre 0s raios dos cations Ae B
controlam a formacé&o da estrutura pirocloro e a sua transicdo
para um estado desordenado, diversas composi¢des com
substitui¢do progressiva de cations nessas posi¢des foram
estudadas [71-77].

As principais técnicas empregadas na sintese das
composicdes com estrutura pirocloro, além do método
convencional de mistura dos Oxidos e/ou carbonatos
metalicos, sdo aquelas que asseguram controle da
estequiometria quando diversos componentes sdo
envolvidos. Dentre as mais utilizadas estd o método
proposto inicialmente por Pechini [78], e variagdes deste
método.

As dificuldades encontradas na manipulagéo da transicéo
de fase para obtencdo de altos valores de condutividade
ibnica a temperaturas ndo muito elevadas, fizeram com que
pouca atencdo tenha sido dispensada, mais recentemente,
aos compostos com este tipo de estrutura cristalina.

Perovsquita

Na busca de novos condutores idnicos com altos valores
de condutividade e estruturas cristalinas alternativas, um
grupo de pesquisadores deu inicio a estudos sistematicos em
compostos com estrutura perovsquita [79].

Uma estrutura perovsquita tipica é geralmente descrita
pela formula geral ABO,, onde A representa um cation
divalente ou trivalente com raio ibnico comparativamente
grande, e B representa um cation trivalente ou tetravalente
com raio iénico pequeno. A formacéo de vacancias anibnicas
nesta estrutura se da pela substituicdo parcial de A e/ou de
B por cations de menor valéncia. Os primeiros estudos
conhecidos com este tipo de estrutura cristalina envolveram
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os compostos: La,_Ca AlO, ,, CaTi XAIXOH e CaTi, Mg O, ,,
nos quais & é a concentragdo de vacancias de OX|genio [79].
Entretanto, medidas da condutividade elétrica em funcédo da
pressdo parcial de oxigénio, e do numero de transporte idnico
revelaram que a conducdo puramente idnica sé acontece em
atmosferas redutoras. Para a composigdo CaTi, AI0303 & Por
exemplo, a pressdao ambiente (pO,= 0,21 atm) 0 numero de
transporte idnico é ~ 0,9 embora a condutividade idnica seja
superior a da zirconia estabilizada.

Estudos intensivos adotando a estratégia de substituicdo
parcial tanto nos sitios A quanto B, levou & descoberta do
La, Sr.Ga, ,MgO, [6 = (x+y)/2], conhecido pela sigla
LSGM, que apresenta alta condutividade idbnica em amplas
faixas de temperatura e pressdo parcial de oxigénio [80].
A 800 °C, por exemplo, o nimero de transporte i6nico €
praticamente igual a 1 na faixa de pO, que vai de 0,4 até
10-%° atm, que é maior que aquela da zirconia estabilizada
com fitria na mesma temperatura [80-82]. As composicdes
que apresentam elevada condutividade idnica estdo dentro
dos limites: 0,1 < x, y = 0,2. A maior parte dos pesquisadores
concorda que a composi¢ao LaOBSrOZGa0 M, ;0,4 € a de
maior condutividade idnica (0,17 S.cm a 800 °C), embora boa
parte dos trabalhos experimentais tenha sido feita utilizando
a composicao La098r0 ,.Ga,,Mg,,0,,. € mais recentemente,
La Sr GaO ssMgo 157 2,825 € La Sr GaOSSMgO 1502 875
[83] Recentemente foi publlcado 0 resultado de uma
investigacdo em 27 composi¢des mostrando que, dentre
estas, aquelas de maior condutividade i6nica a 800 °C sdo:
Lao sssro 1SGao,sMgo,203-ae Lao‘ssro,zeao,ssMgo,lsos-a [84]' Até
poucos anos atras se acreditava que as solubilidades do Sr e
do Mg no LaGaO, eram similares (x =y ~ 0,16) [85]. Estudos
mais recentes sdo contraditdrios em relagéo a esse aspecto.
Segundo alguns autores [86] a solubilidade do Sr no LaGaO,
é de 10% at., enquanto que outros [87] afirmam que somente
2% at. é solvel a 1400 °C, e que a solubilidade do Mg é
14% at. Ambos concordam, porém, que a solubilidade do
Sr aumenta para 20% at. com a adicdo de Mg, por causa da
expansao ocasionada por este Ultimo na estrutura cristalina.

