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Abstract 
 
 This research project is aimed to search new ceramic materials with high 
electrical performance, for electronic applications. Many materials characterization 
methods were employed in order to investigate the properties of samples such as 
phase formation, phase transition behavior, microstructure, electrical and magnetic 
properties. The important characterization methods included X-ray diffraction 
technique, thermal analysis, electron microscopy, magnetic and electrical 
measurements. Three main research topics were carried out. Firstly, new lead-free 
piezoceramics from Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 and (Bi0.5K0.5)TiO3 based systems were 
prefabricated and their properties were investigated.  The obtained results showed that 
the ceramics presented very high piezoelectric properties as expected. Secondly, high 
dielectric ceramics were fabricated including, SrFe0.5Nb0.5O3, BaFe0.5Ta0.5O3, and 
BaFe0.5Nb0.5O3 based ceramics. Some of the high dielectric constant ceramics were 
synthesis by a molten salt technique. The obtained ceramics presented very high 
dielectric constant such as Sr(Fe1-xAlx)0.5Nb0.5O3 had extremely high dielectric constant 
(εr  >199,000 for temperatures >200 oC). The dielectric behavior of the studied ceramics 
was interpreted in terms of Maxwell– Wagner polarization mechanism. Finally, 
properties of the multiferroic materials including BiFeO3 doped Bi2O3, and 0.94BNT-
0.06BT/xNiO were investigated.  The obtained data showed the multiferroic materials 
had many interesting properties. Based on the obtained results and investigation, at 
least 15 papers were published in international publications. This project also produced 
more than 7 graduate students and made good connection with 15 researchers (inside 
and outside Thailand). 
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บทคัดยอ 
 

โครงการวิจัยนี้มีวัตถุประสงคเพื่อคนหาวัสดุเซรามิกใหมท่ีมีประสิทธิภาพสูงไฟฟาสําหรับการใช
งานอิเล็กทรอนิกสตางๆ วิธีการหาลักษณะเฉพาะแบบตางๆไดถูกใชเพื่อตรวจสอบสมบัติของเซรามิก 
ตัวอยาง ซึ่งสมบัติเหลานี้ไดแก การกอตัววัฏภาคพฤติกรรม การเปล่ียนวัฏภาค โครงสรางทางจุลภาค 
สมบัติเชิงแมเหล็ก และสมบัติเชิงไฟฟา วิธีการหาลักษณะเฉพาะท่ีสําคัญไดแกเทคนิคการเล้ียวเบนของ 
รังสีเอกซ เทคนิควิเคราะหเชิงความรอน กลองจุลทรรศนอิเล็กตรอน การวัดสมบัติแมเหล็กไฟฟา และการ
วัดสมบัติเชิงไฟฟา ซึ่งงานวิจัยสามารถแบงเปนสามสวนดังนี้คือ สวนแรกไดทําการวิจัยวัสดุเซรามิก 
ไพอิโซอิเล็กทริกไรสารตะกั่วจากเซรามิกท่ีมี Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 และ (Bi0.5K0.5)TiO3 เปนฐาน ผล
การศึกษาท่ีไดแสดงใหเห็นวา วัสดุเซรามิกไพอิโซอิเล็กทริกไรสารตะกั่วดังกลาวมีสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ี
สูงมากดังท่ีคาดการณไว ในสวนท่ีสองไดทําการวิจัยเกี่ยวกับวัสดุเซรามิกไดอิเล็กทริกคาสูง อันไดแกเซรา
มิกท่ีมี SrFe0.5Nb0.5O3, BaFe0.5Ta0.5O3, และ BaFe0.5Nb0.5O3 เปนฐาน โดยเซรามิกบางสวนไดทําการ
สังเคราะหดวยเทคนิคเกลือหลอมเหลว พบวาเซรามิกท่ีไดมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงอยางมากเชน Sr(Fe1-

