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RESUMO 

A técnica de espectroscopia de impedância complexa foi usada para realizar a 

caracterização elétrica de dois sistemas cerâmicos: Titanato de Lítio Lantânio -       

La(2/3-X)Li3XTiO3 (LLTO) e Titanato de Lítio – Li2TiO3 (LTO). O estudo é feito sobre 

duas amostras para cada sistema, LLTO (La0,59Li0,24TiO3 e La0,56Li0,33TiO3) e LTO         

(moído e não moído). Os pós de nanopartículas de LLTO foram obtidos por moagem de 

altas energias (MAE) e sinterizados via Spark Plasma Sintering (SPS). Por outro lado, o 

LTO foi submetido à moagem de altas energias para reduzir o tamanho das partículas e 

sinterizado pelo método de sinterização convencional. A resposta elétrica de ambos os 

sistemas (LLTO e LTO) foi estudada, com o diferencial de avaliar as propriedades 

elétricas em cada caso. Medidas de impedância complexa foram realizadas na faixa de 

frequência de 1 Hz a 10 MHz e num intervalo de temperatura desde a temperatura 

ambiente até 270 °C. Três modelos foram usados para o processamento dos dados 

experimentais, o modelo do circuito equivalente, a lei universal de Jonscher estendida e 

o método da derivada. Por meio dos três modelos, foi possível obter a condutividade de 

DC e estudar as contribuições para a condutividade total, do grão e da fronteira de grão 

do LLTO. Enquanto o LTO foi estudado na faixa de frequência de 1 Hz a 1 MHz, no 

intervalo de temperatura de 25 °C a 200 °C. O efeito da moagem sobre a condutividade 

iônica foi verificado no sistema LTO. A condutividade intrínseca do LLTO (x = 0,08) 

foi da ordem de 10
-5 

a 10
-3 

S/cm na faixa de temperatura estudada. Para o LTO a 

condutividade iônica intrínseca foi da ordem de 10
-10 

a 10
-7 

S/cm. Além disso, a equação 

de Arrhenius permitiu determinar a energia de ativação total (Ea) de cada contribuição 

tanto do LLTO, quanto do LTO. Para La0,59Li0,24TiO3, valores de Ea de 0,394, 0,393 e 

0,208 eV foram obtidos para o volume total, fronteira de grão e grão, respectivamente. 

Indicando que para o sistema LLTO o mecanismo condutivo é determinado pela 

mobilidade de íons Li
+
. Para o LTO sem e com moagem foram obtidos energia de 

ativação da amostra total de aproximadamente de 0,69 e 0,687 eV, respectivamente. 

Estes valores estão associados a um mecanismo de condução por vacantes de oxigênio 

simplesmente ionizado. 
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1. INTRODUÇÃO 

A preocupação com o meio ambiente em escala global vem aumentando a cada 

ano (MALEKA et al., 2018; SLUISVELD et al., 2018). O uso de combustíveis fósseis, 

por exemplo, está causando grandes níveis de poluição na atmosfera por meio da 

liberação de CO2. Este gás é o maior responsável pelo chamado efeito estufa, o qual 

proporciona aquecimento global. Além disso, a ausência de regulamentações no setor de 

distribuição de energia e as limitações nas reservas de combustíveis fósseis vêm 

alarmando cada vez mais a humanidade. Estas questões representam uma força motriz 

considerável para a investigação e desenvolvimento de fontes alternativas de energia 

limpa e segura, altamente eficientes e com ciclos de vida renováveis (TAVARES, 

2011). 

Dentre os muitos tipos de fontes e armazenamento de energia para utilidade 

pública, as baterias baseadas em lítio (armazenador de energia útil em menor escala), 

sem dúvida, são de grande importância para a transformação em energia útil de forma 

segura e limpa (GORIPARTI et al., 2014; YANG et al., 2015; BUCHELI et al., 2012). 

As baterias recarregáveis baseadas em lítio são fontes de energia que precisam ser 

estudadas e desenvolvidas levando em consideração, além da sua eficiência, 

principalmente, questões de segurança pública e ambiental. Neste aspecto, as baterias de 

eletrólitos líquidos orgânicos com portadores íon lítio (Li
+
) são inflamáveis e 

susceptíveis a autoignição, que pode ocorrer devido ao curto circuito interno causado 

por danos físicos após impactos mecânicos, aquecimento a temperatura ambiente ou de 

defeito interno de fabricação (MAUGER, et al., 2017; YANG et al., 2015; SUK et al., 

2016; WILKE et al., 2017). Incidentes como incêndios de baterias de íons de lítio 

preocupam quanto à questão de segurança em eletrônicos pessoais, veículos de 

transporte e aviões comerciais (WILKE et al., 2017). Por esse motivo, vários autores 

vêm propondo substituí-los por eletrólitos no estado sólido, pois estes apresentam maior 

segurança em tais dispositivos e veículos (YANG et al., 2015; SUK et al., 2016; 

AGRAWAL et al., 1999; ABHILASH et al., 2013; DEVIANNAPOORANI et al., 2013; 

GAO et al, 2014). 

Alguns eletrólitos de estado sólido inorgânicos apresentam alta condutividade 

iônica à temperatura ambiente (10
-3

 a 10
-4

 S/cm), além de boa estabilidade química aos 

eletrodos (YANG et al., 2015; TSURUI et al., 2009). Outras vantagens são: a 
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diminuição de aquecimento das baterias, maior durabilidade, eliminação de corrosão, 

etc. (YANG et al., 2015; AGRAWAL et al., 1999). Dentre os eletrólitos do estado 

sólido baseados em lítio, o eletrólito sólido titanato de Lítio Lantânio com estrutura 

perovskita (La(2/3-x)Li3xTiO3 - LLTO) tem sido estudado por vários autores (YANG et 

al., 2015; ABHILASH et al., 2013; TSURUI et al., 2009; MEI et al., 2009). Ele 

apresenta condutividade iônica de corrente contínua “DC” intrínseca relativamente 

elevada à temperatura ambiente, chegando a alcançar valores de até 10
-3

 S/cm (YANG 

et al., 2015; MEI et al., 2009; THANGADURAI et al., 2006; INAGUMA et al., 2013, 

GAO et al., 2014). Os altos valores de condutividade obtidos do LLTO podem estar 

relacionados com sua estrutura cristalina aberta, estável e rígida, tendo buracos e 

interstícios acessíveis ao íon Li
+
; além disso, a pequena massa e tamanho do íon 

portador facilita sua condução (MEI et al., 2009; SALES, 2016). 

 Outro material baseado em lítio estudado neste trabalho, o titanato de lítio 

(Li2TiO3 - LTO), pode ser estudado como cátodo, eletrólito de estado sólido ou como 

um revestimento criador de Trítio para reatores de fusão nuclear (VITINS et al., 2002; 

HONG et al., 2014). Não existem muitos reportes do uso deste material como eletrólito 

sólido e sobre seu mecanismo de condutividade. Por esse motivo, resulta de grande 

interesse realizar um estudo da condutividade elétrica de amostras de LTO com e sem 

moagem (denominados aqui como LTO-M e LTO-SM, respectivamente). Até este 

ponto, nota-se que os materiais sólidos baseados em lítio são de grande interesse para 

dispositivos de armazenamento de energia, por esse motivo estudá-los, do ponto de 

vista de sua resposta elétrica, se faz necessário. 

 Um processo importante para as amostras estudadas está relacionado com o 

método de síntese, neste caso a moagem de altas energias (MAE) tem sido usada com 

muito sucesso para a obtenção de ligas e óxidos metálicos (SURYANARAYANA, 

2001; MORETO et al., 2007). A MAE tem sido apontada como uma forma barata de se 

produzir materiais fora do equilíbrio nas mais variadas formas, tais como materiais 

nanoestruturados e amorfos, nanocompósitos e soluções sólidas estendidas 

(SURYANARAYANA, 2001; MORETO et al., 2007). Os produtos finais da moagem 

geralmente são de escala nanométrica e são caracterizados por uma grande área 

superficial, alta densidade de defeitos e maiores taxas de difusão. Os materiais ativados 

via MAE tornam-se, geralmente, mais reativos do que aqueles ativados 

termoquimicamente (SANTHA et al., 1999; MORETO et al., 2007). Portanto, o uso 
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desta técnica é importante para a diminuição do tamanho das partículas e 

homogeneização das amostras para posterior processo de sinterização. 

  Para a sinterização das amostras de LLTO, o SPS foi utilizado devido ao uso de 

temperaturas mais baixas e tempos menores de sinterização, além de produzir 

densificação com pequeno crescimento de grãos (BOTTA et al., 2001; PALLONE et al., 

2001; TROMBINI et al., 2011). O processo de SPS é caracterizado pela alta eficiência 

térmica devido ao aquecimento direto do molde de grafite e do pó a ser sinterizado pela 

passagem de altas correntes alternadas. O processo de SPS oferece várias vantagens em 

relação aos processos convencionais, tais como: facilidade de operação, alta velocidade 

de sinterização, alta reprodutibilidade, segurança e confiabilidade, além de apresentar 

menor consumo energético, que é em torno de um terço a um quinto menor do que nos 

processos convencionais (PALLONE et al., 2000; TROMBINI et al., 2011). 

Para a caracterização elétrica de sistemas cerâmicos, a técnica de espectroscopia 

de impedância complexa (EIC) é usada com frequência (AGRAWAL et al., 1999; 

MACDONALD, 2005). Nesta técnica, as medidas de impedância (Z*) são realizadas a 

partir da aplicação de um campo elétrico de frequência variável em regime isotérmico. 

Deste modo, a técnica permite a caracterização elétrica do material (condutividade, 

permissividade, módulo elétrico, etc.) e também permite a obtenção de parâmetros 

pertinentes à interface eletrólito/eletrodo (resistência, capacitância, etc.) 

(MACDONALD, 2005; BUCHELI et al., 2012). No entanto, a espectroscopia de 

impedância complexa permite identificar as diferentes contribuições para a 

condutividade de corrente contínua com o auxílio de ferramentas físico-matemáticas 

como, o modelo do circuito equivalente e do método da derivada (MEI et al., 2009; 

BUCHELI et al., 2012). Outro modelo que pode ser usado para a obtenção da 

condutividade de corrente contínua da amostra, é a equação de Jonscher estendida sobre 

o gráfico da condutividade de corrente alternada. 

Neste trabalho é realizada uma caracterização da resposta elétrica de dois sistemas 

cerâmicos LLTO sinterizados via SPS com diferentes teores de lítio (x = 0,08 e 0,11) e 

do LTO moído e não moído por MAE para estabelecer o mecanismo de condução em 

cada caso, bem como suas propriedades de condução elétrica. Para isto, são verificadas 

as fases cristalinas logradas após o processo de sinterização dos sistemas cerâmicos 

LLTO e LTO.  
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Para calcular a resistência iônica, caracterizando as contribuições do grão e da 

fronteira do grão, é usado o modelo do circuito equivalente (CE). Complementarmente, 

o ajuste do gráfico da condutividade de corrente alternada (AC) em função da 

frequência da tensão aplicada é realizada de acordo com a equação de Jonscher 

estendida (JE) para obtenção da condutividade iônica de corrente contínua total. 

Como método alternativo, utiliza-se o método da derivada (MD) sobre o gráfico 

da condutividade de corrente alternada, em função da frequência, para a obtenção da 

condutividade iônica de DC do grão. Após a obtenção da condutividade, se empregou a 

equação de Arrhenius para calcular a energia de ativação e analisar o tipo de mecanismo 

no transporte de portadores de carga para cada amostra. 
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2. FUNDAMENTAÇÃO TEÓRICA 

2.1 Moagem de Altas Energias (MAE) 

Muitos autores mostram que a moagem de alta energia (MAE) é um método 

viável para obtenção de pós de compostos e misturas cerâmica-cerâmica e cerâmica-

metal (intermetálico). (CERQUEIRA, 2015; PALLONE, 2002; PALLONE, 2003; 

SURYANA RAYANA, 2001). Nesta sessão é feita uma breve história sobre MAE e os 

parâmetros usados no processamento e as variáveis do processo. 

Em 1966 foi desenvolvido um método por John S. Benjamin na Companhia 

Níquel Internacional (International Nickel Company - INCO) para produzir misturas 

homogêneas por meio de pós-precursores, com a finalidade de desenvolver uma 

superliga de níquel que suportasse altas temperaturas para aplicações em turbinas 

aeronáuticas. Ele propôs combinar as propriedades de boa resistência à fluência das 

ligas contendo dispersóides1 de ThO2 com a resistência mecânica em temperaturas 

intermediárias dos precipitados 𝛾′ de Ni3Al (TAKIMI, 2004). 

Posteriormente, este processo foi patenteado pela INCO com o nome de Liga 

mecânica, do inglês (Mechanical Alloying (MA)), denominado assim para descrever 

este processo de moagem de alta energia (MAE). O termo MAE é empregado para 

diferenciar-se dos outros tipos de moagem, como a moagem por moinho de bolas ou 

moinho planetário de baixa rotação (TAKIMI, 2004). A moagem de altas energias é 

caracterizada pela velocidade angular de rotação ser muito alta (sendo de centenas de 

rotações por minuto). Geralmente, o MA é um processo de MAE a seco, sendo muito 

usado para produzir materiais de interesse comercial e científico (TAKIMI, 2004). 

Apesar de muitas outras aplicações, para este trabalho é importante salientar que foi 

constatado que misturas de diferentes pós podem ser mecanicamente ativadas para 

produzir reações químicas à temperatura ambiente ou muito menor do que as 

normalmente requeridas.   Esta técnica de processamento simples vem sendo aplicada 

para metais, polímeros, cerâmicas e materiais compósitos (TAKIMI, 2004; CARREÑO 

et al., 2008). Das principais características do MAE, são listadas algumas abaixo, 

segundo Takimi (2004): 

1. Produção de uma segunda fase finamente dispersa (dispersóides); 

2. Extensão do limite de solubilidade sólida; 

3. Refinamento do tamanho de grão (cristalito) dos materiais até a escala 
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nanométrica; 

4. Síntese de novas fases cristalinas e quase cristalinas; 

5. Desenvolvimento de fases amorfas; 

6. Desordenamento de intermetálicos ordenados; 

7. Possibilidade de criar ligas com elementos normalmente incompatíveis; 

8. Indução de reações químicas a baixas temperaturas; 

9. Fácil transição da escala laboratorial para escala industrial. 

Dois diferentes termos são geralmente usados na literatura para descrever o 

processamento de pós em MAE: 

 A Mecano-Síntese (do inglês, Mechanical Alloying (MA)) descreve o 

processo onde uma mistura de pós (de diferentes metais ou ligas/compostos) 

é processada ao mesmo tempo em que o transporte de material é envolvido 

no processo para obter uma liga homogênea. 

 A moagem de pós com composição uniforme, como metais 

puros, intermetálicos ou apenas um tipo de liga, na qual não é necessária a 

homogeneização, tem sido normalmente chamado (do inglês) Mechanical 

Milling (MM) (SURYANARAYANA, 2001). 

Diversos outros termos podem ser encontrados na literatura sobre MA. Entre 

estes, os mais importantes para o processamento de materiais nanoestruturados são: 

moagem reativa e moagem criogênica (TROMBINI, 2011). 

2.1.1 Processamento em moinho de alta energia 

 O processamento de materiais em MAE comumente usa materiais inorgânicos, 

que são misturados na proporção desejada após terem sido feitos os cálculos de 

estequiometria (corpos moedores, agentes de controle de processo aditivos, etc.) e 

misturados nos copos de moagem dentro do moinho (TAKIMI, 2004). Durante certo 

tempo, a mistura então é processada até chegar a ser homogênea por meio de reações 

autossustentadas induzidas (NIIHARA, 1991). Essas reações são ativadas pelo 

aquecimento dos pós-reagentes a uma temperatura de ignição. O tipo de reação e as 

condições requerem certo tempo de moagem para iniciar a reação. A partir da 

temperatura de ignição a reação é exotérmica e se propaga por todo o volume dos 
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reagentes (NIIHARA, 1991). Os mais importantes parâmetros no processamento em 

moinhos de alta energia são as matérias-primas, o tipo de moinho e as variáveis de 

processo (TAKIMI, 2004). 

 As matérias-primas utilizadas para processamento em MAE são pós-comerciais 

que possuem dimensão de partículas em torno de 1 a 200 µm. Entretanto, o tamanho das 

partículas não é um parâmetro crítico, pois diminui exponencialmente com o tempo e 

atinge valores da ordem de poucos micrômetros depois de poucos minutos após o início 

da moagem. As matérias-primas são normalmente metais puros, ligas metálicas, pós 

pré- ligados, fases intermetálicas, óxidos, carbetos e, no caso de moagem reativa, 

cloretos e outros sais inorgânicos (TAKIMI, 2004). 