Materiais com estrutura tipo perovsquita podem
apresentar alta condutividade i6nica desde que possuam alta
concentragdo de vacancias anidnicas. Este requisito vem da
estrutura cristalina (Fig. 6a) relativamente fechada quando
comparada com a estrutura fluorita (Fig. 3). Na estrutura
perovsquita a migragdo do ion oxigénio é similar aquela na
estrutura fluorita, mas a trajetdria por onde a migracéo ocorre
é diferente. Neste caso, a trajetéria de menor energia € através
do tridngulo imaginario formado por dois cétions nos sitios
A e um cétion pequeno no sitio B, como mostrado na Fig. 6a
[88]. O circulo definido por esse triangulo tem um raio critico
que define a trajetoria do ion oxigénio (Fig. 6b). A trajetoria
real depende ndo somente dos raios catidnicos, mas também
da polarizabilidade dos cations nos sitios A e B, e do efeito de
relaxacdo da rede a partir das posicdes ibnicas ideais.

A condutividade idnica nos condutores de ion oxigénio
é diretamente proporcional & concentracdo de vacéncias de
oxigénio, sendo também funcéo da difusividade do oxigénio.
Ambos exercem influéncia no fator pré-exponencial (o)

a)

b)

B cation A cation

Figura 6: (a) Estrutura cubica perovsquita tipica. O quadrado
vazio representa a vacancia de oxigénio e a seta indica a trajetdria
preferencial de migracdo do ion oxigénio; (b) Esquema da
configuracdo de ponto de cela mostrando o raio critico, r_,, formado
pelos cations Ae B.

[Figure 6: (a) ldealized cubic perovskite structure. The open
square represents the oxygen vacancy, and the preferred path for
oxygen migration is indicated by the arrow; (b) Schematic view
of the saddle point configuration showing the critical radius, r_,
formed by A and B cations.]

da condutividade, e a energia de ativacdo para a conducdo
depende fundamentalmente da mobilidade do ion oxigénio.
Dessa forma, apesar da composicao La,Sr,,Ga,,Mg, O,
ndo ser aquela que apresenta maior condutividade idnica, é
a que possui 0 menor valor de energia aparente de ativacdo
para a condugcéo.

Com o objetivo de aumentar a condutividade i6nica,
substituicdes parciais adicionais tém sido relatadas,
principalmente relacionadas com a introducdo de metais
de transicdo [89-92] ou In no sitio B [93]. A substituicdo
parcial de Ga por In levou a diminuicdo da condutividade
ibnica. Adicdes simultaneas de Ni e Mg ou Fe e Mg no
sitio B produziram aumento do componente eletrénico
da condutividade em altas temperaturas. Em baixas
temperaturas, a alta estabilidade quimica do Fe favoreceu a
estabilizacdo da perovsquita cubica, que € a estrutura ideal
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para a obtencdo de altos valores de condutividade idnica
[90]. A dupla substituicdo de Ga por Mg e Ti ou Cr (cétions
de maior valéncia) produziu diminui¢cdo na magnitude da
condutividade ibnica [92]. Substitui¢do de La por Ba no
sitio A também produziu composi¢Bes com altos valores de
condutividade, especificamente La, ,Ba, Ga,,Mg,,0, , com
0 =0,114 S.cm* a 800 °C [94].

Os métodos de sintese, correntemente empregados para
a preparacao das solugdes sélidas com estrutura fluorita, ndo
sd0 0s mais adequados para 0 LSGM devido a complexidade
das composicoes de interesse. Os métodos mais convenientes
para a preparagdo destes materiais sdo aqueles que empregam
matrizes poliméricas, gelatinosas ou amorfas, onde as taxas
de difuséo sdo minimizadas evitando a segregacdo. Um dos
métodos mais citados na literatura é a mistura dos reagentes
na forma de 6xidos e/ou carbonatos [85, 86, 90-93]. Outros
métodos bastante utilizados sdo o da combustdo [95-98] e
aquele proposto por Pechini e suas variagdes [81, 87, 98]. A
despeito das vérias tentativas, utilizando diferentes métodos
de sintese para obtengdo de fase Unica, diversas fases espurias
sdo sempre detectadas. As mais frequentemente citadas séo:
LaSrGa,0, e LaSrGaO,. A fase LaSrGa,0, € pouco condutora
e diminui consideravelmente a condutividade dos contornos
de grao.