xAlx)0.5 Nb0.5O3 มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมากกวา 199,000 สําหรับอุณหภูมิ > 200 °C โดยพฤติกรรมของ
คาคงท่ี 
ไดอิเล็กทริกสูงนี้สามารถอิบายโดยกลไกโพลาไรเซช่ันของแมกเวลล-วากเนอร ในสวนสุดทายไดศึกษา
สมบัติของวัสดุมัลติเฟรโรอิกอันไดแก BiFeO3 เจือ Bi2O3 และ 0.94BNT-0.06BT/xNiO ไดถูกตรวจสอบ 
ขอมูลท่ีไดแสดงใหเห็นวาวัสดุมัลติเฟรโรอิกมีสมบัติท่ีนาสนใจมากมาย จากงานวิจัยในครั้งนี้ไดตีพิมพ
ผลงานในวารสารระดับนานาชาติจํานวนไมนอยกวา 15 เรื่อง ไดผลิตบัณฑิตศึกษาไมนอยกวา 7 ทาน 
และไดสรางความสัมพันธกับนักวิทยาศาสตรท้ังในและตางประเทศ จํานวน 12 ทาน 

 
 

Keyword: ไดอิเล็กทริก ไพอิโซอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริก มัลติเฟรโรอิก 
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Executive summary 

 
ไดทําการศึกษา คนหาและการสังเคราะหวัสดุไฟฟาชนิดใหมๆ ท่ีมีสมบัติดี และเปนท่ีสนใจใน

ปจจุบัน โดยเนนกลุมวัสดุเซรามิกไดอิเล็กทริก ไพอิโซอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริก ซึ่งรวมถึงวัสดุมัลติเฟรโร
อิก ซึ่งไดทําการตรวจสอบสมบัติตางๆ เชน สมบัติไดอิเล็กทริก ไพอิโซอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริก แมเหล็ก 
และพฤติกรรมการเปล่ียนแปลงวัฏภาค นอกจากนี้ยังเนนการสังเคราะหไฟฟาวัสดุชนิดใหมๆ ท่ีนาสนใจใน
ปจจุบันดวยเทคนิคใหมๆ เชน เทคนิคเกลือหลอมเหลว ซึ่งไดดําเนินการวิจัยตามหัวขอดังนี ้

1. การปรับปรุงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกของ Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 โดยวิธีการอบออน 
2. สมบัติไดอิเล็กทริกของ (1-x)SrFe1/2Nb1/2O3-xBaZn1/3Ta2/3O3 เซรามิก 
3. ผลกระทบของอนุภาคนาโน NiO ท่ีมีตอสมบัติทางไฟฟาและแมเหล็กของเซรามิกท่ีมี BNT 

เปนฐาน 
4. พฤติกรรมทางไฟฟาของเซรามิกสารละลายของแข็งไรสารตะกั่วในระบบ (1-x)BZT07-

xBNWT  
5. สมบัติไดอิเล็กทริกของของเซรามิก SrFe0.5Nb0.5O3 ท่ีเจือดวย Ca และเตรียมโดยเทคนิค

ปฏิกิริยาสถานะของแข็ง 
6. ผลของพารามิเตอรกระบวนการเตรียมและการเจือ Bi2O3 สวนเกินท่ีมีตอสมบัติทางไฟฟา

ของเซรามิก BiFeO3 
7. สมบัติไดอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกคาสูงในเซรามิก Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 ท่ี

ผานการอบออน 
8. สมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิกแบเรียมไอออนไนโอเบตท่ีเจือดวย Ga2O3 (BFGN) 
9. การวัดไดอิเล็กทริกและความตานทานไฟฟากระแสสลับของของเซรามิก 
  (1-x)Ba(Fe1/2Ta1/2)O3-xBaZn1/3Ta2/3O3 
10.  โครงสรางทางจุลภาคและสมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก(1-x)SrFe0.5Nb0.5O3-xBaTiO3 
11.  การสํารวจสมบัติไดอิเล็กทริกคาสูงมากของเซรามิก Sr(Fe1-xAlx)0.5Nb0.5O3 ท่ีเตรียมโดยวิธี

เกลือหลอมเหลว  
12.  สมบัติทางไฟฟาของวัสดุผสมเซรามิกแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตและมัลไลท  
13. การเพิ่มสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกของเซรามิกไรสารตะกั่ว (1-x)(Bi0.5K0.5)TiO3-

xBi(Ni0.5Ti0.5)O3 ใกลขอบเขตวัฏภาคมอรโฟทรอปก 
14.  อิทธิพลของการรวมตัวของอะลูมิเนียมออกไซดขนาดนาโน ตอโครงสรางและสมบัติทาง

ไฟฟาของเซรามิก Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3  
15.  สมบัติไดอิเล็กทริกและผลของข้ัวไฟฟาของเซรามกิ Sr1-xBaxFe0.5Nb0.5O3; (x = 0.0, 0.1 