 Muitos tipos de equipamentos podem ser considerados como MAE para a 

produção de materiais por meio de MA. Os equipamentos diferenciam-se pelo volume 

do copo de moagem (do inglês, container), energia de impacto entre corpos moedores, 

eficiência na moagem e a possibilidade do uso de acessórios, como sistemas de 

resfriamento, aquecimento e controle dinâmico da atmosfera de moagem, etc. 

(SURYANARAYANA, 1998). 

   

 
 
Figura 2.1: (a) Esquerdo diagrama esquemático do movimento dos corpos moedores em um moinho 

planetário (Suryanarayana, 2001). (b) Direita imagem de um moinho vibratório PM 200. 

Dentre os tipos de moinhos, o moinho planetário vem sendo bastante utilizado na 

síntese e tratamento de amostras cerâmicas (SANTOS e COSTA, 2005). Chama-se 

moinho planetário devido ao movimento imposto ao jarro de moagem, idêntico ao 

movimento dos planetas, com rotação e translação, como pode ser visto na Figura 2.1. 

A força centrífuga produzida pelo movimento de rotação e translação provoca o contato 

dos corpos moedores entre si e com as paredes do jarro. Os jarros de moagem podem 
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ser construídos com diferentes materiais, como ágata, Si3N4, Al2O3, ZrO2, aço 52100, 

WC- Co e Nylon (TAKIMI, 2004). 

2.1.2 Ativação mecânica 

 A ativação mecânica é um processo complexo e não existe um modelo físico 

adequado que explique de maneira correta este processo. Porém, o uso de modelos 

fenomenológicos permite dar certa explicação para “sistemas moles” (soft systems)       

( FATEMI et al., 1998), onde se considera que a redução do tamanho dos grãos ocorre 

pelas repetidas fraturas das partículas. Outros autores consideram a amorfização das 

partículas e depois uma nova recristalização (DIDENKO et al., 1999). Os resultados 

analisados por meio de um modelo computacional predizem a evolução de algumas 

características físicas do pó. Até hoje, não existe um modelo a nível atômico, que 

explique porque a ativação térmica induz reação química a relativamente baixas 

temperaturas. Como são conhecidas, estas reações necessitam, normalmente, de 

elevadas temperaturas para acelerar a cinética da reação, a qual é importante para a 

redução do tempo de moída e para seu uso em escala industrial (HOLISTER et. al., 

2003; BANG and SUSLICK, 2010). No trabalho (SURYANARAYANA, 2001) tem 

sido sugerido que a velocidade de reação nos processos ativados mecanicamente é 

influenciada pela tensão na estrutura cristalina. Também em (KONG et al, 2008) foi 

mostrado que a reação é controlada pelo processo de difusão, a qual muda durante o 

processo de moída e depende da tensão da célula cristalina. Aqui se manifestam as 

discordâncias atômicas anisotrópicas (SURYANARAYANA, 2001; KONG et. al., 

2008), como defeitos cristalinos. Neste mesmo trabalho, se estabelecem elementos para 

tentar explicar os mecanismos de ativação térmica (KONG et. al., 2008). 

 Na ativação mecânica influenciam vários fatores, entre eles a frequência de 

colisão (frequência com a qual uma partícula está associada a um evento de colisão 

efetiva) e a energia de colisão (a energia transferida no processo de moída às partículas). 

A energia transferida é considerada como um fator crítico e a frequência de colisão é 

controlada pela razão de carga (razão de bolas por peso de pó). Existe uma relação 

inversa entre a razão de carga e o tempo necessário para completar a moída (CHAUSSE 

et. al., 2015). A frequência de colisão é também controlada pela quantidade de pó 

envolvida em cada colisão, a qual é controlada pelo tamanho das bolas utilizadas na 

moída, já que o tamanho da bola afeta a energia de colisão. 
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 Mc Cormick e colaboradores (SCHAFFER e McCORMICK, 1992) modificaram 

a energia de colisão variando a velocidade angular do moinho planetário, mas isto 

também modificou a frequência das bolas e das colisões. A mudança da massa causa 

uma variação na energia cinética das bolas e, simultaneamente, incrementa o diâmetro 

das bolas e o volume de colisão e, portanto, a frequência de colisão. 

 Se a ativação térmica é utilizada como uma etapa intermediária em grande escala 

na obtenção de materiais nanoestruturados, é necessário conhecer o mecanismo que 

determina o incremento da moída de alta energia. 

 Maurice e Courtney (McCORMICK et. al., 1993) estudaram a pressão média na 

superfície de contato do meio de moída na máxima compressão, usando a teoria de 

Hertz: 

 
(2.1) 

Onde “E” é modulo elástico das bolas, “ρ” a densidade das bolas, e “ν” a velocidade 

relativa de pré-colisão, a qual está dada por:  

 
(2.2) 

onde “ω” é a velocidade angular de rotação (em rpm) e “Ra” o raio do recipiente.  

 A pressão média experimentada por partículas de pó na colisão é mais baixa se 

não consideramos o pó que se encontra entre duas bolas que colidem em concordância 

com a equação (2.1), devido a que parte da energia cinética é consumida pelos 

processos de atrito e fratura das partículas de pó. A pressão média, das partículas de pó, 

alcançada na colisão, depende da energia cinética de duas bolas que colidem, e das 

propriedades mecânicas dos agregados em pó. Por outra parte, a energia cinética de 

duas bolas que colidem é aproximadamente igual à energia elástica UE das duas bolas 

que colidem, considerando que não existem partículas de pó entre elas. Essa energia 

elástica se calcula a través da expressão (MAURICE e COURTNEY, 1990): 

 
(2.3) 

 Onde R é o raio das bolas, e δmax a distância ao centro de massa de duas bolas 

que mudam suas posições relativas durante a colisão, a qual é determinada por [22]: 

 
(2.4) 
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 Por exemplo, se R = 4,76 mm, se obtém que δmax = 0,0398 mm e UE = 4,98 J.  

 Assumindo que toda esta energia elástica foi consumida para deformar e fraturar 

as partículas confinadas entre duas bolas que colidem, se obtém que:  

 (2.5) 

Geralmente a UFriction (energia envolvida no processo de atrito) é muito mais pequena 

que UF (energia envolvida no processo de fratura); assim a equação (2.5) se aproxima a: 

 
(2.6) 

 A energia requerida para fraturar as partículas em pó confinadas entre duas bolas 

que colidem UF´ é (MAURICE e COURTNEY, 1990): 

 
(2.7) 

 Onde uf é a energia de fratura por unidade de volume de partículas, r o raio de 

impacto de Hertz, e h0 a altura inicial do nível de pó confinado entre duas bolas que 

colidem. O parâmetro πr
2
ho, na equação (2.7) corresponde ao volume de partículas 

confinadas entre duas bolas que colidem. R e h0 podem ser encontradas através de: 

 
(2.8) 

 
(2.9) 

 Onde CR é a razão bola- peso do pó (Razão de carga), e ρp a densidade das 

partículas em pó. Se CR = 60 e ρp = 4.0 g/cm
3
 (MIYAYAMA e YANAGIDA, 1991), se 

obtém que r = 0,097 mm e ho=0.076 mm. 

 A energia de fratura por unidade de volume das partículas em pó pode ser 

calculada por: 

 

(2.10) 

 Onde σf é a tensão de fratura em compressão, e Ep módulo elástico das partículas 

em pó.  

 Schwarz e Koch (SCHWARZ e KOCHET al, 1986) analisaram o incremento de 

temperatura devido à colisão entre duas bolas com partículas de pó entre elas, 

encontrando a seguinte expressão: 
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(2.11) 

 Onde k0 é a condutividade térmica do pó, ρp a densidade de partículas, Cp o calor 

específico do pó. 

2.2 Processo de sinterização 

 Sinterização é um processo termicamente ativado, consistindo na consolidação, 

ligação, possível densificação e recristalização obtida através de tratamentos térmicos 

de pós. Este processo pode ocorrer durante ou após a compactação às temperaturas 

abaixo do ponto de fusão do componente principal, para que não haja transição de fase, 

envolvendo transporte de matéria em escala atômica (KINGERY et. al.,1976). 

A sinterização ainda pode ser definida como um processo termodinâmico de 

não- equilíbrio, onde um sistema de partículas (agregado do pó ou compactado) adquire 

uma estrutura sólida consistente por meio da redução da área superficial específica. 

Como resultado, acontece a formação de contorno de grão e crescimento de pescoços 

entre partículas, devido ao transporte de matéria originado por processos difusionais 

(PEÇANHA JUNIOR, 2014).  

2.2.1 Mecanismos de Sinterização  

Há dois mecanismos de transporte de material entre partículas durante a 

sinterização: por meio das superfícies e do volume, os quais podem atuar 

simultaneamente (PEÇANHA JUNIOR, 2014; KINGERY, 1959). 

O transporte através das superfícies envolve o crescimento do pescoço sem a 

mudança de espaço entre as partículas, pois o fluxo de material origina-se e termina nas 

superfícies das partículas. A difusão superficial e a evaporação-condensação são os 

fenômenos que mais contribuem para transporte de material através das superfícies. A 

difusão superficial ocorre, principalmente, na sinterização da maioria dos sólidos 

covalentes, enquanto a evaporação-condensação se sobressai na sinterização de 

cerâmicas de baixa estabilidade, tal como o cloreto de sódio (PEÇANHA JUNIOR, 

2014; KINGERY, 1959). 

O transporte de massa através do volume normalmente produz um encolhimento 

do compacto, diminuindo os espaços entre as partículas e aumentando a densidade. Isso 
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ocorre devido à massa migrar do interior das partículas para o pescoço (região de 

contato). Estas regiões crescem durante a sinterização, de modo que o ângulo de contato 

entre as superfícies adjacentes de duas partículas aumente até um tamanho critico 

conhecido como ângulo de equilíbrio diedral (θ) (figura 2.2) (PEÇANHA JUNIOR, 

2014).  

 

Figura 2.2: Representação esquemática do ângulo de equilíbrio diedral θ entre os contornos dos grãos, 

sendo: γcg = energia no contorno do grão; γsv = energia sólido/vapor na superfície (MICHEL, 2000).  

Os principais mecanismos de transporte pelo volume são a difusão através do 

volume e pelo contorno de grão, além do fluxo viscoso e o escoamento plástico. A 

estrutura de defeito dos grãos pode restringir a difusão através do volume. Já a difusão 

pelo contorno de grão é o mecanismo mais importante para a densificação da maioria 

dos cerâmicos cristalinos. O fluxo viscoso é mais relevante em sinterização de materiais 

amorfos ou materiais com fase vítrea nos contornos de grão. A contribuição do 

escoamento plástico é muito significativa quando o material é processado em altas 

pressões. As regiões de contato entre partículas podem ser submetidas a altos níveis de 

tensões, o que pode determinar uma produção significativa de discordâncias. Assim, o 

transporte de massa relacionado ao movimento dessas discordâncias pode ser 

importante no processo de densificação do material (PEÇANHA JUNIOR, 2014; 

MICHEL, 2000).  

2.2.2 Sinterização no Estado Sólido 

O processo de sinterização em estado sólido ocorre em três estágios, como 

mostrado nos itens abaixo:  

I. Estágio inicial: Etapa onde há formação de pescoços (figura 2.3) ao longo da 

região de contato entre as partículas, eliminação de interfaces sólido-vapor e 
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criação de área de fronteira de grãos (PEÇANHA JUNIOR, 2014; GERMAN, 

1994).  

 

Figura 2.3: Formação de pescoços entre partículas no processo de sinterização (SONG et. al., 2006). 

 

A baixa temperatura a difusão superficial no estágio inicial não contribui 

para a densificação. Entretanto contribui bastante para formação de pescoço 

devido a sua baixa energia de ativação. A difusão por contorno de grão e a 

difusão por volume são ativadas em maiores temperaturas (PEÇANHA 

JUNIOR, 2014; SONG et. al., 2006).  

II.  Estágio Intermediário: permanece ativo durante a maior parte do processo de 

sinterização, caracterizado por apresentar o arredondamento dos poros, 

densificação e crescimento de grão (PEÇANHA JUNIOR, 2014; GERMAN, 

1994). Apresentam-se poros em forma de cilindros localizados nas faces dos 

grãos.  

A densificação no estágio intermediário é seguida pela difusão por 

volume e difusão por contorno de grão, eliminando espaço vazio entre os grãos e 

os poros localizados sobre os contornos de grãos desaparecem mais rapidamente 

do que os poros isolados (PEÇANHA JUNIOR, 2014; GERMAN, 1994).  

III. Estágio final: A geometria dos poros varia em função de onde se localizam no 

grão; poros situados no interior dos grãos tendem à forma esférica; enquanto os 

poros situados nas faces e arestas tendem à forma lenticular; poros situados nos 

cantos tendem a formar tetraedros arredondados (PEÇANHA JUNIOR, 2014; 

GERMAN, 1996).  
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A mobilidade dos poros depende de seu tamanho e forma, além dos mecanismos 

de transporte de matéria. Os poros isolados podem ser eliminados por um ou mais 

mecanismos de transporte de matéria, dependendo da sua localização sobre o grão. Caso 

a mobilidade do poro seja mais lenta do que a do contorno de grão em crescimento, o 

poro isolado no interior do grão promove uma lenta densificação, porque a eliminação 

do poro é dominada pela velocidade de difusão (GERMAN, 1996). Mas se a mobilidade 

do poro é elevada, ele pode permanecer unido ao contorno de grão, resultando em 

rápida densificação, pois os poros serão eliminados por difusão pela rede e/ou pelo 

contorno de grão. (GERMAN, 1996). 

A redução da porosidade e aumento do tamanho de grão são dependentes entre 

si, apesar de serem diferentes em alguns aspectos cinéticos. Um dos maiores desafios da 

sinterização é definir os efeitos opostos que estes parâmetros têm nas propriedades do 

compósito. (BOSCHI, 1988). 

A redução linear e da área superficial total (figura 2.4) leva a uma densificação 

das amostras sinterizadas, que pode ser determinada pela diminuição da porosidade e 

pelo crescimento de grãos. Estes efeitos estão intimamente relacionados às 

características químico-físicas locais, portanto conclui-se que a microestrutura final está 

diretamente relacionada à uniformidade inicial do compacto. Quando a sinterização não 

é realizada adequadamente, a contração pode resultar em distorções, trincas e 

densificação incompleta (PEÇANHA JUNIOR, 2014; BOSCHI,  1988).   

  

Figura 2.4: Redução linear durante o processo de sinterização (Peçanha Junior, 2014; adaptado 

Callister, 2000).  

Os principais parâmetros que afetam a sinterização em estado sólido são 

(Barsoum, 2000):  
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a) Temperatura: Como a difusão é responsável pela sinterização, a altas 

temperaturas aumentam consideravelmente a cinética de sinterização.  

b) Densidade Verde: Há relação entre a densidade verde (antes da sinterização) e 

a densidade final, pois quanto maior a densidade a verde, menor o volume de poros a ser 

eliminado. 

c) Atmosfera: O efeito da atmosfera pode ser drástico para a densificação. Em 

alguns casos a atmosfera pode favorecer a difusividade. Além disso, a solubilidade do 

gás no sólido exerce uma pressão no interior dos poros, o que aumenta à medida que 

eles diminuem.  

d) Impurezas: As impurezas geralmente não são desejadas, mas em alguns casos 

ocorrem adições de outros materiais que ajudam ao processo de sinterização, por 

exemplo, para obtenção de fase líquida. A presença de impurezas pode formar pontos 

eutéticos, compostos que apresentam ponto de fusão menor que seus componentes 

separados. Com isso resulta-se em uma sinterização reativa, mesmo em pequenas 

concentrações. 

e) O tamanho das partículas: Achava-se que o uso de partículas muito finas seria 

favorável a sinterização, mas esta teoria pode levar a aglomeração. Pois, após o 

aquecimento, os aglomerados têm a tendência de sinterizar-se isoladamente formando 

partículas maiores. Este fenômeno além de dissipar a força motriz para a densificação 

gera grandes poros entre os aglomerados que são posteriormente difíceis de eliminar.  

2.2.3 Sinterização por Plasma Pulsado (Spark Plasma Sintering - SPS) 

O nome desta técnica (SPS) é apenas comercial, pois se sabe que não ocorre a 

presença de plasma no processo de sinterização (HULBERT et al., 2008; HITCHCOCK 

et al., 2015). Esta técnica consiste em ser assistida por um campo elétrico alternado 

sobre as amostras, caracterizada pela aplicação simultânea de pressão uniaxial e 

corrente contínua pulsada (on-off) através de uma amostra comprimida em matriz de 

grafite, o que torna possível sinterizações a temperaturas relativamente baixas e em 

curto tempo (HUGHES, 2017; GROZA et. al., 2001; MUNIR et. al., 2006). É uma 

técnica relativamente fácil de ser manuseada, considerando que existem programas de 

simulação que permitem melhor operação. A figura 2.5 mostra esquematicamente o 

aparato da sinterização SPS aplicado em um bicristal. 
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Figura 2.5: Figura esquemática do aparato SPS aplicado em um bicristal (Adaptado, CALLISTER, 

2000). 