Ap0s os primeiros estudos realizados, a formacao de fases
espurias foi creditada ao excesso (x +y > 0,35) de aditivos.
Estas fases possuem estrutura tetragonal e condutividade
ibnica inferior aquelas mencionadas acima. Foi mostrado
também que a fase Unica é muitas vezes obtida apenas na
superficie externa das amostras [99], o que pode explicar
resultados contraditorios. Mais recentemente os esforgos
estdo concentrados no desenvolvimento de um método de
sintese, ou no aprimoramento dos métodos usuais, tal que
seja possivel obter ceramicas de LSGM livres de fases
espurias [100, 101]. Entretanto, analise da morfologia de
filmes finos por microscopia eletrénica revelou que para a
composicdo La,,Sr, Ga, Mg, O, houve precipitacdo
de MgO na superficie dos grdos [101]. Isto mostra que uma
analise convencional pode ndo ser suficiente para revelar a
presenca de fases espUrias. Um dos melhores resultados obtidos

Tabela Il - Valores de condutividade i6nica, o, a 800 °C para
0 LSMG com diferentes teores de Sr e Mg [84].

[Table II - lonic conductivity, o, values at 800 °C for LSGM
with varying Sr and Mg contents [84].]

Eletrolito o (S.cm?)
Lao,ssro,zGao,szMgo,1703-5 0’17
LaOYQSrO’lGaO’BMgo'zo}6 0,127
La0,858r0,156a0‘9MgO,lOS-é 0’13
LaoYBSSrMSGaO‘aMgo_203_5 0,148
LaOBSrO’ZGaO’BMgo'zo}6 0,134
Lao,esro,lGao,ssMgo,lsos-a 0,125
Lao,ser,ZGaD,SSMgo,lS 3-d 0’146
LaOBSrO’ZGaO’QMgo'lo}6 0,13

até o momento mostrou a possibilidade de obtencéo de até 99%
de fase majoritaria para a composicao La,,Sr,,Ga,;Mg,,0, ¢
em amostras sinterizadas a 1120 °C [102].

Asinterizacdo do LSGM também requer atencao especial.
Para materiais preparados pelo método convencional
de mistura de Oxidos, é necessario utilizar temperaturas
superiores a 1400 °C para obtengdo de alta densificacéo.
Por outro lado tempos prolongados de sinterizagéo a altas
temperaturas, por exemplo, 1500 °C por 6 h, acelera a
formagdo de fases secundarias. A atmosfera de sinterizagdo
também exerce influéncia no produto, uma vez que a
quantidade de fases espulrias formadas em atmosferas
redutoras € muito maior do que em atmosfera oxidante.
Em atmosferas redutoras a 1000 °C o LSGM ¢é instavel
pela perda (sublimacdo) de Ga na forma de Ga,O, e pela
formagéo de La,0,, La(OH), e LaSrGaO, [103]. Porém a
temperaturas de 750 °C ou inferiores, esses problemas nao
foram detectados.

Valores de condutividade ibnica para algumas das
composi¢des mencionadas s&o mostrados na Tabela 11.

Brownmillerita

Oxidos com estrutura relacionada ou derivada da
perovsquita também podem apresentar altos valores de
condutividade i6nica. Um exemplo tipico é o 6xido misto
Ba,In,0,, com estrutura tipo brownmillerita, que apresenta
interessantes propriedades de transporte [104-107].

O primeiro trabalho que trata da condutividade elétrica
do Ba,In,O, foi publicado no inicio da década de 90 [104]. Os
experimentos mostraram que a condutividade elétrica estava
diretamente relacionada com a estrutura cristalina. Por isso,
foram necessarios estudos sistematicos sobre a estrutura
deste material. Os principais resultados revelaram que, na
temperatura ambiente, a estrutura cristalina é ortorrdmbica
contendo vacancias de oxigénio ordenadas (Fig. 7a, b). Os
resultados de condutividade elétrica mostraram que a partir
da temperatura ambiente até ~300 °C a conducao é protdnica.
Com o0 aumento da temperatura o tipo de condugdo é misto
com predominancia da conducdo eletronica tipo p em altas

Figura7: Estruturas cristalinastipicas do Ba,In,0,: (a) ortorrombica,
Ibm2; (b) ortorrdmbica, lcmm; (c) tetragonal, 14cm; (d) cubica,
Pm3m. Os poliedros sdo centrados ao redor do In®*.