และ 0.2) ท่ีเตรียมโดยวิธีเกลือหลอมเหลว 
นอกจากนี้ ยังไดทําวิจัยกับนักวิจัยทานอื่นๆ จนไดมีผลงานรวมอีก 27 เรื่อง ไดผลิตนักศึกษา

ระดับปริญญาเอกจํานวน 4 ทาน และระดับปรญิญาโท จํานวน 3 ทาน โดยไดสรางความสัมพันธกับ
นักวิทยาศาสตรท้ังในและตางประเทศ จํานวน 12 ทาน  
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โดยส่ิงท่ีไดคนพบคือวัสดุท่ีมีสมบัติสูง อาทิเชน Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 มีคาความเครียดสูงมาก  

เหมาะสําหรับงานแอคชูเอเตอร สําหรับวัสดุท่ีมีคาไดอิเล็กทริกสูงไดแก (1-x)SrFe1/2Nb1/2O3-
xBaZn1/3Ta2/3O3, (1-x)BZT07-xBNW โดยเฉพาะอยางยิ่ง Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3 (BFGN) Sr(Fe1-

xAlx)0.5Nb0.5O3  ท่ีมีคาไดอิเล็ก-ทริกสูงมากเมื่อเทียบกับงานวิจัยของนักวิจัยทานอื่นๆ โดยไดใชเทคนิค
สเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอน และทฤษฎีโพลาไรเซช่ันของแมกเวลล-วากเนอร ในการอธิบาน
ป ร า ก ฎ ก า ร ณ 
ไดอิเล็กทริก ซึ่งคิดผลปจจัยท่ีกระทบตอคาไดอิเล็กทริกท่ีครอบลุมในทุกๆดานซึ่งนักวิจัยโดยจะท่ัวไป
รายงานผลกระทบเฉพาะดาน นอกจากนี้ยังพบวา การเติม NiO ลงในเซรามิกท่ีมี BNT เปนฐาน จะทําให
เกิดการเปล่ียนสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกไปเปนแบบสมบัติท่ีคลายคลายแอนติเฟรโรอิเล็กทริก โดยมีลักษณะ
วงฮีสเตอรรีซิสท่ีเปนแบบตีบ ซึ่งนาจะเหมาะนํามาใชงานเปนวัสดุเก็บกักพลังงานความหนาแนนสูง  และ
พบวาการใส NiO ในเซรามิกดังกลาว ทําใหวัสดุนี้สามารถปรับเปล่ียนคาความสูญเสียทางไดอิเล็กทริกเมื่อ
เทียบกับสนามแมเหล็กภายนอกอยางมาก ซึ่งนาจะนําไปประยุกตใชเปนตัวตรวจจับ หรืออุปกรณท่ี
เกี่ยวของกับสนามแมเหล็ก 
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ความสําคัญและท่ีมาของปญหาท่ีทําการวิจัย 
ไพอิโซอิเล็กทริกเปนปรากฎการณปฏิสัมพันธระหวางสมบัติเชิงไฟฟาและสมบัติเชิงกลท่ีสามารถ

เปล่ียนพลังงานไฟฟาเปนพลังงานกลหรือในทางกลับกัน ผลนี้จะสามารถสังเกตไดในผลึกไมใชศูนยกลาง
หรือโครงสรางท่ีคลายกัน ปรากฎการณไพอิโซอิเล็กทริกสามารถแบงออกเปนสองลักษณะ คือผลแบบตรง
(direct effect) และแบบตรงขาม (indirect effect) ออมดังแสดงในรูปท่ี 1 

 

 
(a) 

 
(b) 

รูปท่ี 1 (a) ไพอิโซอิเล็กทริกแบบตรงและ (b) ไพอิโซอิเล็กทริกแบบตรงขาม [A. J. Moulson and J. M. Herbert, 

Electroceramics, 1st Edn., Chapman & Hall, London, 1993]  

 
โดยไพอิโซอิเล็กทริกแบบตรงสามารถเกิดไดเมื่อวัสดุเกิด41โพลาไรเซช่ัน41ไฟฟาภายใตความเครียดอัน