Embora a aplicação de uma alta pressão uniaxial e alta taxa de aquecimento por 

meio de SPS melhore a consolidação de pós e compósitos, o fenômeno que causa essa 

densificação aprimorada ainda é bastante debatido na literatura (CHEN, 2005; 

HOLLAND, 2013; DUPEUX, 1984; CASTRO, 2012; HUGHES, 2017). A amostra se 

coloca em um molde ou matriz geralmente de grafite de alta densidade e o aquecimento 

é produzido quando a corrente passa através do molde. Em comparação com outras 

técnicas, é possível utilizar uma pressão mais baixa (~100 MPa), um tempo de 

sinterização mais curto e rampas de aquecimento/resfriamento mais altas e, ainda assim, 

conseguir amostras com densificação total e tamanho de grão nanométrico (GOVEA et. 

al.,2015; PEÇANHA JUNIOR, 2014; MUNIR et. al., 2006). A figura 2.6 mostra a 

representação da dissipação de energia em escala microscópica no processo SPS entre 

os grãos. 

 

Figura 2.6: Dissipação de energia em escala microscópica no processo SPS (SUÁREZ et. al., 2013).  
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Dada a facilidade de obter nanomateriais com esta técnica, é fundamental a 

utilização de materiais de partida com tamanhos de partícula manométricos, portanto, a 

sinterização por SPS se acostuma a combinar com técnicas de processado de pó. Uma 

das técnicas que mais se utiliza para o processado de pó é a moída de alta energia. A 

combinação dessas duas técnicas tem dado resultados excelentes na obtenção de 

nanomateriais ferro-piezoeléctricos (KONG et. al., 2008; HUANG e MCCORNICK, 

1997) e multiferróicos (ZHANG et. al., 2017). 

Embora os trabalhos publicados sobre preparação de cerâmicas de titanato de 

lítio por SPS sejam escassos, os resultados obtidos até agora têm sido prometedores 

(DANCER, 2016; BOTROS e DJENADIC, 2016; MORALES-RODRÍGUEZ et. al., 

2013; KOBAYASHI et al., 1999) já que foi possível a sinterização de cerâmicas à 

temperaturas de 200 ºC (que são mais baixas (DANCER, 2016) que as usadas na 

sinterização convencional), com densificação total (DANCER, 2016) ou muito próxima 

da total (MORALES-RODRÍGUEZ et al., 2013). Este aumento da densificação das 

cerâmicas implica uma melhora na condutividade iônica. 

Nesses estudos (DANCER, 2016; BOTROS and DJENADIC, 2016; 

MORALES-RODRÍGUEZ et al., 2013) o pó de partida foi preparado por reação de 

estado sólido, portanto, apesar de aplicar a sinterização por SPS, não foi obtido um 

tamanho de grão manométrico (MORALES-RODRÍGUEZ et al., 2013). Logo, a ideia 

de combinar as técnicas de ativação mecânica e a sinterização por SPS, proposta no 

presente projeto de pesquisa deve levar à obtenção de cerâmicas com alta densidade, 

com tamanho de grão nanométrico e melhores propriedades de condutividade iônica. 

Por outro lado, a modelagem do processo SPS é muito complexa, já que deve 

combinar três fenômenos: (a) o elétrico, que gera calor por efeito joule, (b) a 

transferência de calor e (c) o efeito da pressão. A distribuição de corrente e temperatura 

no interior do molde e da amostra podem ser calculadas resolvendo simultaneamente as 

equações em derivadas parciais (ZHANG et al., 2013): 

0 J  (2.12) 

ip qTk
t

T
c 




)(  (2.13) 

Onde J =E  é a densidade de corrente, E o campo elétrico, e  a condutividade 

elétrica, que depende da temperatura e do tipo de material. Na Eq. (2.13), o termo -kT 
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representa o fluxo de calor, T é a temperatura, k a condutividade térmica, que depende 

do tipo de material, cp é a capacidade calorífica, e qi = JE o calor gerado por efeito Joule 

por unidade de volume e por unidade de tempo. 

Além das equações mencionadas acima, devem ser consideradas outras 

condições, como o deslocamento das partes relativas aos esforços mecânicos, os quais 

são produtos da pressão uniaxial (ZHANG et al., 2013). Incluindo esta última 

consideração, a modelagem se torna muito mais complexa e é onde serão realizados os 

estudos do efeito do processo SPS em diferentes partes das amostras. 

O sistema SPS (figura 2.5) consiste em uma máquina de sinterização SCP/SPS 

com um mecanismo de pressurização vertical uniaxial, contendo: eletrodos de pressão, 

especialmente projetados com refrigerador incorporado à água, câmara de vácuo 

refrigerada à água, mecanismo de controle de atmosfera de vácuo/ar/argônio, gerador 

especial de energia para DC (corrente contínua) para sinterização por pulso, matriz e 

pistões de grafite. Além de unidades de controle de água de resfriamento, medição de 

posição das punções, medição de temperatura, exibição da pressão aplicada e várias 

unidades de segurança para intertravamento do sistema (TOKITA, 1997).  

2.3 Condutores Iônicos 

Os condutores iônicos são materiais nos quais é possível o deslocamento de 

largo alcance de íons na estrutura cristalina de um dado material. Neste tipo de materiais 

os elétrons devem estar fortemente ligados aos seus átomos (isolantes para elétrons) 

(ERAZO, 2013). Materiais que apresentam condução mútua de íons e elétrons chamam- 

se de condutores mistos (ERAZO, 2013). No mecanismo de condução em condutores 

iônicos, os íons geralmente não se movem de forma uniforme na direção do campo 

elétrico (�⃗⃗� ) aplicado. Pelo contrário, eles se movimentam de forma aleatória entre as 

posições equivalentemente energéticas no condutor, pois a estrutura cristalina nem 

sempre apresenta buracos disponíveis na direção do campo aplicado. Entretanto, se há 

buracos disponíveis na mesma direção do �⃗⃗� , esta será favorecida. (ERAZO, 2013). 

Os materiais condutores iônicos podem ser empregados em sensores, baterias 

recarregáveis, pilhas de combustível, automóveis elétricos, etc (GORIPARTI et al., 

2014). O intuito de muitos pesquisadores nesse tipo de material se resume em: estender 

a duração ou capacidade de baterias de lítio atuais, reduzir a temperatura de 

funcionamento das células de combustível de oxigênio até temperatura ambiente, 
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diminuir a oposição ao deslocamento dos íons, maior segurança de funcionamento, 

diminuir o aquecimento das baterias, eliminar a corrosão, etc (YANG et al., 2015; 

AGRAWAL et al., 1999; ERAZO, 2013). Dentre estes, os materiais baseados em lítio 

despertam grande interesse devido sua possível aplicação em baterias de altas energias e 

dispositivos eletroquímicos (MAUGER et al., 2017; YANG et al. 2015; TSURUI et al., 

2009). 

Esses condutores iônicos têm uma complexa dinâmica de carga, o que se reflete 

nas diferentes grandezas que podem ser medidas como, por exemplo: a condutividade, a 

permissividade, a capacitância, a resistência, etc. (CALZADA, 2003). Existem 

diferentes técnicas experimentais que permitem caracterizar as propriedades elétricas e 

estruturais destes materiais, dentre as quais estão a dispersão quase-elástica de nêutrons, 

difração de Raio-X (DRX), espectroscopia Ramam, espectroscopia de impedância 

complexa, ressonância magnética nuclear (RMN), entre outros (JONSCHER, 1983; 

FUNKE, 1993; DYRE, 2000). 

A resposta ideal de um condutor iônico seria uma na qual os íons transportadores 

de cargas não interagissem (análogo aos elétrons livre em condutores elétricos) e se 

movessem livremente. Assim haveria uma condutividade eléctrica com um valor 

constante para todas as frequências de campo elétrico aplicado, correspondente ao valor 

da condutividade DC do bulk (𝜎𝐷𝐶 - condutividade intrínseca) relacionado ao transporte 

de carga de longo alcance. Contudo, quando estudada a condutividade elétrica desses 

materiais, verifica-se um comportamento comum de dispersão, isto é, de aumento da 

condutividade na medida em que se aumenta a frequência do campo elétrico alternado. 

A condutividade aumenta devido à diminuição de barreiras sentidas pelos íons de 

condução, pois o caminho percorrido é menor. Essa dispersão geralmente obedece ao 

que se chama a primeira lei universal ou lei de Jonscher (equação 2.14) (JONSCHER, 

1983). 

  

𝜎′(𝑓) =  𝜎𝐷𝐶[1 + 𝐴𝑓𝑛] (2.14) 

 

Onde 𝜎′(𝑓) é a condutividade como função da frequência linear da tensão 

aplicada 𝑓 e 𝐴 uma constante característica. Essa dispersão é caracterizada por 



23 
 

 

dependências exponenciais sobre a frequência por meio de uma potência fracionária que 

varia de 0 a 1 (MCDONALD, 1987; JONSCHER, 1983, CALZADA, 2004). 

O mais interessante é a extensão desta lei a outros tipos de materiais condutores 

iônicos (monocristais, vidros, cerâmicas, líquidos, entre outros condutores iônicos), 

incluindo desde polímeros a semicondutores (JONSCHER, 1983; FUNKE, 1993; 

DYRE, 2000). A figura a seguir mostra dados experimentais como maneira de exemplo 

da dispersão descrita pela equação 2.7. 
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Figura 2.7: A dispersão descrita pela equação 2.14 da condutividade iônica. 

O valor da condutividade de dc é termicamente ativado, ou seja, depende da 

temperatura segundo a lei do tipo Arrhenius:  

𝜎𝐷𝐶 = 𝜎∞ 𝑒
−(𝐸𝑎/𝑘𝐵𝑇) (2.15) 

 Onde σ∞ é um fator pre-exponecial que corresponde a condutividade iônica de 

dc quando a temperatura T tende ao infinito, Ea é a energia de ativação e kB  é a 

conhecida constante de Boltzmann (JONSCHER, 1983; FUNKE, 1993; DYRE, 2000). 

Alguns eletrólitos de estado sólido inorgânicos apresentam alta condutividade 

iônica à temperatura ambiente (10
-3

 a 10
-4

 S/cm) e boa estabilidade química aos 

eletrodos (YANG et al., 2015; TSURUI et al., 2009). Dentre os eletrólitos do estado 

sólido baseados em lítio, o eletrólito sólido Titanato de Lítio Lantânio com estrutura 

perovskita (LLTO) tem sido muito estudado (YANG et al., 2015; ABHILASH et al., 

2013; TSURUI et al,, 2009; MEI et al., 2009). Ele apresenta condutividade iônica de dc 
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intrínseca relativamente elevada à temperatura ambiente, chegando a alcançar valores 

de até 10-3 S/cm (YANG et al., 2015; MEI et al., 2009; THANGADURAI et al., 2006; 

INAGUMA et al., 2013).  

2.4 Titanato de Lítio Lântanio, 𝑳𝒂
(
𝟐

𝟑
−𝒙)

𝑳𝒊𝟑𝒙𝑻𝒊𝑶𝟑 

Os pós com fórmula 𝐿𝑎(2/3−𝑥)𝐿𝑖3𝑥𝑇𝑖𝑂3 podem ser preparados por diferentes 

métodos de sínteses em estado sólido (LEYET et al., 2016; MEI et al., 2009; YANG et 

al, 2015). Mistura-se quantidades estequiométricas de óxidos precursores, como óxido de 

lantânio (La2O3) e carbonato de lítio (Li2CO3) e óxido de titânio (TiO2), levando-se em 

consideração o máximo de concentração possível de cada material. Em condições 

normais de temperatura e pressão (CNTP), os pós-precursores podem ser submetidos a 

uma operação de moagem de alta energia (MAE), utilizando um sistema de moino 

planetário com esferas (TAKIMI, 2004), com a finalidade de promover a síntese 

mecânica. Após a moagem, o material pode ser sinterizado por meio de Spark Plasma 

Sintering (SPS) (LEYET et al., 2016) para manter um tamanho de grão pequeno nas 

cerâmicas obtidas. Outros métodos tradicionais podem ser utilizados para a obtenção do 

LLTO (MEI, 2009; YANG 2015). 

Como foi dito, anteriormente, este condutor iônico tem grande potencial para ser 

utilizado em baterias de estado sólido. Entender as características estruturais deste 

material é imprescindível para estudar a dinâmica dos portadores de carga responsáveis 

elo processo condutivo no material. 

O titanato de lítio lantânio (LLTO) apresenta estrutura do tipo perovskita de 

fórmula ABO3. Esta estrutura tem como caraterística principal a de ser formada por 

octaedros de oxigênio com titânio (posição B) em seu centro (figura 2.8). Os cátions 

lantânio (posição A) são rodeados por 12 oxigênios (posição X da figura 2.8, onde o 

lantânio pode estar ausente e formar sítios vazios (buracos de lantânio) dependendo da 

estequiometria usada na mistura dos pós precursores para a sua formação. A porcentagem 

de lantânio (La) ausentes é representado por x, e a fórmula estequiométrica, portanto 

fica: : 𝑳𝒂
(
𝟐

𝟑
−𝒙)

𝑳𝒊𝟑𝒙𝑻𝒊𝑶𝟑. A ausência de x íons lântanio  torna necessário a presença de 

3x íons de lítio (de ionização simples) para que o sistema cristalino se torne 

eletricamente neutro (ERAZO, 2013).  
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Figura 2.8: Estrutura perovskita (ABO3) com octaedros BX6. O cátion A ocupa o centro do cubo 

octahedral (SOUZA, 2009 adaptado) 

 

Literaturas mostram (MEI, et al., 2009; ERAZO, 2015; GAO et al., 2014, GAO 

et al., 2013), por meio de difração de raio x, que as amostras com menor conteúdo de 

lítio (x < 0.1) apresentam, na estrutura cristalina, sítios livres de La de forma alternada 

ao longo do eixo z, contudo esta estrutura perde a simetria a medida que o teor de lítio 

aumenta. A estrutura cristalina do LLTO depende, além do teor de lítio, da forma como 

a amostra sofre resfriamento e da temperatura submetida no tratamento térmico (MEI et 

al., 2009; GAO et al., 2013). Há muitas controvérsias quanto à estrutura cristalina do 

LLTO, contudo o tipo de estrutura mais reportada é tetragonal de grupo espacial 

P4/mmm (para x > 0.1), seguida da estrutura ortorrômbica (para x < 0.1), além de 

outras estruturas reportadas como monoclínico, trigonal e cúbica, porém com menos 

frequência (MEI et al., 2009; ERAZO, 2013; GAO et al., 2014; GAO et al., 2013; 

KANG et al., 2003; GARCIA-MARTIN et al., 2003). A perovskita rica em lítio, 

correspondente a x ≈ 0.11, foi relatado a ter estrutura tetragonal com simetria do grupo 

espacial (GE) de P4/mmm, mas mudando para o grupo espacial P4/nbm quando            

x = 0.10, (FOURQUET et al., 1996; CATTI et al., 2007; GAO et al., 2013). No último 

caso, foi relatado para o lítio estar localizado em sítios de janela quadrada O4 (GAO et 

al., 2013). 

A localização dos íons pesados da rede rígida é mais fácil de detectar devido 

seus grandes raios atômicos e localização “fixa”. Entretanto, a localização do íon lítio 

requer estudos com técnicas mais apuradas (GAO et al., 2013). A localização do íon 
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lítio foi reportada na literatura e verificou-se que na medida em que o seu estudo foi 

evoluindo (com o avanço das técnicas experimentais) foi possível refutar alguns 

resultados referentes à localização do lítio, pois achava-se que o íon lítio ocupava os 

sítios de lantânio (GARCIA- MARTINS, 2003; RIVERA et al., 2002; JAIN AND 

KRISHNASWAMI, 1998; CHRYSSIKOS et al., 1998). Sabe-se, atualmente, que não é 

possível o lítio ocupar os sítios “A” da estrutura perovskita devido seu pequeno raio 

atômico, que causaria grandes distorções na estrutura e não seria viável energeticamente 

ao sistema cristalino manter-se nesta localização (ERAZO, 2013; GAL et al., 2013; 

CAZALDA, 2003;). 

Segundo Gal et al. (2013), resultados de imagem via campo brilhante anular 

direto (ABF – em inglês) mostram que, para o LLTO (x < 0.1), os átomos de Li estão 

localizados perto das posições da janela quadrada O4 entre 4 oxigênio (figura 2.9), 

enquanto que na perovskite rica em lítio (x > 0.1) os lítios ocupam posições 

ligeiramente deslocadas das posições dos buracos de La (sítios A). O deslocamento de 

átomos de Li das posições ideais de sítios A pode ser explicado em termos das várias 

modificações estruturais e químicas locais observadas no nível atômico.  