[Figure 7: Idealized crystalline structures of Ba,In,O,: (a)
orthorhombic, 1bm2; (b) orthorhombic, lcmm; (c) tetragonal, 14cm,
and (d) cubic, Pm3m. The polyhedra are centered around In®* ion.]
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pressdes parciais de oxigénio. Em torno de 700 °C a condugao
ibnica é preponderante, mas o nimero de transporte iénico s6
atinge valor proximo a 1 acima de 920 °C, quando a magnitude
da condutividade d4 um salto brusco. Este salto revelou a
existéncia de umatransicdo de fase tipo ordem-desordem nesta
temperatura. Estudos subsequientes revelaram a existéncia de
outra transicao de fase, de segunda ordem, a 1070 °C, quando
0s fons oxigénio atingem um estado totalmente desordenado
[108]. A estrutura cristalina acima de 920 °C é tetragonal (Fig.
7c), e apds a segunda transicdo de fase transforma-se em
cUbica (Fig. 7d).

A substituicdo parcial do In por Zr resultou numa
composicdo Ba,In,ZrO, onde a desordem anidnica € obtida
a temperaturas relativamente baixas. Entretanto, valores
de condutividade idnica a 400 °C reportados por diferentes
pesquisadores [104,109] diferem por 2 ordens de grandeza.

Um dos problemas deste 6xido misto é a baixa
densificacdo, que ocorre principalmente em decorréncia do
pequeno intervalo de temperatura para a sinterizacdo. Em
temperaturas altas pode também acontecer perda de Ba.
A atmosfera de sinterizacdo também deve ser escolhida
adequadamente para evitar reducdo do In®* para In*. Além
da dificuldade de obter amostras densas, fases indesejadas,
que apresentam baixos valores de condutividade, podem ser
facilmente formadas [110].

Outro problema associado a este 6xido misto é sua
alta reatividade com a atmosfera ambiente. Mesmo apos a
sinterizagdo, a ceramica reage com vapor de agua produzindo
perda da composicdo e degradacéo de suas propriedades. Por
isso, 0 material deve ser armazenado em ambiente adequado,
fator este que limita suas possiveis aplicagdes.

A estabilizagdo da fase condutora de alta temperatura
foi obtida pela substituicdo parcial do Ba por La [111].
Para valores de x no (Ba,_La),In,O,, entre 0,2 e 0,6 a
descontinuidade no grafico da condutividade elétrica foi
suprimida. A magnitude da condutividade inica demonstrou
ser dependente do teor de La, engquanto que este nédo
exerceu nenhuma influéncia no valor da energia de ativagao
para a conducdo. Para x = 1 a estrutura cristalina é ainda
brownmillerita, mas no intervalo 0,1 < x < 0,5 a estrutura
cristalina é perovsquita cubica [112].

Na tentativa de estabilizar a fase condutora, diversas
substituicbes tanto para o Ba quanto para o In foram
estudadas [113-119], porém nenhuma forneceu resultados tdo
satisfatorios quanto o La. Em alguns casos houve supressao
da transicéo de fase, mas a magnitude da condutividade foi
reduzida [104, 113, 119].

LAMOX

Dentre as descobertas mais recentes de condutores
de ions oxigénio se encontram 0s compostos a base
de molibdato de lantanio, mais especificamente, o
La,Mo,0,, que deu origem a uma nova familia conhecida
como LAMOX. A composicdo base apresenta, em altas
temperaturas, valor de condutividade ibnica pouco
superior ao da zirconia estabilizada com itria. A 800 °C,

por exemplo, a condutividade ibnica atinge 0,06 S. cm™. Este
Oxido misto é conhecido desde 1970 [120], mas a descoberta
sobre a condutividade idnica foi noticiada apenas em 2000
[121].