เกิดจากแรงกระทํา (รูปท่ี 1 (a)) ในกรณีไพอิโซอิเล็กทริกแบบตรงขามนั้นวัสดุจะเปล่ียนรูปรางเมื่อถูก
สนามไฟฟา41ภายนอกกระทํา41 (รูปท่ี 1 (b)) จากผลดังกลาวนี้ทําใหวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกสามารถนํามาใชงาน
กันอยางแพรหลายเชน เซนเซอร ตัวกระตุน เครื่องกําเนิดไฟ ช้ินสวนของระบบอัลตราซาวนด ฯลฯ และ
การท่ีวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกสามารถแปลงพลังงานกลเปนพลังงานไฟฟาได จะมีบทบาทท่ีสําคัญสําหรับการ
แกไขปญหาพลังงานของโลกในขณะนี ้
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    (a) 
 

 
    (b) 

รูปท่ี 2 (a) พื้นผิวของเซรามิกเฟรโรอิเล็กทริก (b) โดเมนแบบ 180o และ 90 o ในแบเรียมไททาเนต [A. J. 
Moulson and J. M. Herbert, Electroceramics, 1st Edn., Chapman & Hall, London, 1993] 

 
จากการศึกษาโครงสรางทางจุลภาคในสารเฟรโรอิเล็กทรกินั้น พบวาจะมีโดเมน (Domain) ท่ีมี

ข้ัวอยู และจะวางตัวในทิศทางเปนแบบสุม (รูปท่ี 2) แตเมื่อใดท่ีมีสนามไฟฟาภายนอกท่ีมีความแรงมากพอ 
มากระทํากับสารจะทําใหโดเมนเหลานั้นตอบสนองไปในทิศทางเดียวกัน ซึ่งพลังงานท่ีจะนํามาใชในการ
เปล่ียนทิศทางหรือการหมุนของโดเมนจะหาไดจากการศึกษา41วงวนฮีสเตอริซีส41 (hysteresis loop) (รูปท่ี 
3) ซึ่งปริมาณท่ีสําคัญใน41วงวนฮีสเตอริซีส41 ไดแก 41โพลาไรเซช่ันคงคาง (41Pr) ซึ่งจะเปนตัวบงบอกถึงความเปน 
เฟรโรอิเล็กทริกของสารนั้นๆ นอกจากนั้นแลวคาสนามบีบบังคับ (coercive field, Ec) จะเปนตัวบงบอก
ถึงความสามารถเปล่ียนแปลงทิศทางของโดเมนได และยังเกี่ยวของกับคาสนามไฟฟาท่ีใหกับสารท่ีเปน 
เซรามิกอีกดวย ซึ่งพลังงานท่ีใชในการหมุนทิศทางของโดเมนจะหาไดจากพื้นท่ีของ 41วงวนฮีสเตอริซีส 
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รูปท่ี 3  วงวนฮีสเตอริซีสของสารเฟรโรอิเล็กทริก [R.C. Buchanan, Ceramic Materials for Electronics, Processing, 

Properties and Application, Marcel Dekker, Inc, New York and Basel, 1986.] 
 

โดยท่ัวไปแลวในเซรามิกจะมีวงวนฮีสเตอริซีสท่ีมีลักษณะโคงเอียงมากกวาในกรณีผลึกเชิงเด่ียว 
ท้ังนี้เพราะผลึกเชิงเด่ียวจะเกิดการเปล่ียนแปลงไดในทันทีท่ีใหสนามไฟฟาภายนอกเขาไป เนื่องจากมี
โดเมนจํานวนนอย และโดเมนมีขนาดใหญ จึงเกิดการเรียงตัวไดเร็วกวาของกรณีท่ีโดเมนมีขนาดเล็ก และ
มีจํานวนมากอยางในเซรามิก ซึ่งทําใหรูปรางของวงวนฮีสเตอริซีสของผลึกเด่ียวออกมาเปนส่ีเหล่ียม
มากกวา (รูปท่ี 4) 

    

   
         (ก)          (ข) 
รูปท่ี 4  แสดงกราฟความสัมพันธระหวาง P และ E ของ (ก) ผลึกเชิงเด่ียวของ BaTiO3 (ข) เซรามิก 
BaTiO3 [A. J. Moulson and J. M. Herbert, Electroceramics, 1st Edn., Chapman & Hall, London, 1993.]  
 