 

 

Figura 2.9: Representação da rede de perovskita de LLTO ao longo das direções [100]p e [110]p (onde 

‘p’ refere-se à estrutura pseudoperovskita cúbica). Átomos de lítio não são mostrados devido as 

incertezas na literatura (11, 12, 15-17, 21-23). Sítios na janela quadrada de O4 são indicados pelos 

círculos tracejados (GAO et al., 2013).  

 

Quanto à mobilidade do lítio se faz necessário estudar a microestrutura do LLTO 

para propor quais caminhos mais viáveis à sua condução (GAO et al., 2013). A figura 

2.10 exibe imagem do LLTO pobre em lítio reportada por Moriwake et al. (2015) via 
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microscopia eletrônica de varredura por transmissão corrigida por aberração esférica  

(Cs – em inglês) e interpretada por campo escuro de alto ângulo (HAADF – em inglês). 

Nela são mostradas as camadas ricas e pobres de lantânio (La1 e La2, respectivamente), 

bem como as camadas de titânio e buracos de lantânio. A camada La1 é muito mais 

brilhante do que a camada La2 devido aos buracos de La e presença de Li na camada 

pobre em lantânio. Os íons lítios (Z = 3) e oxigênio (Z = 6) não podem ser distinguidos 

por esta imagem devido às suas pequenas massas atômica. Os domínios de tamanhos e 

orientações diferentes encontram-se formando o que se chama fronteira de domínios de 

90° (FDs de 90°), como se pode ver na figura 2.10 as linhas brancas tracejadas em 

forma de degraus. Estas fronteiras aparecem com grande frequência, variando em 

quantidade e tamanho dependendo do teor de lítio (MORIWAKE et al., 2015).  

 

 

Figura 2.10: Imagem da estrutura da fronteira de domínio (domain) de 90°de um grão de LLTO pobre 

em lítio obtido via Cs-corrected HAADF STEM. Os pontos mais brilhantes são as camadas (layer) ricas 

em lantânio. Camadas pobres de La e camadas de titântio também é explicitada (GAO et al, 2013). 

 

Segundo Moriwake et al. (2015), devido ao conhecimento do comportamento da 

microestrutura (FDs de 90°), foi possível fazer cálculos de primeiros princípios baseado 

em DFT (Teoria do funcional densidade) para a localização do íon lítio levando em 
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consideração as fronteiras de domínios, como mostrado na figura 2.10, permitindo 

examinar várias vias de migração do Li. A simulação foi realizada em três tipos de 

camadas: La1, La2 e de mistura entre L1 e L2. A que apresentou menor energia de 

ativação (0.26 eV) foi a da camada La2. Isso indica que é mais viável ao lítio migrar nas 

camadas pobres em lantânio, como mostra a figura 2.11.   

 

 

Figura 2.11: imagem ilustrativa da estrutura da fronteira de domínio de 90° de um grão de LLTO para 

calculo da migração de lítio baseado na estrutura reportada na figura 2.13 (MORIWAKE et al., 2015). 

 

Na figura 2.12 (a), (b) e (c), o íon Li
+
 migrante é indicado por uma seta 

vermelha. Dependendo da posição deste íon Li
+
, a estrutura local varia muito. O 

octaedro TiO6 próximo ao íon lítio sofre uma rotação. A instabilidade rotacional do 

octaedro TiO6, é benéfica para a condução de íons de lítio neste material (MORIWAKE 

et al., 2015).  

Um dos fatores determinantes para a estrutura cristalina é o conteúdo de lítio na 

amostra de LLTO, que afeta diretamente os tamanhos dos domínios e de suas fronteiras 

dentro do cristal (GAO et al., 2014; MEI et al., 2009). Como exemplo, abaixo segue 

uma figura (2.13) esquemática da estrutura cristalina do LLTO com x << 0.1 do qual 

mostra-se como o teor de lítio pode afetar a organização dos buracos de lantânio 

(ERAZO, 2013, GAO et al., 2014).  

Geralmente classifica-se o LLTO de acordo com o valor de x, LLTO com           

x < 0.1 (pobre em lítio) e x > 0.1 (rico em lítio). Devido à quebra de simetria da 

organização das camadas de buracos de lantânio à medida que se aumenta o teor de lítio 

(x > 0.1), há mudanças estruturais do LLTO. Estudos recentes (MEI et al., 2009; GAO 
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et al., 2014) mostram que a estrutura cristalina muda do tipo ortorrômbica (x < 0,1) para 

tetragonal (x > 0,1) quando se aumenta o teor de lítio, bem como diminui o tamanho 

dos domínios e aumenta a quantidade de suas fronteiras de domínios dentro do cristal 

que forma o grão (GAO et al., 2014).   

 

Figura 2.12: Migração do íon lítio é indicada pela seta vermelha. Octaedros vizinhos ao lítio migrante 

apresenta rotação significativa dependendo da localização do lítio, facilitando sua mobilidade e 
diminuindo a energia de ativação (MORIWAKE et al., 2015). 

 

 

Figura 2.13: Figura esquemática da estrutura do tipo peroviskite com camadas alternadas de lantânio 

(verde) e buracos de lantânio (cinza) (GAO et al., 2013). 
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A condutividade elétrica do LLTO parece depender fortemente da composição 

exata e da microestrutura, por isso um estudo dos domínios torna-se importante neste 

sentido (GAO et al., 2014; GAO, et al., 2013; GARCIA-MARTIN et al., 2003). 

Domínios com diferentes orientações da célula unitária formam todo o cristal e o 

tamanho dos domínios depende do tratamento térmico e da composição dos óxidos 

(GARCIA-MARTIN et al., 2003). As fronteiras dos domínios influenciam fortemente 

na energia de ativação do grão e consequentemente serve como bloqueio à migração de 

lítio. Portanto se fosse possível eliminar tais fronteiras, a condutividade poderia 

aumentar em torno de três ordens de magnitude (MORIWAKE et al., 2015). 

2.5 Titanato de Lítio, Li2TiO3  

O Li2TiO3 policristalino é um composto em estado sólido que vem sendo 

estudado para ser utilizado como eletrodo. Entretanto poucos trabalhos estudam este 

material como candidato a eletrólito, por esse motivo um estudo nessa direção se torna 

interessante. Vale salientar também que o mesmo vem sendo considerado como forte 

candidato a reprodutor de trítio (SAHU, 2010; CARELLA, 2014; DASH et al., 2014).  

Kleykamp et al. (2002; 2001) estudou a fase de equilíbrio do sistema pseudo-

binário Li2O-TiO2 e a alteração estequiométrica do Li2TiO3 durante a transmutação de 

lítio. O sistema pseudo-binário Li2O-TiO2 é caracterizado por quatro óxidos ternários: 

Li4TiO4, Li2TiO3, Li4Ti5O12 e a fase em alta temperatura Li2Ti3O7. O Li2TiO3 (LTO) 

existe em três modificações, chamadas de 𝛼, 𝛽, 𝑒 𝛾 (IZQUIERDO e WEST, 1980; 

MIKKELSEN, 1980). A fase α é metaestável e se transforma na fase β por aquecimento 

acima de 300 °C (SAHU, 2010). 

A fase β tem estrutura monoclínica estável com grupo espacial C2/c e cristaliza 

na estrutura do tipo Li2SnO3, precisamente esta é a fase estudada neste trabalho. Os 

parâmetros de rede são: a = 5.041 Å, b = 8.806 Å, c = 9.727 Å e �̂� = 100.08 (SAHU, 

2010). A 1200 °C há outra transformação, que vai da fase β para a fase γ (CARELLA; 

2014). Esta transformação ocorre para a fase cúbica e cristaliza na estrutura do tipo 

NaCl. A temperatura de transição ordem-desordem é encontrada em trono de 950 °C 

(SAHU, 2010). 

A fase β do LTO tem homogeneidade na faixa de 47 a 51% em mol de TiO2. A 

Figura 2.14 mostra 52% em mol de TiO2. Sob temperatura ambiente a densidade teórica 
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é de 3,43 g/cm
3
. A mudança da fase monoclínica para a fase cúbica foi reportada a  

1155 °C, bem próximo da teórica.  

 

Figura 2.14: Diagrama de fase do sistema Li2O-TiO2 (CARELLA, 2014) 

 

 

 

Figura 2.15: Estrutura cristalina de uma célula unitária do composto Li2TiO3 (grupo espacial C2/c), 

onde a camada pura de Li e a camada do Li2Ti podem ser apreciados (CARELLA, 2014). 
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Quanto à estrutura cristalina do LTO, observa-se que o Li e Ti são distribuídos 

aleatoriamente nos locais dos cátions. Propõe-se que LTO em dois tipos de estrutura de 

camadas: um composto apenas por octaedro ocupado apenas com lítio e o outro 

ocupado com lítio e titânio em uma proporção de 1:2 (CARELLA; 2014). Como pode 

ser observado a partir da estrutura do cristal na Figura 2.15, o grupo espacial C2/c é 

formado por uma estrutura sal-gema distorcida alternando planos de Li e planos de 

Li2Ti (111). 

2.6 Espectroscopia de impedância complexa 

A espectroscopia de impedância complexa (EIC) é uma técnica de caracterização 

de materiais (vidros, cerâmicas, semicondutores, etc.) que envolve um estímulo elétrico 

sobre a amostra, aplicando uma tensão elétrica oscilante. Ocorre por meio de medidas 

elétricas relativamente simples, cujos resultados podem ser frequentemente relacionados 

com variáveis físicas complexas, tais como: condutividade, resistividade, resistência, 

capacitância, módulo elétrico, permissividade elétrica, transporte de massa, taxas de 

reações químicas, efeitos de polarização e influências composicionais na condutividade 

de sólidos (SALES, 2016). 

Na técnica de EIC aplica-se uma perturbação no sistema que geralmente consiste 

numa tensão alternada, proporcionando a corrente alternada (AC) através da amostra. 

Com isso, avalia-se a resposta elétrica devido à tensão aplicada em função da frequência 

(KAO, 2004; RODRIGUES, 2010). Através da razão entre tensão elétrica e corrente 

alternada, obtemos a impedância, que pode ser definido na forma:  

 

Z*(ω) = V* (t)/ I*(t), (2.16) 

 

Onde os asteriscos em questão, representam grandezas complexas. 

A impedância complexa (Z*) é uma grandeza resistiva mais geral para mobilidade 

de carga do que a resistência elétrica (R), pois leva em conta a defasagem entre o estímulo 

e a resposta do sistema, bem como os efeitos capacitivos e indutivos do material. Os 

resultados obtidos a partir da parte real e imaginária da impedância complexa permitem 

obter informações das propriedades físicas e químicas dos materiais estudados 
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(SILVEIRA, 2010). Desta forma, as medidas elétricas podem ser conduzidas sob uma 

ampla faixa de frequência que dependerá das propriedades específicas do material, sendo 

que os valores mais utilizados estão na faixa de 10-4 e 107 Hz (RODRIGUES e GUERRA, 

2015). 

Para materiais dielétricos, a resposta do material não ocorre de forma instantânea 

devido a defasagem entre o estímulo e a resposta do sistema (RODRIGUES e GUERRA, 

2015). A aplicação de um campo elétrico alternado em cerâmicas causa dispersão dos 

íons no material e uma redistribuição da carga espacial difusa em sua estrutura. Esse 

processo requer uma defasagem de tempo para que se estabeleça uma nova configuração 

dos íons após a aplicação do campo. Esse tempo é chamado de tempo de relaxação (τ) 

(MACDONALD, 2005). 

Com a medida da impedância complexa em função da frequência pode-se 

determinar o valor da capacitância e, consequentemente, determinar a permissividade 

complexa do material estudado (MACDONALD, 2005). Além disso, por meio do gráfico 

da parte real da permissividade em função da parte imaginária da permissividade permite- 

se estimar o tempo de relaxação do material estudado e através de equações empíricas é 

possível identificar qual modelo é mais adequado para descrever as características 

dielétricas. Portanto, existem outros formalismos complexos, que se relacionam com 

impedância e que são funções da frequência angular (MACDONALD, 2005, BUCHELI 

et al., 2012), sendo elas: 

 

ε* = ε′−jε″ 2.17 

M* = M’ + jM”= 1/ε* 2.18 

Y* =Y′ + jY″ = jωε0ε* = 1/Z* 2.19 

 Onde 𝑗 = √−1 , ε
⁎
 é a permissividade complexa, M

⁎
 é o módulo complexo: Y

⁎
 

admitância complexa, e ε0 é a permissividade no vácuo.  

Para materiais policristalinos ou cerâmicos, por exemplo, podem ser observadas 

contribuições intragranular (bulk) e intergranular (contorno do grão), para materiais 

vítreos, pode existir a contribuição de uma segunda fase precipitada, ou também, efeitos 

de eletrodo podem ser evidenciados. Finalmente, tem-se que a condutividade total é 

dependente das características da amostra, tais como: composição química, pureza, 

homogeneidade microestrutural, distribuição e volume de poros e defeitos, tamanho de 
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grãos etc. (MARTINEZ, 2006). 

2.7 Modelos matemáticos para caracterização elétrica do LLTO e LTO 

Os Os modelos matemáticos de tratamento de dados normalmente usados para 

caracterização elétrica das amostras de LTO e LLTO são: modelo do circuito equivalente 

(CE), a lei universal de Jonscher estendida (JE) e o método da derivada (MD). Todos 

estes modelos podem ser aplicados segundo os dados experimentais de espectroscopia 

de impedância complexa. 

Além da impedância complexa, há muitas maneiras de representar a resposta 

elétrica de um material quando ele é submetido à corrente alternada por meio de outros 

formalismos, apresentado na sessão 2.6 (BUCHELI et al., 2012). Para condutores 

iônicos cerâmicos a admitância complexa Y* (inverso da impedância, 1/Z*) é a mais 

indicada, pois este tipo de material comporta-se como um circuito com resistores em 

série (JONSCHER, 1983). Por esse motivo, o uso do circuito equivalente se faz 

necessário nesse caso. 

Obtendo a impedância real (resistência) em cada frequência de tensão aplicada e 

as dimensões da amostra (área e espessura), pode-se calcular os valores de 

condutividade ac. A partir de dados experimentais da Z*, cuja admitância real é 

calculada, pode-se calcular a condutividade real de AC segundo a equação (2.20): 

𝜎′ =
𝑒

𝑆
 𝑌′ =

𝑒

𝑆
 

𝑍′

|𝑍∗|2
=

𝑒

𝑆
 

𝑍′

(𝑧′2 + 𝑧′′2)
 (2.20) 

 Onde 𝑒 é a espessura e 𝑆 é a área da superfície da amostra (DYRE et al 2009; 

LANGARA et al, 2017). 

2.7.1 Circuito equivalente 

Para a análise da resposta elétrica por meio EIC, geralmente usa-se o diagrama 

de Nyquist (YANG et al., 2015; BUCHELI et al., 2012), uma função no plano 

complexo, (Z’ vs. Z”) geralmente em forma de semicírculo (alta frequência) seguido de 

uma parte crescente (baixa frequência) para amostras cerâmicas entre dois eletrodos, 

como mostra a figura 2.16 (MEI et al., 2009; MACDOANLD, 2005). 

O modelo do circuito equivalente (CE) é comum para o estudo da resposta 

elétrica em condutores iônicos sólidos. Consiste em ajustar o gráfico de Nyquist 



35 
 

 

(MACDONALD, 2005). A partir deste modelo pode ser construído um circuito cuja 

resposta elétrica seja semelhante às das amostras estudadas, tendo como elementos do 

circuito: a resistência (R) e o capacitor (C) em paralelo (MACDONALD, 2005). 

Em condutores iônicos a resistência e a capacitância variam com o aumento da 

frequência devido ao fenômeno de dispersão. Para descrever esse comportamento 

através de um circuito equivalente, normalmente, seria necessária uma malha 

complicada com vários resistores e vários capacitores. Este problema foi resolvido 

definido um novo elemento “Q” chamado de “elemento de fase constante - CPE” (ou 

capacitor universal) que simplifica muito a malha do CE, facilitando a sua interpretação 

física (MACDONALD, 2005).  

 

Figura 2.16: EIC típico da cerâmica LLTO a 30°C, onde a inserção a direita é o circuito equivalente. Rb 

é a resistência do bulk (grão), Rfg é a resistência do contorno do grão, CPEfg é o elemento de fase 
constante do contorno do grão e CPEe do eletrodo. A inserção a esquerda é a ampliação do gráfico 

próximo à origem (MEI et al., 2009). 

A polarização do eléctrodo é modelada por um elemento de fase constante 

(CPEe) como mostra a inserção da figura 2.16. Esse circuito equivalente simplificado é 

utilizado em células do tipo Au||cerâmica de LLTO||Au (MEI et al., 2009). 