O LaMo,0, ¢ um condutor intrinseco e, portanto,
apresenta uma transicdo de fase cristalina a ~ 580 °C. A
fase de baixa temperatura (a-La,Mo,0,) teve sua estrutura
cristalina recentemente indexada [122] como sendo
monoclinica. Em temperaturas acima daquela de transicao
de fase a condutividade i6nica é cerca de duas ordens de
grandeza superior a de baixa temperatura. A fase de alta
temperatura (-La,Mo,0,) cristaliza com estrutura cubica
(grupo espacial P2 3) e foi indexada com o auxilio de
medidas de difracdo de raios X e de néutrons. AFig. 8 mostra
a estrutura cristalina da fase de alta simetria. Nesta estrutura
existem trés sitios para o oxigénio, O1, O2 e O3, sendo que
somente as posicdes O1 séo totalmente ocupadas. As outras
posicOes sdo parcialmente ocupadas na proporcdo 2/3 para
a posicdo O2 e 1/3 para a posigdo O3, aspecto importante
para as propriedades de transporte. Cada atomo de La esta
coordenado com nove atomos de oxigénio, distribuidos nas
quinze posic¢des disponiveis, enquanto que cada atomo de
molibdénio se coordena com quatro atomos de oxigénio
distribuidos em sete posi¢des disponiveis.

ﬁ-LazMOZOg
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02 (9.4 /cel)
Beq=7.7A?
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eq~ O-
/
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Beq=19A2

(oxigénio movel)

Figura 8: Estrutura cristalina cubica tipica do (-La,Mo,0,
mostrando apenas as posi¢des de primeiros vizinhos do La.
[Figure 8: Idealized crystal structure of cubic p-La,Mo,0,. For
clarity, the environment of La is limited to nearest neighbors.]

Com o objetivo de interpretar o mecanismo de conducéo
idnicano La,Mo,0, foi feita uma analogia com a estrutura do
B-Sn,WO,, no qual o par isolado (“lone pair”) de elétrons 5s
nos ions Sn?* foi projetado em duas vacancias aniénicas por
férmula unitaria, e blindam eletrostaticamente os ions Sn
um do outro [123]. No La,Mo,O, uma das duas vacancias
é ocupada por um ion O% de forma ordenada na fase de
baixa temperatura, mas os ions O* da matriz se tornam
desordenados na fase condutora de alta temperatura.

Como a ocupacgdo dos sitios destinados ao oxigénio é
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parcial e também as distancias de ligagdo entre as posicoes
do oxigénio sdo pequenas, as posi¢bes dos fons O% estdo
préximas as vacancias anibnicas presentes na estrutura.
Assim, o processo de condugdo ocorre por toda a estrutura
de forma tridimensional. A 800 °C a condutividade elétrica
independe da pressao parcial de oxigénio numa faixa que se
estende desde 1 até 1022 atm [124].

A mesma estratégia adotada para outros condutores
ibnicos foi também repetida, neste caso, com a substitui¢do
parcial tanto do La quanto do Mo, com a finalidade de
estabilizar na temperatura ambiente a fase condutora [125-
132]. Neste caso, também, além da substituicdo parcial
dos cations, alguns trabalhos apresentam tentativas de
substitui¢do do oxigénio, especificamente por fltior e enxofre
[133, 134].

A substituicdo do oxigénio por outros anions foi
prejudicial a condutividade i6nica. No caso do fldor, por
exemplo, foi observada diminuicdo na temperatura de
transicdo de fase, mas, houve também reducgdo na magnitude
da condutividade em relagdo a composicdo de base [133].
Isto aconteceu porque a substituicdo levou a ocupagdo
das vacancias pelo F, consequentemente diminuindo a
concentracdo de vacancias anibnicas disponiveis para a
condugéo.

Diversas substituicdes permitiram reduzir a temperatura
de transicdo de fase e, em alguns casos, suprimi-la.
Entretanto, poucas foram as substitui¢cGes que ndo causaram
diminuicdo na magnitude da condutividade ibnica. A adi¢do
de CaO em teores superiores a 4% em mol resultou na
formacéo da fase CaMoO, que contribuiu para aumento da
conducdo eletronica [127].

Um dos resultados mais expressivos foi a substitui¢éo
parcial do Mo por W [133] que aumentou a estabilidade do
La,Mo,0,, tornando-o menos vulneravel a perda de oxigénio
devido a mudanga de valéncia do Mo, principalmente em
atmosferas redutoras.