Por meio de um ajuste usando o modelo do circuito equivalente (CE) em 

amostras cerâmicas determinam-se os parâmetros do circuito (resistências, 

capacitâncias, elementos de fase constante, etc). O CE permite separar as diferentes 

contribuições da resistência total da amostra (grão, contorno do grão) (MACDONALD, 

2005; UHLMANN et al., 2016; BUCHELI et al., 2014). 
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A condutividade dc total da amostra pode ser obtida por meio da equação 2.21, 

cuja resposta depende da resistência do grão e fronteira do grão obtida pelo modelo do 

CE: 

𝜎𝐶𝐸
′ = 

𝑒

𝑆
(

1

𝑅1 + 𝑅2
) (2.21) 

 Sendo 𝜎𝐶𝐸
′  a condutividade real do volume obtida por CE, R1 a resistência do 

grão e R2 a resistência da fronteira do grão. 

2.7.2 Equação de Jonscher Estendida 

Através da equação de Jonscher Estendida (2.22) é possível representar a 

dependência em frequência da condutividade (JONSCHER, 1983). A equação 2.22 é 

composta por dois termos: o primeiro descreve o que se chama a primeira 

universalidade, associada à condutividade DC das baixas frequências e ao início da 

dispersão regida pelo expoente n nas frequências intermediárias (MACDONALD, 2005; 

JONSCHER, 1983; DYRE et al 2009; GENG et al., 2011). O segundo termo descreve a 

segunda inclinação (ver figura 2.17) da dispersão governada pelo expoente p em 

frequências mais altas, relacionadas à "perda quase constante" (NCL) (JONSCHER, 

1983; MACDONALD, 2005; DYRE et al 2009; BUCHELI et al., 2014). 

𝜎′(𝑓) =  𝜎0 [1 + (
𝑓

𝑓0
)
𝑛

] + 𝐴(2𝜋𝑓)𝑝 (2.22) 

 Onde σ0 é a condutividade dc, f é a frequência linear da voltagem aplicada, f0 é a 

frequência em que a dispersão começa, A é um parâmetro dependente da temperatura, n 

e p são parâmetros exponenciais, onde n assume valores entre 0 e 1 e p está próximo a 

1, respectivamente.  
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Figura 2.17: Transição entre o comportamento de Josncher e o regime NCL. 

 Quando p = 1, a permissividade imaginária é constante (BUCHELI et al., 2012; 

BUCHELI et al., 2014). Esta equação mostra o comportamento total do σAC, mas não 

permite diferenciar os tipos de contribuições. Portanto, é necessário usar outro método 

para obter a condutividade do grão e de seu contorno.   

2.7.3 Método da derivada 

O método da derivada da condutividade em função da frequência (𝜎′(𝜔)) é uma 

alternativa para obter a contribuição da condutividade dc do grão e da fronteira do grão 

(BUCHELI et al., 2012; BUCHELI et al., 2014). Para encontrarmos a condutividade dc 

do grão, associa-se em que frequência ocorreu o mínimo da derivada e o relacionamos 

ao valor da condutividade naquela frequência. Quanto mais próximo de zero o mínimo 

da derivada for, mais confiável é seu resultado (BUCHELI et al., 2012). Além disso, 

este método nos permite observar com mais detalhes as inclinações associadas aos 

parâmetros exponenciais n e p, como se mostra na figura 2.17. Além disso, podemos 

saber em que faixa de frequência há o ponto de inflexão associado ao valor máximo da 

derivada, indicando que o contorno do grão começa a perder efeito sobre a 

condutividade total, dando lugar à contribuição do grão. 
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3. MATERIAIS E MÉTODOS 

Este trabalho baseia-se na pesquisa experimental de caracterização elétrica de 

dois tipos de materiais baseados em lítio, o titanato de lítio lantânio (La(2/3-X)Li3XTiO3) e 

o titanato de lítio (Li2TiO3). O primeiro tipo foi sintetizado por moagem de altas 

energias utilizando um moinho planetário. A densificação das cerâmicas aconteceu por 

via SPS com a mesma fórmula estequiométrica, mas apresentando concentrações de 

lítio diferentes. O segundo sistema é um pó comercial dividido em duas amostras com 

mesma fórmula nominal, porém uma delas foi sometida a um processo de moagem de 

altas energias também em moinho planetário e a outra não sofreu nenhum tratamento 

antes da sinterização, a qual aconteceu por método tradicional (BRITO et al., 2008; 

EXNER, 1979). O detalhe de obtenção e tratamento, bem como as técnicas 

experimentais de caracterização usadas em cada tipo de material estudado será descrito 

a seguir. Abaixo segue um diagrama que mapeia o processo e tratamentos matemáticos 

utilizado para caracterizar as amostras (Fig. 3.1 e 3.2). 

 

Figura 3.1: Diagrama sobre os processos e tratamentos de dados aplicados nas duas amostras do 

sistema LLTO. 
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Figura 3.2: Diagrama sobre os processos e tratamentos de dados aplicados nas duas amostras do 

sistema LTO. 

3.1 Procedimentos experimentais  

A temperatura ambiente e condições normais de pressão em ar, o pó comercial 

Li2TiO3 (Alfa Aesar 99%) moído foi submetido à operação moagem de altas energias 

para reduzir o tamanho das partículas. Para tal fins foi usado um moinho planetário 

Rautech 2. Esferas de aço (8) com 10 mm de diâmetro foram usadas em um contêiner 

de moagem contendo 10g do material. A velocidade de moagem foi de 300 rpm por 20 

horas. Para evitar o superaquecimento, o sistema de moagem foi desligado durante 5 

minutos após 60 minutos de funcionamento, o que levou a um tempo total de 24 horas 

de moagem. O pó então foi prensado em forma de disco e sinterizado pelo método 

convencional a uma temperatura de 1100 
0
C por 1 hora. Depois as amostras foram 

caracterizadas estrutural e elétricamente. 

Para o sistema cerâmico LLTO, a técnica de moagem de altas energias foi usada 

para obter os pós-ultrafinos com estequiometria nominal La0,59Li0,24Tio3 e 

La0,56Li0,33Tio3. Como materiais precursores foram usados La2O3 (Aldrich - 99.9%), 
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Li2CO3 (Aldrich - 99.9%) e TiO2 (Aldrich - 99.7%). Os precursores foram moídos em 

um moinho planetário usando 5 esferas de aço com 15 mm de diâmetro e velocidade de 

moagem de 400 rpm por 40 horas. Para a sinterização, a cerâmica foi compactada em 

forma de disco e sinterizada via técnica “Spark Plasma Sintering” por 1100 
0
C durante 5 

minutos (SPS – Dr. Sinter Inc. modelo 515S, Kanagawa, Japan). 

A caracterização estrutural foi realizada através de um difractômetro Rigaku D-

max, usado para determinações de padrões de difração de raios X (XRD). Para isso, 

utilizaram-se os seguintes parâmetros: radiação Cukα e modo contínuo de 10° a 90° em 

2θ. Por outro lado, um espectrômetro Jobin-Yvon T64000 permitiu determinar espectros 

Raman não polarizados da amostra de cerâmica. A linha polarizada de 614 nm de um 

laser Ar
+
 foi utilizada para a excitação, com uma potência incidente de cerca de 20 mW 

que invade a amostra, a fim de evitar o aquecimento local. A largura da fenda espectral 

foi de ~ 1,5 cm
-1

. Os estudos Raman não polarizados da amostra foram realizados na 

faixa de frequência de 100 cm
-1

 a 1000 cm
-1

, com as amostras situadas em uma 

configuração de micro-Raman. 

A técnica de espectroscopia de impedância complexa permitiu a caracterização 

elétrica das amostras, em uma ampla gama de temperatura e frequência, de LLTO (de 

25 °C a 270 °C e de 1Hz a 10 MHz) e de LTO (de 25 °C a 200 °C e de 1 Hz a 1 MHz). 

Para este propósito, utilizou-se o Solartron 1260 Impedance Analyzer acoplado a uma 

interface dielétrica Solartron 1296A controlada por um computador pessoal. 

Por meio da EIC, foi possível plotar o gráfico de Nyquist (Z’ x Z’’) para aplicar 

o modelo matemático de circuito equivalente (CE) por meio do software Zview. 

Parâmetros pertinentes às contribuições (grão e fronteira do grão) das amostras fforam 

obtidos pelo ajuste do circuito equivalente (Resistência, Capacitância e o elemento de 

fase constante) sobre o gráfico de Nyquist. O parâmetro de resistência elétrica calculado 

por CE e os parâmetros geométricos de cada amostra permitiu calcular a condutividade 

iônica de cada contribuição para a condutividade total das mesmas (eq. 2.5).  

Por meio da EIC também foi possível calcular a condutividade real como função 

da frequência para plotar gráficos de condutividade de AC para aplicar os modelo de 

Josncher estendida (JE) e método da derivada (MD), ambos aplicados usando o 

Software Origin. O ajuste de JE permitiu calcular a condutividade DC total (eq. 2.7), 

enquanto o método da derivada (MD) apresentou-se como método alternativo para 

calcular a condutividade do grão. O ajuste de Arrhenius (eq. 2.2) foi usado para calcular 
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a energia de ativação determinar o tipo de mecanismo de condução presente em nas 

amostras. 
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4. RESULTADOS E DISCUSSÃO 

4.1 Caracterização estrutural por Raio-x e espectro Raman das cerâmicas 

de La0,59Li0,24TiO3 e La0,57Li0,33TiO3 

 As amostras de cerâmicas foram obtidas a partir de pós-amorfos ultrafinos de 

Li3xLa2/3-xTiO3 x = 0,08 (LLTO-01) e x = 0,11 (LLTO-02) logrados por moagem de alta 

energia. A figura 4.1 mostra os padrões de difração de raios X das cerâmicas     

Li3xLa2/3- xTiO3 dopadas com x = 0,08 (LLTO-01) e x = 0,11 (LLTO-02), figura 4.1 (a) 

e 4.1 (b), respectivamente. Da figura 4.1 (a) identificou-se, como fase principal, uma 

estrutura tetragonal com grupo espacial P4/mmm, indexado de acordo com as 

referências (YANG et al., 2015; MEI et al., 2009) para ambas as amostras. Os picos 

adicionais correspondentes a uma fase secundária foram identificados como estruturas 

isomorfas do Li4Ti7O16 (BERTAUT, 1953). Uma leve variação na posição e intensidade 

dos picos de difração pode ser motivada por um aumento na concentração de íons Li
+
 na 

estrutura cristalina do material.  
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Figura 4.1: Padrões de difração de raios X das cerâmicas Li3xLa2/3-xTiO3 obtidas vias SPS, x = 0,08 (a) e 

x = 0,11 (b). Os picos marcados () correspondem à fase secundária da cerâmica Li4Ti7O16. 
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 Para corroborar a estrutura cristalina presente nas amostras assim como as 

interações atômicas foi usada a Espectroscopia vibracional Raman. Os espectros Raman 

a temperatura ambiente da cerâmica LLTO-01 e LLTO-02 são mostrados na Fig. 4.2 (a) 

e 4.2 (b), respectivamente.  
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Figura 4.2: Espectro Raman das cerâmicas de La2/3-xLi3xTiO3 com (a) x=0,08 e (b) x=0,11. 

 As principais bandas desses espectros Raman semelhantes às relatadas por 

Laguna et al. (2002) e Swamy et al. (2013). O ajuste do espectro Raman foi obtido por 

uma função de osciladores, com programa IGOR PRO 6.0 onde foram localizadas as 

bandas a 140, 234 e 521 cm
-1

 com simetria Eg, enquanto que as bandas 315, 448, 557 e 

580 cm
-1

 aos modos A1g. As bandas Raman a 108, 166 e 376 cm
-1

 não foram relatadas. 

Assim, a banda a 140 cm
-1

 está associada, principalmente, a cátions de Ti, mais 

precisamente à vibração de Ti no plano. A banda a 230 cm-1 está associada à flexão da 

ligação O-Ti-O. As bandas a 315 cm
-1

 são constituídas, principalmente, por vibração de 

Ti ao longo do eixo c e as faixas 448 cm
-1

 pertencem à simetria tetragonal. A banda a 

521 cm
-1

 parece mais provável de ser devido ao estiramento da ligação Ti-O. 

Finalmente, os dois componentes de alta frequência a 557 e 580 cm
-1

 consistem 
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basicamente em movimento de O(3) ao longo do eixo c, perturbado pela presença de 

átomos de lítio próximos. Um resumo das bandas é observado na tabela 4.1, as mesmas 

são obtidas do melhor ajuste dos espectros. 

 As bandas Raman obtidas para a amostra LLTO-01 são compatíveis com a 

estrutura tetragonal P4/mmm, evidenciada a partir da análise do padrão de raios-X. No 

entanto, espectros Raman da amostra LLTO-02 tem um deslocamento das bandas 

Raman como é observado na Figura 4.2 (b), produto de uma maior concentração dos 

íons Li+ na estrutura cristalina das amostras. Resultado similar ao obtido por difração 

de raios X. 

Tabela 4.1: valores obtidos dos ajustes dos espectros Raman das amostras de LLTO (x = 0,08 e               

x = 0,11). 

x = 0.08 x = 0.11 Simetria Deslocamento atômico 

118 117   

150 163 Eg Ti - no plano 

178 215   

247 256 Eg O(3) - no plano 

324 305 A1g Ti – ao longo do eixo c 

389 348   

459 451 A1g (Proibido) O(1,2) – ao longo do eixo c 

 498   

532 537 Eg O(3) - no plano 

562  A1g (Permitido) O(3) – ao longo do eixo c 

589  A1g (Permitido) O(3) – ao longo do eixo c 

 

4.2 Caracterização elétrica do sistema cerâmico La0,59Li0,24TiO3  

A partir do diagrama de Nyquist (Z 'vs Z "), mostrado na figura 4.3 (a), observa- 

se duas regiões: uma correspondente a resposta elétrica de baixa frequência (direita do 

gráfico) e uma outra região correspondente as mais altas frequências (parte esquerda do 

gráfico). Para a temperatura de 25 °C um semicírculo mais largo e um outro muito 

menor (mostrado na inserção) podem ser observados. O semicírculo maior pode estar 

associado à resistência/capacitância da fronteira do grão do LLTO-01, enquanto o outro 

semicírculo está relacionado ao grão em altas frequências, ambos são contribuições para 
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a resistência total (INAGUMA e NAKASHIMA, 2013; MACDONALD, 2005). O 

semicírculo maior está mais à direita do eixo real, que é associado à resistência elétrica 

da amostra. Logo os pontos nesta parte do gráfico estão relacionados aos maiores 

valores de resistência, por esse motivo pode-se associar o semicírculo maior ao 

contorno do grão mais resistivo. 

Nas temperaturas mais altas (a partir de 120 °C), os dois semicírculos tornam-se 

mais evidentes, entretanto, seus diâmetros diminuem com o aumento da temperatura. 

Por consequência, há diminuição da resistência dos grãos nestas temperaturas mais 

elevadas. Como pode ser observada, a região de baixa frequência mostra um grande 

efeito capacitivo relacionado ao eletrodo que bloqueia os portadores de carga, sugerindo 

que a condução na amostra é de natureza iônica (DEVIANNAPOORANI et al., 2013). 

Neste limite de baixas frequências e baixas temperaturas, considera-se que a 

condutividade é inversamente proporcional à parte real da impedância (YANG et al., 

2015; UHLMANN et al., 2016). Matematicamente, é fácil observar isso por meio da 

equação 2.20, uma vez que a parte imaginária da impedância se torna insignificante em 

relação à sua parte real nesse limite. 

O modelo de CE foi aplicado no gráfico de Nyquist citado a modo de exemplo, 

onde o resultado é apresentado na Figura 4.3 (a) para três valores de temperatura 25 °C, 

120 °C e 240 °C. Observa-se que o diâmetro do semicírculo associado ao contorno do 

grão diminui para as temperaturas mais elevadas. O circuito proposto para representar o 

comportamento da amostra é representado na Figura 4.3 (b), onde as malhas paralelas 

(R1-C1) e (R2-CPE1) estão em série e representam o comportamento do grão e da 

fronteira do grão, respectivamente (MACDONALD, 2005). O C1 é a parte capacitiva 

relacionada ao grão e Q (CPE) à polarização na amostra. 

As diferentes contribuições para a resistência total, isto é, a resistência do grão e 

da fronteira do grão, foram determinadas a partir do modelo de CE. Os valores de 

condutividade foram determinados a partir da proporcionalidade inversa com a 

resistividade, considerando os parâmetros geométricos (MEI et al., 2009; 

MACDONALD, 2005; GENG et al., 2011). A Tabela 4.2 mostra os valores de 

condutividade DC da fronteira do grão e do grão obtidos a partir dos parâmetros 

elétricos encontrados pelo modelo de CE (σg-CE e σfg-CE, respectivamente). Os valores de 

condutividade do grão variam de 10
-5

 a 10
-4

 S/cm ao longo da faixa de temperatura 

estudada, sendo consideravelmente maior para a região da fronteira de grão. Isso pode 
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ser considerado um bom resultado para a concentração de Li
+
 (x = 0,08) usado, que é 

menor quando comparada à concentração utilizada em outros trabalhos (x ≥ 0,10) 

(YANG et al., 2015; ABHILASH et al., 2013; GENG et al., 2011). 

  

 

Figure 4.3: (a) Gráfico de Nyquist a 25 °C (à esquerda com Inserção do comportamento Z' vs Z'' em 

altas frequências), 120  e 240 °C (à direita). (b) O circuito representando o comportamento da cerâmica 

LLTO das duas amostras.  

Um possível efeito indesejado na resposta elétrica deste material pode ocorrer 

pelo fato de que as amostras cerâmicas são obtidas a partir de uma fase amorfa e, além 

disso, pode ser devido à presença da fase secundária identificada por XRD. De acordo 

com Geng et al. (2011), quanto maior teor de lítio (até um certo limite de saturação), 

maior a condutividade do grão de LLTO devido à existência de uma maior densidade de 

portadores de carga disponíveis para se mover. Por esse motivo, a menor concentração 

de lítio na amostra pode também contribuir para uma condutividade menor que a 

esperada.  

O baixo valor da condutividade total (σT) deve-se ao fato dos baixos valores da 

condutividade da fronteira do grão, principalmente, em baixas frequências e baixas 

temperaturas, como mostra a tabela 4.2. Além disso, os condutores iônicos cerâmicos 

apresentam bloqueadores de corrente na interface eletrodo-eletrólito e nas interfaces 

internas do material, como limites de grão ou defeitos de amostra (fissuras internas) 

(BUCHELI et al., 2012). Esses bloqueadores afetam diretamente a condutividade total 

(b) 

(a) 
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da amostra, especialmente abaixo de uma frequência característica, f0, em que as cargas 

apresentam menos amplitude de deslocamento. No entanto, acima de f0, os 

bloqueadores afetam menos a condutividade total conforme a frequência aumenta, 

associando-a apenas ao grão (BUCHELI et al., 2012). 

Os valores da condutividade total da cerâmica de LLTO obtidos de acordo com a 

equação Jonscher estendida (Eq. 2.22) são comparados também na Tabela 4.2 com os 

valores obtidos pelo modelo de CE, de acordo com a equação 2.21. 

A Tabela 4.2 mostra a condutividade iônica do grão, da fronteira do grão e da 

amostra total de LLTO em diferentes temperaturas obtidas pelo modelo de CE e da 

condutividade total obtida por JE. Os resultados obtidos por CE e JE apresentam boa 

concordância quanto aos valores, portanto pode-se usá-los de forma independente. A 

partir destes modelos, observa-se o aumento da condutividade iônica total da amostra 

com o aumento da temperatura, isto é, é um processo térmico ativado. No intervalo de 

25 a 240 °C, encontramos ordens de grandezas variando de 10
-8

 a 10
-5

 S/cm. Esse 

comportamento é fortemente influenciado pela condutividade da fronteira dos grãos que 

se sobrepõe ao comportamento do grão. A contribuição da resistência da fronteira de 

grão é determinante neste caso na resistência total (MEI et al., 2009). 

Tabela 4.2: Valores da condutividade (grão, fronteira do grão e total), obtido pelo modelo de 

CE e a condutividade total obtido pelo modelo de JE para diferentes temperaturas. 

T (°C) σg-CE(S/cm)  σfg-CE(S/cm)  σT-CE(S/cm) σT-JE(S/cm)  

25 2,18 x 10
-05

 9,55 x 10
-09 

9,50 x 10
-09

 9,55 x 10
-09

 

65 3,80 x 10
-05

 8,77 x 10
-08

 8,75 x 10
-08

 8,06 x 10
-08

 

90 6,62 x 10
-05

 9,17 x 10
-08

 9,16 x 10
-08

 8,30 x 10
-08

 

120 1,23 x 10
-04

 2,92 x 10
-07

 2,92 x 10
-07

 2,72 x 10
-07

 

150  1,88 x 10
-04

 7,17 x 10
-07

 7,14 x 10
-07

 7,14 x 10
-07

 

180 2,99 x 10
-04

 2,21 x 10
-06

 2,20 x 10
-06

 1,99 x 10
-06

 

210 4,18 x 10
-04

 5,24 x 10
-06

 5,17 x 10
-06

 5,10 x 10
-06

 

240 5,93 x 10
-04

 1,22 x 10
-05

 1,20 x 10
-05

 1,22 x 10
-05

 

270 9,66 x 10
-04

 3,23 x 10
-05

 3,13 x 10
-05

 2,97 x 10
-05

 

 

 A figura 4.4 (a) mostra um comportamento, da parte real da condutividade a 

120°C como função da frequência (σ '(f)), típico dos condutores iônicos, onde a curva 

vermelha representa um ajuste de acordo com a equação de Jonscher estendida. A 
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evolução da condutividade AC a diferentes temperaturas é mostrada na figura 4.4 (b). 

Na região das baixas frequências (de 1 a 103 Hz), existe um comportamento 

praticamente constante da condutividade que corresponde aos processos de relaxamento 

nas fronteiras dos grãos e ao bloqueio iônico do eletrodo (DEVIANNAPOORANI, et 

al., 2013).  

 A partir de uma frequência característica (f0 ~ 4422 Hz a 120 °C, a maneira de 

exemplo), um comportamento dispersivo relacionado à equação de Josncher é 

observado. Tal comportamento é atribuído aos processos de relaxação nos grãos, 

geralmente observados em condutores iônicos. Todos esses processos são ativados 

termicamente. Estas regiões de dispersão se deslocam para frequências mais altas com o 

aumento da temperatura, como visto na fig. 4.4 (b), ou seja, a frequência característica é 

maior em temperaturas maiores (DEVIANNAPOORANI, et al., 2013). 

Após o comportamento de Jonscher, o regime NCL começa na faixa de frequência 

de 10
4
 a 10

5
 Hz, onde temos um crescimento quase linear da condutividade iônica. Esse 

comportamento da segunda inclinação é governado pelo exponente p, que tem valor 

próximo de 1 (SUK et al., 2016; BUCHELI et al., 2014). Este declive com a horizontal 

diminui à medida que a temperatura aumenta devido à diminuição do efeito do regime 

NCL. 

De acordo com Ngai (1999), o regime NCL está relacionado a um fenômeno 

intrínseco dependente da concentração de Li+ a baixas temperaturas. Funke (2009) 

associa o comportamento NCL com as vibrações locais dos íons, assumindo que estão 

confinados a dois poços de potenciais simétricos, onde o íon é livre para saltar entre os 

dois sítios vazios. 

Em todas as temperaturas é possível observar a presença de uma região plana 

quase horizontal em altas frequências (10
5
 a 10

7
 Hz) associadas à condutividade do 

grão, onde há um movimento de longo alcance dentro do mesmo de condução de íons 

(SUK et al., 2016; BUCHELI et al., 2012; FUNKE, 2009). Esta região desloca-se para 

faixa de frequências maiores à medida que a temperatura aumenta. 
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Figura 4.4: (a) Condutividade AC a 120 °C com ajuste matemático obtido por JE. (b) Evolução da 

condutividade AC a diferentes temperaturas (25, 120 e 240 °C). 

Os valores dos parâmetros n obtidos pela equação Jonscher estendida na faixa de 

temperatura estudada foram em média de 0,53, sendo que os valores de n variaram de 

modo decrescente com a temperatura. A diminuição no valor do parâmetro n pode 

indicar uma diminuição no grau de correlação entre os íons com o aumento da 

temperatura. (NGAI, 1999). Entretanto, o valor de p é pouco reportado na literatura 

quando se diz respeito ao seu significado físico. 
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O "método derivativo", como meio alternativo, também pode ser usado para 

calcular a condutividade intrínseca da amostra (BUCHELI et al., 2012; BUCHELI et al., 

2014). A figura 4.5 mostra a derivada da condutividade de AC para a amostra medida a 

120 °C, a modo de exemplo. O mesmo comportamento observa-se para os outros 

valores de temperatura. Na faixa de altas frequências, observa-se uma região plana 

(platô) associada à condutividade de dc do grão.  
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Figure 4.5: A derivada da condutividade de AC em função da frequência do LLTO-01 a 120°C. O 

mínimo da derivada em altas frequências é mostrado (seta vermelha). 

Os valores obtidos pelo MD para o grão estão de acordo com os resultados 

obtidos pelo CE em ordem de magnitude. Os valores das condutividades do grão em 

S/cm obtidos por ambos são representados na tabela 4.3. 

Kali et al. (2014) compararam vários materiais cerâmicos sinterizados através de 

SPS e métodos convencionais de sinterização. Essa comparação mostrou uma maior 

condutividade das amostras quando sinterizadas por meio de SPS. A partir deste estudo, 

verificou-se que, para um grande número de materiais cerâmicos com base em íons Li
+
, 

uma diminuição do tamanho de grão está relacionada ao aumento da condutividade. 

Este fato é justificado devido à maior densificação das amostras, diminuição do tempo 

para o processo de difusão e, consequentemente, retenção de crescimento de grãos e 

menor perda de Li
+
 (MEI et al., 2009). Entretanto, consideramos que um fator que pode 
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estar influenciando de forma negativa os valores de condutividade de DC é a presença 

da fase secundária (Li4Ti7O16) mostrada na XRD. Uma série de íons de Li
+
 que 

poderiam contribuir para o processo de condução de longo alcance faz parte da estrutura 

cristalina de Li4Ti6O14 e, portanto, fica retida nela. 

Tabela 4.3: Valores de condutividade de dc do grão (σg) obtidos pelo modelo de CE e DM em diferentes 

temperaturas. 

T (°C) σg-MD(S/cm)  σg-CE(S/cm) 

25 2,58 x 10
-05

 2,18 x 10
-05

 

65 2,29 x 10
-05

 3,80 x 10
-05

 

90 5,58 x 10
-05

 6,62 x 10
-05

 

120 1,15 x 10
-04

 1,23 x 10
-04

 

150 1,88 x 10
-04

  1,88 x 10
-04

 

180 2,90 x 10
-04

 2,99 x 10
-04

 

210 3,93 x 10
-04

 4,18 x 10
-04

 

240 5,24 x 10
-04

 5,93 x 10
-04

 

270 8,22 x 10
-04

 9,66 x 10
-04

 

 

O valor de energia de ativação (Ea) foi calculado pela equação de Arrehnius para 

a região de grãos e contorno do grão. Os cálculos foram realizados de acordo com a 

equação 

2.15. A Figura 4.6 mostra o comportamento de Arrhenius da condutividade de DC 

como função da temperatura. A partir dos valores obtidos e apresentados na figura, 

podemos associar esses valores de Ea ao movimento de íon Li
+
 como principal portador 

de carga (DEVIANNAPOORANI, et al., 2013). 

O comportamento de Arrhenius para a condutividade iônica total (T) mostra um 

aumento apreciável na condutividade com o aumento da temperatura. Isso corrobora a 

ideia de que estamos na presença de um processo ativado termicamente. A partir da 

curva, pode-se apreciar o mesmo comportamento e valores semelhantes de Ea da 

fronteira do grão e da amostra total, o que indica que os modelos utilizados (JE e CE) 

estão em equivalência completa, já que foram obtidos de formas independentes. O valor 

de Ea ≅ 0,39 𝑒𝑉 para ambos indica que há um efeito da fronteira do grão bloqueando os 

portadores de carga. 
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A energia de ativação do grão é praticamente metade do valor total. Esse fato 

pode ser justificado considerando que o processo de condução iônica dentro do grão 

ocorre de maneira mais eficiente do que no limite de grãos, onde as impurezas do 

material estão concentradas. Outros autores relataram valores de Ea semelhantes para 

ambas as regiões (YANG et al., 2015; THANGADURAI e WEPPNER. 2006; 

INAGUMA e NAKASHIMA, 2013; UHLMANN et al., 2016; BUCHELI et al., 2012; 

ŠALKUS et al., 2011). 
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Figura 4.6: Comportamento tipo Arrhenius de condutividade de DC em função da temperatura do grão, 

do contorno do grão e total de LLTO.  

 

4.3 Caracterização elétrica do sistema cerâmico La0,57Li0,33TiO3 

 Como é conhecido, a introdução de elementos dopantes na estrutura cristalina 

dos materiais introduz algumas mudanças nas propriedades físicas, no caso do teor de 

lítio afeta diretamente as propriedades estruturais e as características elétricas do 

sistema LLTO (MEI et al., 2009; GAO et al., 2014). Com intuito de fazer uma análise 

nesta direção, foram preparadas duas amostras com as mesmas condições, entretanto 

foram usados teores de lítio diferentes. Com isso, tornou-se possível realizar uma 

comparação a partir das características elétricas de ambas as amostras. 

 A figura 4.7 (a) mostra o gráfico de Nyquist da amostra LLTO-01 (triângulos) e 

da amostra LLTO-02 (bolas) à temperatura ambiente. Fazendo a comparação do gráfico 

de Nyquist com as duas amostras, observa-se comportamentos similares, mas percebe-

se uma diferença significativa em seus valores máximos da parte imaginária da 
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impedância, que é maior para a amostra com o menor teor de lítio. A janela da parte real 

da impedância também é maior para a amostra com menor teor de lítio. Devido a isso, o 

arco da amostra com maior teor de lítio (LLTO-02) tem menor diâmetro do que o arco 

da amostra LLTO-01. Este comportamento se repete nas demais temperaturas, 

evidenciando a melhora das propriedades elétricas de condutividade da amostra, pois 

uma diminuição do raio do arco implica em menor resistência (eixo real) e menor 

capacitância (eixo imaginário).   

A figura 4.7 (b) mostra a evolução do gráfico de Nyquist, de acordo com o 

aumento da temperatura para a amostra LLTO-02, onde se exibe a inserção de um arco 

menor a temperatura ambiente nas altas frequências, similar ao que ocorre no gráfico da 

amostra LLTO-01. Apesar da semelhança de comportamento dos arcos de ambas as 

amostras a temperatura ambiente, nas demais temperaturas isto não ocorre. A figura 

4.7(b) não  mostra o semicírculo ou pico em baixas frequências (lado direito do gráfico 

de 120 °C e 240 °C). Para temperaturas de 120 °C e 240 °C os dois semicírculos, 

associados ao grão e fronteira do grão, ficam evidentes na amostra LLTO-01. Isso 

indica que a maior quantidade de lítio na amostra inibe o efeito capacitivo relacionado 

ao eletrodo, pois com a mudança na estequiometria há alteração nas propriedades 

estruturais, mais precisamente nos tamanhos dos domínios e distribuição das fronteiras 

dos domínios (GAO et al., 2014). Ao final desta seção será discutido sobre este efeito 

na condutividade. 

O modelo do CE foi aplicado sobre o gráfico de Nyquist da amostra LLTO-02 

para calcular as resistências do grão e do contorno do grão. O circuito proposto para 

representar o comportamento da amostra é semelhante ao do LLTO-01 na figura 4.3. 

A partir dos valores das resistências, calculadas pelo modelo de CE, e do fator 

geométrico da amostra, tornou-se possível obter os valores da condutividade dc do grão. 

A tabela 4.4 mostra os valores da condutividade iônica do grão obtida para o LLTO-02 

por meio do modelo de CE em diferentes temperaturas, cujos valores podem ser 

comparados com os valores obtidos para o LLTO-01 (Tab. 4.2). Com isso, percebe-se a 

melhora em todas as temperaturas. Entre 25 a 150 °C a diferença entre os valores 

aumenta, no entanto decresce a partir de 150 °C em diante, ficando cada vez mais 

aproximados. O comportamento apresentado pela condutividade na tabela 4.4 poderia 

estar associado com o fato de que para menores temperaturas se consegue uma maior 
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densidade de portadores de cargas disponíveis para se movimentar no sistema LLTO-

02, quando comparado com o sistema LLTO-01. 
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Figura 4.7: (a) Comparação do gráfico de Nyquist a temperatura ambiente do LLTO-01 e LLTO-02. (b) 

Gráfico de Nyquist em diferentes temperaturas (25, 120 e 240 °C) do LLTO-02, bem como da inserção do 

arco em altas frequências a 25 °C. 

  

(a) 

(b) 
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Tabela 4.4: Condutividade dc do grão do  LLTO-02 obtidas via modelo de CE em diferentes 

temperaturas.  

A tabela 4.5 reporta os valores da condutividade da fronteira do grão (fg) obtida 

para o LLTO-02 em diferentes temperaturas, os quais podem ser comparados com os 

valores obtidos para a amostra-01 (Tab. 4.2). A fronteira do grão apresentou melhora 

muito significativa a 25 °C, portanto elas causam menos bloqueios para a mobilidade 

dos íons de condução e aumentam a condutividade total se comparado com a amostra 

LLTO-01. Nas demais temperaturas, a melhora da condutividade da fronteira do grão 

apresenta comportamento similar ao encontrado na tabela 4.4, correspondente a 

condutividade do grão.  

Ambos os resultados para condutividade de grão e fronteira de grão também 

podem ocorrer devido as mudanças na microestrutura e na estrutura cristalina. Somado 

a isso, devemos lembrar que há uma segunda fase na amostra LLTO-02 que influencia 

na condutividade. 