A maior parte dos trabalhos fez uso do método
convencional de reages em estado sélido para a preparacgao
de composices com e sem substituicdes. Neste caso, foi
sugerido que o tratamento térmico de calcinacdo da mistura
dos oOxidos de La e Mo deve ser realizado por longo tempo
para evitar a perda de estequiometria [121]. Outras técnicas
utilizadas para a obtencdo de compostos na familia LAMOX
foram: moagem de altaenergia [135], complexagdo de cations
[136], precursores poliméricos [137], sol-gel [129, 138],
precipitacdo seguida de liofilizacdo [139], combustéo [129],
método da poliacrilamida [124] e mistura dos nitratos [140].
De forma geral, os métodos quimicos produziram melhora
nas caracteristicas dos p6s produzidos. Um dos resultados
comuns a essas técnicas € a possibilidade de obtengdo da
fase condutora a baixas temperaturas, na composi¢do sem
aditivos. Mesmo quando o mecanismo de formacgdo da
fase é por reacdo em estado sélido, o uso de precursores
com tamanho de particula relativamente pequeno permitiu
reduzir a temperatura de transi¢cdo de fase, como mostrado
na Fig. 9 [140].

A sinterizagdo do La,Mo,O, foi pouco estudada. Em
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Figura 9: Curvas de analise térmica diferencial do La,Mo,0,
preparado pela mistura dos 6xidos (MO) e pela mistura dos nitratos
metalicos (MN).

[Figure 9: Differential thermal analysis curves of La,Mo,O, prepared
by mixing of oxides (MO) and by mixing of metallic nitrates (MN).]

p6s ceramicos preparados pelo método dos precursores
poliméricos, a sinterizacdo a 950 °C por 3 h resultou em
supressdo da transicdo de fase e diminuicdo da magnitude
da condutividade ibnica [141]. Este material sinterizado a
mesma temperatura por 24 h apresenta a transicdo de fase
a S B e a condutividade ibnica em altas temperaturas
corresponde aquela da fase condutora (Fig. 10) [142].

Néo foi encontrada uma explicagdo satisfatoria para esses
resultados. Umadas causas provaveis paraisso € adificuldade
de andlise da estrutura cristalina pela técnica convencional
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Figura 10: Condutividade i6nica do La,Mo,O, preparado pelo método
Pechini e sinterizado em diferentes tempos de patamar a 950 °C.
[Figure 10: lonic conductivity of La,Mo,0, prepared from Pechini
precursor and sintered at different soaking times at 950 °C.]
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de difracdo de raios X. Muitos trabalhos encontrados na
literatura exibem picos de difracéo espurios. Além disso, a
diferenga na posicdo angular das reflexdes das fases a e
é devida a pequenos deslocamentos atdmicos que s6 podem
ser resolvidos sem ambigiidade por meio de medidas em
alta resolugdo. Outra questdo importante € que os diferentes
métodos de sintese ddo origem a microestruturas com
caracteristicas particulares, influenciando as propriedades
de transporte [143].

Apatita

Ceramicas com estrutura cristalina da apatita,
principalmente a base de silicatos ou germanatos de lantanio,
podem apresentar elevada condutividade ibnica. Os estudos
iniciais nesses materiais com composicdao A  (MO,) .0,
com M = Si ou Ge e A = cétions de terras raras ou terras
alcalinas mostraram altos valores de condutividade idnica
a temperaturas intermediarias e baixos valores de energia
de ativacdo para a conducdo [144]. A condutividade idnica
aumentou com o raio do cation no sitio A. Assim, o La
nesta posicao resultou em composi¢des com os valores mais
elevados de condutividade i6nica. Estes condutores de ions
oxigénio possuem, contudo, um mecanismo de condugdo
diferente dos demais condutores conhecidos.

A Fig. 11 mostra a estrutura cristalina tipica da apatita,
na qual os fons La ocupam sitios com coordenacao igual
a 7 (6h) e 9 (4f). Dois ions oxigénio estdo localizados
na trajetoria de conducdo ao longo do eixo c. Assim, a
conducdo idnica nesta estrutura cristalina € anisotrépica. O
Si forma tetraedros SiO, isolados. A composicao La, ,,Si O,

sitio 6h (RE)

sitio 2a (O)

sitio 4f (RE)

Figura 11: Estrutura cristalina hexagonal tipica da apatita com
composicdo: RE (MO,),0 (x = 8a9,33; RE = terra rara, M
=Si, Ge).