T(°C) σfg-CE(S/cm) 

25 1,02 x 10
-07

 

65 1,35 x 10
-07

 

90 2,08 x 10
-07

 

120 5,92 x 10
-07

 

150 1,65 x 10
-06

 

180 4,01 x 10
-06

 

210 9,47 x 10
-06

 

240 1,98 x 10
-05

 

270 3,98 x 10
-05

 

Tabela 4.5: Valores da condutividade de DC da fronteira do grão do LLTO-02 obtidas via modelo de CE 

em diferentes temperaturas.  

T(°C) σg-CE(S/cm) 

25 2,54 x 10
-05

 

65 6,17 x 10
-05

 

90 1,48 x 10
-04

 

120 2,85 x 10
-04

 

150 4,5 x 10
-04

 

180 6,39 x 10
-04

 

210 7,96 x 10
-04

 

240 9,33 x 10
-04

 

270 1,09 x 10
-03
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 Evidentemente que a melhora das condutividades do grão e de sua fronteira 

afetariam diretamente a condutividade total da amostra. Na tabela 4.6 apresenta-se os 

valores da condutividade total do LLTO-02 em diferentes temperaturas obtidos por 

meio da equação de JE, os quais comparam-se com os valores obtidos para o LLTO-01 

(Tab. 4.2). Verifica-se quantitativamente que houve aumento da condutividade em todas 

as temperaturas. A maior diferença entre os valores ocorreu a 25 °C, sendo muito maior 

para a amostra LLTO-02, devido ao que observamos na tabela 4.5 relacionada ao 

contorno do grão, no qual o aumento da condutividade foi aproximadamente uma ordem 

de grandeza. Para maiores temperaturas a porcentagem de melhora da condutividade 

diminui, bem como ocorreu nas duas contribuições (grão e contorno do grão). 

 

T(°C) σT-JE(S/cm) 

25 9,44 x 10
-08

 

65 1,10 x 10
-07

 

90 1,87 x 10
-07

 

120 5,42 x 10
-07

 

150 1,51 x 10
-06

 

180 3,72 x 10
-06

 

210 8,78 x 10
-06

 

240 1,80 x 10
-05

 

270 3,69 x 10
-05

 

Tabela 4.6: Valores de condutividade de DC total do LLTO-02 obtidos via modelo de JE em diferentes 

temperaturas. 

 A figura 4.8(a) exibe a condutividade de AC do LLTO-02 em diferentes 

temperaturas. Reporte-se o comportamento da condutividade de AC em temperaturas de 

25, 120 e 240 °C como exemplo do que ocorre em baixas, medias e altas temperaturas, 

respectivamente. Percebe-se que há muita semelhança entre os comportamentos 

relacionados às amostras LLTO-02 e LLTO-01 (ver fig. 4.4 (b)), exceto pelo 

deslocamento do platô inicial da amostra LLTO-02 para cima associado à condutividade 

de DC total das amostras em todas as temperaturas. A região de segundo platô 

associado à condutividade de DC do grão também apresenta deslocamento para cima na 

amostra de LLTO-02 em comparação com o LLTO-01 em todas as temperaturas. Tudo 

isso está de acordo com o que analisamos quantitativamente por meio das tabelas 4.4 e 

4.6, cujos valores de condutividade são maiores. 
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Figura 4.8: (a) Comportamento da condutividade de ac em diferentes temperaturas (25, 120 e 240 °C)  e 

(b) comportamento de Arrhenius do grão, contorno do grão e total do LLTO-02.  

Os comportamentos de Arrhenius da amostra de LLTO-02 são reportados na figura 

4.8(b), onde os valores das energias de ativação (Ea) da contribuição do grão, do seu 

contorno e total são mostrados. Observa-se o mesmo comportamento analisado na 

amostra LLTO-01 (fig. 4.6), onde a energia de ativação total é bem próxima da energia 

de ativação da fronteira do grão. Logo se pode concluir que a fronteira do grão tem uma 

contribuição determinante nos resultados da condutividade de DC total da amostra. 

Alguns autores reportaram valores da energia de ativação do grão variando na faixa de 

0.24 – 0.31 eV (KIM et al., 2012; CATTI et al., 2011; GAO et al., 2014). Entretanto, 
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reporta-se neste estudo um valor ligeiramente menor que o mínimo citado. Isso pode se 

dar pelo processo de sinterização utilizada (SPS), que melhora o processo de difusão na 

região do pescoço durante a densificação, como já mencionado na sessão anterior. Em 

sentido geral mudanças de métodos ou nas condições de processamento podem levar a 

pequenas variações em algumas grandezas. 

O gráfico de Arrhenius da amostra LLTO-02 mostra um aumento da inclinação 

da reta, isto é, há um aumento da energia de ativação da fronteira do grão e da amostra 

total. Isso pode indicar que existe um aumento da barreira de potencial para o 

deslocamento do lítio. Uma possível explicação para este fenômeno mostra-se na 

literatura (GAL et al., 2014) relacionado à microestrutura complexa de amostras de 

LLTO pobre e rica em lítio (x < 0,08 e x = 0,11). Usando interpretações de imagens de 

microscopia eletrônica por transmissão, seus resultados mostraram que há mudança 

significativa notamanho dos domínios e das fronteiras dos domínios em escala 

manométricas. Isso afeta diretamente o valor da energia de ativação das amostras de 

LLTO, que influencia na mobilidade dos íons de lítio. 

As fronteiras de domínios (FDs) podem aparecer de duas maneiras: FDs de 90° 

de rotação e outra muito menos frequente fronteira antifase, como vemos na figura 4.9. 

Os FDs de 90° (figura 4.8(a)) são interfaces coerentes consistindo em degraus 

interligadas nos planos paralelos ao plano bc, formando 90° (A e B) que compartilham 

os sítios de lantânio. Portanto, a ocupação de La é maior nas FDs do que no interior do 

domínio. A figura 4.8(b) mostra o outro tipo de fronteira de domínio. A espessura do 

interdomínio S diminui até os largos domínios entrarem em contato direto (R e T), 

formando uma fronteira antifase alinhada, paralela ao plano (011) entre os domínios R e 

T. A origem das variações microestruturais está associada com diferentes graus de 

tensão de incompatibilidade de rede nas FDs. A tensão de rede é associada a buracos de 

oxigênio, bem como elevadas ocupações de lantânio, ocorrendo principalmente em 

amostras de LLTO com menor teor de lítio. Diante disso, a menor mobilidade de íons 

de lítio no interdomínio tem um efeito prejudicial sobre a condutividade total de íons de 

condução (GAO et al., 2014). 
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Figura 4.9: Imagem interpretada do STEM da estrutura do cristal em escala atômica ao longo da 

direção [100] das FDs de LLTO feita por meio da técnica de Campo Escuro de Alto Ângulo (high-angle 

annular dark-field - HAADF): (a) fronteira de domínio de 90° entre os domínios A e B; (b) fronteira de 
domínio anti-fase entre os domínios R e T (Gao et al. 2014).   

 

O interessante é que, apesar da amostra LLTO-02 (rica em lítio) provavelmente 

apresentar mais FDs e menor comprimento dos domínios, como afirma GAO et al. 

(2014), este apresenta maior condutividade elétrica em ambas as contribuições (grão e 

fronteira do grão). Com isso, o aumento da barreira de potencial na amostra LLTO-02 é 

compensado pelo teor de lítio ser maior nesta amostra e pela menor tensão de 

incompatibilidade de rede nas amostras ricas em lítio (GAO et al., 2014; MEI et al., 

2009). Outra possível justificativa é o maior número de íons Li+ disponíveis para se 

movimentar ao longo da estrutura cristalina do material. Desta forma, uma possível 

solução para melhorar ainda mais a condutividade do LLTO é tentar aperfeiçoar o 

processo de sinterização para que a amostra apresente mesma configuração de domínio 

da amostra pobre em lítio, mas com o teor de lítio de uma amostra rica em lítio, 

evitando, principalmente, a perda de oxigênio durante o processo de síntese e 

sinterização que causa a redução do cátion Ti
+4

, proporcionando maior tensão de 

incompatibilidade de rede. 

As mudanças na distribuição das vagas de íons La
3+

 e dos íons Li
+
 sugerem 

diferentes caminhos para a mobilidade do íon lítio para os dois tipos de LLTO (pobre e 

rico em lítio). Na perovskita pobre em Li, espera-se que os íons de Li migrem, 

predominantemente, nas camadas pobres de lantânio, tornando a mobilidade dos íons de 

lítio efetivamente bidimensional, enquanto que na perovskita rica em Li a migração 

entre camadas alternadas ricas e pobres de lantânio, em áreas pobres em La, também é 

possível, resultando em condutividade tridimensional (GAO et al., 2013). Por 
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consequência, a amostra rica em lítio (LLTO-02) apresenta grau de liberdade maior para 

o lítio do que a amostra pobre (LLTO-01). Estas considerações podem também ser 

avaliadas para explicar a diferença de condutividade entres as amostras.  

4.4 Caracterização elétrica do sistema cerâmico do Li2TiO3 

A técnica de DRX foi usada para revelar as características estruturais das 

amostras de LTO em estudo. A figura 4.10 apresenta o padrão difração de raio-X dos 

pós de Li2TiO3 moído (a) e não moído (b). Após o processo de moagem por 20 h, a 

fase majoritária de Li2TiO3 foi encontrada de acordo com o resultado de DRX. Deste 

resultado, observa-se certo comportamento amorfo na amostra após o processo de 

moagem de altas energias. O comportamento amorfo na amostra moída (LTO-M) 

poderia estar associado a uma redução do tamanho das partículas formadas. Uma 

redução no tamanho das partículas com muita frequência vem acompanhada de uma 

diminuição na cristalinidade da amostra. Estes fatos estão associados ao uso de altas 

energias empregadas durante o processo de MAE, o qual induz frequentes tensões e 

estresses na estrutura cristalina das matérias (TAKAMI, 2004). Por outro lado, é 

importante lembrar que as propriedades dos materiais são fortemente afetadas por 

mudanças da estrutura cristalina. No entanto, foi verificada a existência de picos que 

coincidem com as posições da fase Li2TiO3 (CHEN et al., 2012). Este composto foi 

identificado com uma fase monoclínica com grupo espacial C12/c1.  

Para a amostra não moída, pode-se notar um aumento na intensidade dos picos 

(fig. 4.10 (b)). Este comportamento normalmente é atribuído à maior cristalinidade das 

amostras que corresponde ao maior tamanho dos cristalitos do material (RIBEIRO e 

ABRANTES, 2001). De modo similar ao já observado para a amostra LTO-M, pode-se 

observar um pico correspondente a uma fase secundária, a qual aparece para um valor 

de 2θ = 30,640. Tal pico foi identificado correspondendo a uma fase cúbica do Li2TiO3 

(XIANG et al., 2016). 
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Figura 4.10: Padrão de difração de raios-X dos pós de Li2TiO3 moído (a) e não moído (b). Observa-se 

um pico correspondente a uma fase secundária indicada por asterisco. 

Os espectros Raman das mostras de Li2TiO3 moído e não moído são mostrados 

na Fig. 4.11. Na faixa de frequência 100 - 1000 cm
-1

 não são observadas grandes 

variações entre eles. Normalmente estes espectros são dominados por três bandas fortes 

em 666, 409/429 e 358 cm
-1

, que correspondem ao Li2TiO3 (BIAN e DANG., 2011; 

NARAYANA et al., 2017). O espectro Raman da fase monoclínica de Li2TiO3 

geralmente exibe bandas específicas próximas a 355 e 429 cm
-1

 devido à existência dos 

enlaces dos íons Li
+
 em diferentes coordenações da estrutura. O modo vibracional à 666 

cm
-1

 pode ser atribuído à vibração de estiramento Ti-O em octaedro de TiO6.  
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Figura 4.11:. Espectros Raman dos pós de Li2TiO3.  

Na estrutura de Li2TiO3, o lítio está localizado tanto em locais octaédricos como 

em locais tetraédricos; consequentemente, os picos característicos do Raman, 

correspondentes às vibrações de estiramento da ligação Li-O são observados a 429 e 

358 cm-1. As vibrações de flexão das ligações de O-Ti-O e O-Li-O aparecem na faixa 

espectral de baixa frequência. A banda a 283 cm
-1

 é atribuída ao modo de flexão de           

O-Li-O, enquanto as vibrações de flexão O-Ti-O aparecem na região 195 cm
-1

. Um 

resumo das vibrações das bandas Raman é mostrado na tabela 4.7. 

Os resultados obtidos pela difração de raios-X e espectroscopia Raman, quando 

são comparados com os dados reportados na literatura (NARAYANA1 et al., 2017, 

BIAN e DANG, 2011) permitem estabelecer que as cerâmicas Li2TiO3, apresentam uma 

fase monoclínica com grupo espacial C12/c1 e as bandas observadas correspondentes a 

estrutura cristalina. 
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Tabela 4.7: Valores experimentais das bandas Raman da amostra moída e sem moer e seus 

deslocamentos atómicos correspondentes ao Li2TiO3. 

Banda Raman (cm
-1

) 
 

Não moida 

 

Moida 
Deslocamentos atômicos 

195  200 O-Ti-O 

220 225 220 O–Li–O bending 

279  283 Li-O bending 

299  300  

307 303 311 O–Li–O bending 

355 360 358 Li–O stretching 

407 416 409  

424 428 429 Li–O stretching 

488 495 495  

572 574 575  

663 668 666 Ti - O stretching 

 

 Caracterização elétrica do sistema cerâmico do LTO-SM. 

Segundo Vitins et al. (2002), a condutividade iônica do titanato de lítio (LTO) 

está relacionada com a difusão dos íons de trítio, pois quanto maior a contribuição do 

íon lítio, maior a difusão do íon trítio (G. HONG et al., 2014; VITINS et al., 2002). 

Entretanto, não existe uma completa compreensão a respeito dos mecanismos 

condutivos nestas cerâmicas. Por esse motivo, resulta de grande interesse realizar um 

estudo da condutividade elétrica de amostras de LTO com e sem moagem (denominados 

aqui como LTO-M e LTO-SM, respectivamente). Para isso será utilizada uma 

metodologia a partir de vários métodos de caraterização, entre eles diagrama de 

Nyquist, ajuste de Jonscher estendida e Arrhenius. 

A figura 4.12 mostra o gráfico de Nyquist da amostra LTO-SM. Nele é 

apresentado o plano complexo da impedância para diferentes valores de temperaturas. 

Observa-se a evolução térmica dos semicírculos, sendo que uma diminuição do 

diâmetro dos semicírculos pode ser observada com o aumento da temperatura. Esta 

diminuição está associada com uma diminuição dos valores de resistência da amostra e 

com o aumento da temperatura, como esperado. Outro ponto a ressaltar é a presença de 
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apenas um semicírculo, diferente do que observamos no gráfico de Nyquist do LLTO 

(fig.4.7 (b) e 4.3 (a)). Este fenômeno deve-se a uma superposição das contribuições do 

grão e do contorno do grão durante o processo de transporte de carga (FEHR et al, 

2007; MACDONALD, 2005). Contudo, observa-se uma melhor definição do 

semicírculo correspondente a fronteira de grão. Este fato implicaria numa fronteira de 

grão muito resistiva, que governa o processo condutivo presente nas amostras.  
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Figura 4.12 – Gráfido de Nyquiste da amostra LTO-SM  para diferentes temperaturas (80 °C, 100 °C, 

160 °C e 200 °C) 

 A equação (2.20) foi usada para calcular a condutividade real de ac em função 

da frequência da amostra LTO-SM, segundo o descrito nas sessões anteriores (DYRE et 

al, 2009; LANGARA et al, 2017). As figuras 4.13 (a) e 4.13 (b) mostram os gráficos da 

condutividade de AC em função da frequência, onde a figura 4.13 (a) exibe, a maneira 

de exemplo, o ajuste de JE calculado para 80 °C (linha vermelha). Nela reporta-se o 

valor da condutividade de DC e a figura 4.13 (b) mostra o gráfico da condutividade de 

AC em função da frequência para diferentes valores de temperatura. 

 Por outro lado, nesta figura ainda é possível observar dois tipos de inclinações 

no gráfico da condutividade de AC. A primeira inclinação está relacionada ao 

comportamento de Josncher (médias frequências) e a segunda ao comportamento NCL 

(altas frequências)).  
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Figura 4.13 – (a) Gráfico da condutividade em função da frequência, em escala log, incluindo a modo de 

exemplo um ajuste segundo Jonscher estendido. (b) Gráficos em escala logarítmica da condutividade em 

função da frequência para diferentes temperaturas. 