[Figure 11: Idealized hexagonal crystalline structure of apatite
with composition: RE (MO (x = 8 to 9.33; RE = rare
earth, M = Si, Ge).]
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(grupo espacial P6./m) contém 6,7% de vacancias cationicas
[145]. Se essas vacancias extras forem preenchidas
com La, ions oxigénio extras existirdo na trajetéria de
condugdo, dando origem a composicdo La, SiO,. Foi
mostrado experimentalmente que esta ultima (La, Si.O,))
apresenta mais alta condutividade idnica em relacdo aquela
originalmente estudada (La, ,,Si;0,;) [146]. Comparando as
férmulas quimicas pode ser concluido que os sitios A tém
excesso de carga positiva que € balanceada, neste caso, por
um excesso de oxigénio. Como todos os sitios normais da
rede cristalina estdo ocupados, 0 oxigénio em excesso deve
ocupar uma posicdo intersticial. Assim, foi proposto que
a conducdo ibnica nas apatitas ocorre por um mecanismo
intersticial [147]. Resultados de difragdo de néutrons
indicaram que os fons oxigénio extras ocupam posicoes
intersticiais proximas a direcao [001].

Diversos estudos posteriores empregando difracdo
de néutrons, ressonadncia magnética nuclear, além dos
resultados de modelamento tedrico por simulagéo atomistica,
confirmaram o mecanismo de conducéo como sendo devido
a migracao de ions oxigénio em posicdes intersticiais [148-
151]. Os resultados de simulagdo atomistica sugeriram
duas trajetdrias de condugdo: linear ao longo do eixo c e
outra do tipo senoidal ao longo do mesmo canal hexagonal
de conducéo [150]. Resultados combinados de difracdo de
néutrons e de raios X indicaram a trajetéria senoidal como
sendo a mais adequada para descrever o comportamento
observado [148]. A simulagdo atomistica ndo apenas sugeriu
que as posices intersticiais sdo energeticamente favoraveis,
mas também que a deficiéncia em La é importante para
a formacdo de ions oxigénio em posi¢des intersticiais.
Dessa forma, condutores idnicos com estrutura da apatita
que apresentam altos valores de condutividade idnica sdo
aqueles que contém mais de 26 4&tomos de oxigénio por cela
unitaria, ou que apresentam deficiéncia de La em relacdo a
composigao estequiométrica.

A substituicdo do Si por Ge, que possui maior raio
catidnico, no sitio B, resultou em maior condutividade, mas
também, maior valor para a energia de ativagao aparente do
processo de condugéo [152].

SubstituicGes parciais tanto do Si quanto do Ge
podem contribuir para aumentar a condutividade idnica.
A composicdo LasSrGeO,, por exemplo, possui
condutividade i6nica igual a 0,14 S.cm* a 950 °C, e a baixas
temperaturas, € superior a da zirconia estabilizada com itria.
A condutividade é predominantemente idnica na faixa de
pO, que vai de 1 até 10" atm [152]. A substituicdo de Si por
Mg [153] ou por Al [154] também resultou em aumento da
condutividade idnica. O dominio eletrolitico para o silicato
de lantanio contendo Al foi determinado mostrando que além
da conducdo predominantemente i6nica, este material exibe
conducdo tipo p e a energia de ativagdo para 0 componente
ibnico varia de ~ 0,6 a ~ 0,7 eV [155].

Uma das dificuldades encontradas no estudo das
apatitas condutoras é a necessidade do emprego de altas
temperaturas na sinterizacdo (igual ou superior a 1700 °C)
para obter alta densificagdo. Este aspecto € muito prejudicial
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principalmente no caso dos germanatos de lantanio, devido
a volatilizacdo do Ge. Tanto as composi¢des contendo Si
quanto Ge podem apresentar fases espurias, tais como:
La,SiO,, e La,GeO,. A primeira € facilmente encontrada,
juntamente com La,O,, apods a calcinagdo, ndo reagindo
nem a temperaturas de 1000 °C. A dltima é comumente
formada como conseqiiéncia das altas temperaturas de
sinterizacéo, que favorecem a volatilizacdo do Ge.

O método convencional de mistura dos éxidos e posterior
reacdo em estado sélido tem sido o mais utilizado, embora as
etapas de processamento (calcinagdes seguidas de moagem
ou granulagdo, ou sinterizagdo em mais de uma temperatura
de patamar, etc) difiram, nos diversos trabalhos publicados.
A sintese utilizando o método sol-gel ndo foi suficiente
para reduzir a temperatura de sinterizacéo (1750 °C) [156].
Em amostras preparadas pela hidrélise de alcdxidos, a
densificacéo foi obtida a 1400 °C por 10 h [157].

Asdificuldades enfrentadas nasintese e nasinterizagdo
das apatitas sdo apontadas como as principais causas para
as discrepancias nos valores reportados de condutividade
ionica [12]. No caso do La, Si,O,,, por exemplo, valores
de condutividade i6nica entre 4,3.10° até 8,4.10° S. cm?
a 500 °C, podem ser encontrados [146, 147, 158].

Finalizando esta revisdo, a Fig. 12 mostra, para fins
comparativos, a dependéncia da condutividade idnica
com a temperatura, para alguns dos condutores idnicos
mencionados [36].
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Figura 12: Gréaficos de Arrhenius da condutividade idnica de diversos
materiais condutores: LSGMC = La08 0,G8,sM0;11:C0; 60, 6;
10GDC = Ce;Gd, 0, LSGM9182 = La Sr Ga, Mg, 0,
1Cel0ScSZ= (ZrOz)UBQ(Sc 0,),14(Ce0,), ; LCGO=La, Ca,,GeO
e 8YSZ = (Zr0,),,,(Y,0,), 4 [36]-

[Figure 12: Arrhenius plots of ionic conductivity of selected oxygen
ion conductors: LSGMC = La,Sr ,Ga Mg, ,Co; .0,
10GDC = Ce,,Gd,,0, . LSGM9182 = La Sr,,Ga, Mg, ,0, .
1Ce10ScSZ = (ZrOZ)0 0(5¢,0,),.,(Ce0,) 013 LCGO =La Ca ,GeO

and 8YSZ = (Zr0O,), ,,(Y,0,), 05 [36].]
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COMENTARIOS FINAIS

O estudo dos condutores de ions oxigénio, principalmente
nos Ultimos 50 anos, teve uma evolucédo consideravel. Duas
questbes merecem destaque com relagdo ao estudo futuro
desses eletrélitos sdlidos. A primeira esta relacionada com a
possibilidade de melhoria nas propriedades de transporte dos
condutores conhecidos, o que faz pressupor investigaces
nas areas de sintese e processamento desses materiais. Esse
desenvolvimento é necessario por causa dos requisitos cada
vez maiores, para uso desses materiais em dispositivos.
Um exemplo disto é a aplicagdo desses condutores como
eletrélito s6lido em células a combustivel de 6xido sélido.
Ceramicas que densifiquem a temperaturas relativamente
baixas (< 1200 °C) sdo importantes para a sinterizacdo
simultanea (“co-firing”) do eletrdlito sélido e do anodo,
reduzindo o custo de fabricacdo do dispositivo. A segunda
é baseada na expectativa ainda existente de que a producao
de ceramicas com propriedades elétricas especiais pode ser
conseguida com reducdo no tamanho de grdos. Neste caso,
jaesta claro pelos resultados obtidos até 0 momento, que nao
basta obter um tamanho médio de gréo em torno de 100 nm,
e que talvez seja necessario reduzi-lo drasticamente, para
obter uma melhoria substancial na condutividade i6nica.
Finalmente, é importante lembrar que hd uma busca continua
por novos materiais que apresentem alta condutividade
para 0 fon oxigénio. Assim, é provavel que composicOes
gradativamente mais complexas sejam estudadas. Estes
fatores levam a conclusdo que nos proximos anos devera
ocorrer intenso estudo e desenvolvimento na éarea de
sintese. Outra area na qual sdo esperados desenvolvimentos
importantes ¢ a de caracterizacdo, isto por causa das
dificuldades encontradas na caracterizagdo de materiais com
composigdes complexas e em escala nanomeétrica.
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