O platô nas baixas frequências fica mais nítido em maiores temperaturas, 

relacionado à condutividade de DC (BUCHELI et al, 2012; JONSCHER, 1983). Além 

disso, percebe-se o aumento da condutividade de DC de acordo com o aumento da 

temperatura, ou seja, a condutividade é termicamente ativada obedecendo à equação de 

Arrhenius (MEI et al., 2009). O motivo deste fenômeno se dá devido ao aumento da 

(b) 

(a) 
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temperatura ocasionar maior movimento dos portadores de carga que, 

concomitantemente ao campo elétrico aplicado, possibilita maior movimento dos 

portadores de carga. Sendo este movimento facilitado pelas vibrações relacionadas aos 

íons rígidos da estrutura cristalina (ERAZO, 2013). 

O valor mais alto alcançado da condutividade de DC é observado na maior 

temperatura exibida no gráfico, apresentando 1,25 x 10
-7

 S/cm. Os valores da 

condutividade estão dentro da faixa reportada na literatura (PELEGOV et al., 2017; 

VITINS et al., 2002). Vitins et al., (2002) apresentaram valores em torno de 6 x 10
-8

 a   

4 x 10
-6

 S/cm para diferentes tratamentos térmicos antes da sinterização. Sendo que o 

resultado alcançado neste trabalho a uma temperatura de 200 °C apresentou um valor 

maior do que os valores apresentados no referido trabalho para uma temperatura de    

300 °C. 

A figura 4.14 (a) mostra os gráficos do logaritmo da condutividade em função 

do inverso da temperatura (Arrhenius) da amostra LTO-SM para diferentes frequências        

(1 Hz a 1 MHz, incluindo a condutividade dc). Neste gráfico pode-se notar que há 

diminuição da inclinação das curvas com o aumento da frequência, convergindo nas 

altas temperaturas. Devido à faixa de temperatura estudada se estender até 200 °C    

(473 K), não foi possível evidenciar mais afundo este comportamento. Entretanto, Fehr 

et al. (2007) mostra em seu trabalho que isso ocorre de fato, como é possível ver na 

figura 4.14 (b), que exibe os gráficos do logaritmo da condutividade em função da 

temperatura da amostra LTO para diferentes frequências (10 kHz a 1 MHz, incluindo a 

condutividade dc), mostrando que a convergência ocorre em torno de 1,4 K
-1

 

(equivalente à T ≅ 714 K) 
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Figura 4.14 – (a) Gráfico da condutividade em função da temperatura do tipo Arrhenius para diferentes 

frequências (1Hz a 1 MHz) e condutividade DC. (b) gráfico do tipo Arrhenius para diferentes frequências 

(10KHz a 1 MHz) e condutividade DC (Fehr, 2007). 

A permissividade foi outro parâmetro analisado para caracterizar as propriedades 

elétricas do LTO-SM, onde se discute melhor a respeito do que se chama “perda quase 

(a) 

(b) 
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constante” ou NCL. A figura 4.15 (a) reporta a respeito da chamada perda dielétrica 

dada pela diferença entre a permissividade de AC e de DC em função da frequência 

angular para diferentes temperaturas (eq. 4.1 e 4.2).  

 

Δεʺ(ω)  =  ε𝐴𝐶(ω) − ε𝐷𝐶  (4.1) 

Δεʺ(ω)  =  (σ𝐴𝐶(ω) − σ𝐷𝐶) / (ε0ω) (4.2) 

Para aperfeiçoar a análise foram utilizados os valores das perdas dielétricas nas 

altas frequências, onde ocorre o comportamento de NCL (BUCHELI et al., 2014). 

Pode- se observar que nos valores de temperaturas (80 e 100 °C) a perda está entre 0 e 

1, isto é, há uma faixa de perda muito pequena comparada com as altas temperaturas, 

que podem ser consideradas quase constantes nesse intervalo de frequência. Entretanto, 

em temperaturas mais elevadas (160 e 200 °C) essa característica diminui, ainda assim 

este comportamento ocorre nas altas frequências, próximo de 10 MHz. Vale ressaltar 

que a hipótese do significado físico deste comportamento NCL surge da ação do 

movimento iônico localizado em contraste com o efeito de íons móveis de longas 

distâncias (FEHR et al, 2007 ; NOWICK et al, 1998; NGAI et al, 2002). 

A figura 4.15 (b) exibe o comportamento de Arrhenius da condutividade DC da 

amostra LTO-SM, a partir do ajuste linear pode ser determinado o valor da energia de 

ativação. A energia de ativação (Ea) foi calculada a partir da determinação da inclinação 

e o valor foi de 0,69 (± 0,026) eV. A partir deste valor é possível estabelecer que para 

este material exista sim um mecanismo condutivo, o qual é ativado termicamente e que 

seus principais portadores de carga são vacantes de oxigênio simplesmente ionizados. 

Valores similares de Ea têm sido reportados por outros autores em outros materiais 

(DASH et al., 2014; KOMATSUDA et al., 2014; GAVARTIN et al., 2006; 

CRONZMEYER, 1958). 
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Figura 4.15 – (a) Gráfico da perda dielétrica dada pela diferença entre a permissividade de AC e de DC 

na faixa de temperatura de 80 a 200 °C. (b) Gráficos da condutividade DC em função da temperatura 

com ajuste do tipo Arrhenius.  

Segundo outros autores (FEHR et al., 2007; VITINS et al., 2002; TAKAHASHI 

et al., 1970; LU et al., 2013; ZHAO et al., 2015), este material em outras condições ou 

fases cristalinas, mostra que o valor de Ea obtido pode corresponder com movimento de 

íons Li
+
. Portanto, estes autores afirmam que o mecanismo de transporte de carga se 

deve principalmente ao íon lítio (Li
+
), tendo sua mobilidade no plano ab (001) e 

bloqueada na direção c pelas camadas de oxigênio e titânio. Em seus resultados, a 

mobilidade do íon oxigênio é insignificante e pouco contribui à condutividade, uma vez 

(a) 

(b) 
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que a estrutura cristalina desfavorece sua condução (VITINS et al., 2002). Os resultados 

apresentados aqui referem-se ao LTO com uma composição estequiométrica e a 

estrutura cristalina diferente da apresentada por (FEHR et al., 2007), daí que 

consideramos como mais viável um mecanismo condutivo por vacantes simplesmente 

ionizadas de oxigênio. Em outros trabalhos têm sido reportados valores bem mais 

baixos para mobilidade de íons Li+ (YANG et al., 2015; THANGADURAI e 

WEPPNER. 2006; INAGUMA e NAKASHIMA, 2013; UHLMANN et al., 2016; 

BUCHELI et al., 2012; ŠALKUS et al., 2011). 

4.5 Caracterização elétrica do sistema cerâmico do LTO-M 

 Um suposto aceito na comunidade cientifica é o fato de que pequenas variações 

nas condições de obtenção de um material podem levar a mudanças em suas 

propriedades físico–químicas. Daí a necessidade de dar atenção às condições de 

processamento de qualquer material. Nessa seção será avaliada a influência do processo 

de moagem de altas energias sobre as propriedades elétricas do Li2TiO3 moído (LTO-

M). 

 O gráfico de Nyquist da amostra LTO-M é apresentado na figura 4.16. Assim 

como para a mostra LTO-SM, este gráfico também é reportado para diferentes 

temperaturas.  

Nota-se novamente apenas um semicírculo, que fica mais bem definido com o 

aumento da temperatura. A presença de um único semicírculo deve-se a uma 

superposição no processo de transporte de carga das contribuições do grão e do 

contorno do grão (FEHR et al, 2007). Novamente pode-se dizer que tal comportamento 

ocorre devido à alta resistividade do contorno do grão comparada à do grão. Devido a 

isto apenas o uso do modelo de JE é necessário. 

A partir dos valores apresentados de Z’ e Z”, torna-se possível evidenciar que as 

propriedades elétricas consideradas (resistência e condutividade) do LTO-M são 

maiores do que do LTO-SM, pois o diâmetro dos arcos diminui se comparados as 

mesmas temperaturas. Isso se torna mais evidente no limite das baixas frequências e 

menores temperaturas, pois como discutido nas sessões sobre o sistema LLTO, a 

condutividade torna-se inversamente proporcional a Z’ nesta situação (FEHR et al, 

2007; UHLMANN et al, 2016; YANG et al, 2015). 
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Figura 4.16 – Gráfido de Nyquiste do LTO-M para as temperaturas de 80 °C, 100 °C, 160 °C e 200 °C. 

A figura 4.17 (a) exibe o comportamento da condutividade de AC calculada dos 

dados experimentais, onde é apresentado o ajuste estendido de Jonscher. Para os outros 

valores de temperaturas analisados o comportamento do gráfico da condutividade foi 

similar. O gráfico inicia-se com um platô relacionado à condutividade de DC, seguido 

de uma primeira inclinação regido pela lei de JE e terminando na segunda dispersão 

obedecendo ao comportamento NCL. 

A figura 4.17 (b) mostra um comportamento similar ao apresentado pela figura 

4.13 (b), porém com os valores da condutividade diferentes para cada valor de 

temperatura. Numa boa aproximação poderia ser considerado como se o gráfico da 

figura 4.13 (b) tivesse sido deslocado para cima. A partir destes resultados percebe-se 

então que o processo de moagem tem introduzido mudanças nas propriedades elétricas, 

especificamente na condutividade iônica do LTO. 

A figura 4.18 (a) mostra os gráficos do logaritmo da condutividade em função da 

temperatura (Arrhenius) da amostra LTO-M na faixa de frequências (1Hz - 1 MHz, 

incluindo a condutividade dc). Um comportamento similar ao evidenciado na seção 

anterior para as amostras LTO-SM foi obtido. 

A figura 4.18 (b) mostra o gráfico de Arrhenius da condutividade de DC. O 

valor da energia de ativação foi de 0,687 (± 0,03) eV. Tomando em consideração a 
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incerteza podemos dizer que é o mesmo valor obtido para a amostra sem moagem. A 

partir deste resultado é possível concluir que o mecanismo de condução presente no 

sistema LTO é o mesmo independentemente das condições utilizadas neste trabalho. 

Em comparação com os resultados de G. Vitins 2002, a energia de ativação na faixa de 

temperatura de 285 a 328°C, a menor faixa de temperatura reportada pelo autor, foi de 

0.93 eV, bem maior do que a exibida nesta pesquisa.  
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Figura 4.17 – (a) Gráfico a modo de exemplo se mostra o ajuste segundo Jonsher estendido da 

condutividade em função da frequência linear a 160°C (a)e (b) para diferentes temperaturas (80 °C,   

100 °C, 160 °C e 200 °C).  

(a) 

(b) 
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Figura 4.18 – (a) Gráfico da perda dielétrica dada pela diferença ente a permissividade de AC e de DC 

na faixa de temperatura de 80 a 200 °C. (b) Gráficos da condutividade dc em função da temperatura com 

ajuste do tipo Arrhenius. 

 Tendo em vista os resultados apresentados das propriedades elétricas analisadas 

do LTO-SM e LTO-M, conclui-se que há uma melhora das propriedades elétricas de 

condução devido à moagem, o qual não tem reflexo no valor obtido para a energia de 

ativação. Sendo razoável este resultado, já que a condutividade é uma propriedade que 

tem mais a ver com as características intrínsecas do sistema. Entretanto, a Ea da 
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informação sobre a energia necessária para que aconteçam saltos de longo alcance, os  

quais são os responsáveis pelo processo de condução. 

 O objetivo de qualquer processo de moagem é a diminuição do tamanho das 

partículas de um material sólido, aumentando a superfície de contato específico para 

melhorar a velocidade de reação de determinada matéria-prima, além de misturar a 

amostra de forma mais uniforme (VALGAS, 2007). O tamanho das partículas exerce 

uma influência determinante nas propriedades e comportamentos dos materiais, como 

nas propriedades elétricas (VALGAS, 2007). Essa diferença de tamanho dos grãos para 

amostras de LTO, sinterizadas sob as mesmas condições e temperatura, pode explicar a 

diferença nas propriedades elétricas das amostras LTO-M e LTO-SM. O resultado deste 

trabalho mostrou que o LTO-SM apresentou condutividade de 1,25 x 10
-7

 S/cm 

enquanto o LTO-M apresentou 1,41 x 10
-7

 S/cm a 200 °C, portanto há uma melhora de 

quase 13% devido a moagem. 

 Um fator que pode melhorar ainda mais tais propriedades de condução do LTO 

são maiores tempos de moagem que aumentam a reatividade das partículas sólidas, 

causando maior empacotamento durante a conformação sob cargas mais elevadas 

(devido maior contato grão-grão), aumentando a cinética difusional e de crescimento 

dos grãos durante a sinterização (VALGAS, 2007) e reduzindo o tempo e a temperatura 

de sinterização. 
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5 CONCLUSÃO 

 A caracterização elétrica a diferentes temperaturas (de 25 °C a 270 °C) das 

cerâmicas de LLTO-01 e LLTO-02, sintetizadas por MAE e sinterizadas via SPS a 

partir de uma fase amorfa, foi realizada com sucesso. A partir do espectro Raman e 

DRX caracterizou-se estruturalmente as duas amostras de forma que se identificou 

como fase principal uma estrutura tetragonal com grupo espacial P4/mmm para ambas, 

mas apresentando uma fase secundária (Li4Ti7O16). 
 

 Três modelos foram empregados para realizar a caracterização elétrica (CE, MD 

e JE), na amostra LLTO-01. Verificou-se que a condutividade de DC total da amostra 

LLTO-01 determinada a partir de ditos métodos foi equivalente em quanto aos valores 

obtidos, permitindo usar estes métodos indistintamente nas demais amostras. Como 

exemplo, a partir do modelo de CE se obteve um valor de condutividade de 9,50 x 10
-09 

(S/cm) e por meio do modelo de JE se reportou 9,55 x 10
-09 

a 25 °C, mostrando o 

mesmo valor. Além disso, o uso do MD foi utilizado para obter a contribuição da 

condutividade de DC do grão para comparar com os valores obtidos por CE. Tais 

modelos também mostraram boa concordância em ordem de grandeza                        

(σg-CE = 2,18 x 10
-05

 e σg-MD = 2,58 x 10
-05

 S/cm).  

A condutividade total de DC do LLTO-01 variou na faixa de temperatura estudada de 

9,55 x 10
-09 

a 2,97 x 10
-05 

(S/cm) e a do LLTO-02 ficou na faixa de 9,44 x 10
-08

 a       

3,69 x 10
-05

(S/cm). Estes valores obtidos são consequência de uma forte influencia das 

contribuições da fronteirado do grão para a condutividade de DC total.  

 A condutividade de DC do grão do LLTO-01 variou de 2,18 x 10
-5

 a              

9,66 x 10
-4

 (S/cm) na faixa de temperatura estudada, enquanto a do grão da amostra 

LLTO-02 variou de 2,54 x 10
-5 

a 1,09 x 10
-3 

(S/cm). Por meio destes resultados 

observou-se que a amostra com maior teor de lítio apresentou melhores valores de 

condução iônica intrínseca (grão). Portanto, tanto a condutividade do grão quanto a da 

fronteira do grão da amostra com maior teor de lítio apresentou melhorias significativa. 

Quando os domínios diminuem, a quantidade de fronteira entre domínios dentro dos 

grãos aumenta e inibem significativamente o efeito da fronteira de grão. 

 Uma vez obtidos os valores da condutividade de DC, foi possível utilizar a 

equação de Arrhenius para calcular a energia de ativação para a região de grãos, 

fronteira dos grãos e da amostra total. O LLTO-01 obteve energia de ativação de 
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aproximadamente 0,39 eV para a contribuição da fronteira do grão e total, enquanto o 

seu grão reportou 0,20 eV. A amostra LLTO-02 apresentou energia de ativação total e 

da fronteira do grão de 0,46 e 0,45 eV, respectivamente, enquanto o grão obteve 0,21 eV  

A partir dos valores de Ea obtidos para as duas amostras, conclui-se que efetivamente o 

principal responsável pelo processo condutivo nestas amostras são devido aos íons Li
+
.  

A condutividade iônica de DC do sistema LTO variou de 1,69 x 10
-10

 a 1,25 x 

10
-7

 (S/cm) para a amostras LTO-SM, enquanto que a amostra LTO-M reportou uma 

faixa de 3,97 x 10
-10

 a 1,41 x 10
-7

 (S/cm). Uma melhora da condutividade devido à 

moagem foi evidenciada.  

A energia de ativação da amostra LTO-SM e LTO-M foi de aproximadamente 

0,69 eV para ambas. A partir deste valor pode-se identificar como principais 

responsáveis pelo processo condutivo nestas amostras as vacâncias de oxigênios 

simplesmente ionizadas.  

Quando comparamos os resultados da condutividade de DC total obtidos para a 

amostra de titanato de lítio com os obtidos para o titanato de lítio lântano, verifica-se 

que as amostras cerâmicas LLTO-01 e LLTO-02 apresentaram valores de condutividade 

maiores do que o LTO-M e LTO-SM.  Isto implica que o sistema LLTO se apresenta 

com caraterísticas mais interessantes para ser aplicado como eletrólito de estado sólido. 

Enquanto o LTO apresenta características mais interessantes para serem aplicado como 

material de cátodo em baterias de estado sólido íon Lítio. 
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