 

ซึ่งสารเฟรโรอิเล็กทริกจัดเปนสารไพอิโซอิเล็กทริกชนิดหนึ่ง โดยสารไพอิโซอิเล็กทริกเปนสารท่ี
สามารถแสดงสมบัติทางไพอิโซอิเล็กทริกได ซึ่งสมบัตินี้เปนสมบัติท่ีอธิบายจากปรากฏการณการ
เปล่ียนแปลงของโพลาไรเซชันทางไฟฟา (electric polarization) ซึ่งเกิดจากความเครียดเชิงกล 
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(mechanical strain) หรือในทางกลับกัน สมบัติชนิดนี้จะเกิดข้ึนกับสารเพียงบางกลุม และเมื่อพิจารณา
การแบงชนิดสมมาตรของผลึกออกเปน 32 กลุม หรือ 32 point group พบวามีสารท่ีมีหนวยเซลไม
สมมาตรกับจุดศูนยกลางเซล (non-centrosymmetric) อยู 21 กลุม ใน 21 กลุมนี้จะมีเพียง 20 กลุมท่ีมี
สมบัติไพอโิซอิเล็กทริก สวนอีก 1 กลุมท่ีเหลือจะไมสามารถแสดงสมบัติทางไพอโิซอิเล็กทริก เนื่องจากมี
สมมาตรอยางอื่นมาเกี่ยวของ ทําใหปริมาณการขจัดทางไฟฟาหักลางกันหมด และสามารถแสดงการ
จําแนกสารออกเปนกลุมตางๆ ไดดังรูปท่ี 5. 

32 
SYMMETRY POINT GROUP

21
NONDENTROSYMMETRIC

11
CENTROSYMMETRIC

20
PIEZOELECTRIC

(POLARIZED UNDER STRESS)

SUBGROUP
FERROELECTRIC

(SPONTANEOUSLY POLARIED, REVERSIBLE 
POLARIZATION)

1
(COMBINATION OF 

CENTROSYMMETRY)

10
PYROELECTRIC

(SPONTANEOUSLY POLARIZED)

 
 

รูปท่ี 5 การจําแนกสารโดยอาศัยสมมาตรของผลึกเพื่ออธิบายการเกิดสารพิโซอิเล็กทริก 
 
สมบัติอยางหนึ่งท่ีสําคัญตอการศึกษาสารเฟรโรอิเล็กทริกคือ อุณหภูมิท่ีเกิดการเปล่ียนแปลงจาก

สารสภาวะท่ีไมมีข้ัว (paraelectric) มาเปนสภาวะเฟรโรอิเล็กทริก ซึ่งอุณหภูมิ ณ จุดเปล่ียนวัฏภาคนี้
เรียกวา จุดคูรี (Curie point, TC) สําหรับในสารพวกเฟรโรอิเล็กทริกธรรมดาจะมีการเปล่ียนแปลงอยาง
รวดเร็ว ทําใหพีคท่ีไดเปนลักษณะยอดแหลม (sharp peak) ซึ่งจากการศึกษาความสัมพันธระหวางคาคงท่ี
ไดอิเล็กทริกกับคาอุณหภูมิของสารเฟรโรอิเล็กทริก พบวาท่ีอุณหภูมิท่ีสูงกวาจุดคูรี สารจะมีสภาพพารา 
อิเล็กทริก โดยท่ีอุณหภูมิตํ่ากวา TC (รูปท่ี 6) จะเกิดสภาพเฟรโรอิเล็กทริก ความสัมพันธระหวางอุณหภูมิ
ท่ีเพิ่มข้ึนกับคาคงท่ีไดอิเล็กทริก จะเปนไปตามกฎสมการของ Curie-Weiss law ดังนี้ 
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      (1) 

เมื่อ  C คือ  คาคงท่ีของ  Curie- Weiss  
        TC คือ  จุดคูรี  
       T0 คือ  อุณหภูมิ Curie- Weiss  
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        εr คือ  คาคงท่ีไดอิเล็กทริก 
 

   
       (ก)           (ข) 

รูปท่ี 6  แสดงการเปล่ียนวัฏภาคในสารเฟรโรอิเล็กทริก โดย (ก) การเปล่ียนวัฏภาคอันดับ 1 (ข) การ
เปล่ียนวัฏภาคอันดับ 2 [Uchino, K., Piezoelectric Actuators and Ultrasonic Motors, Kluwer Academic Publishers, 1996.]  

 
ซึ่งอุณหภูมิคูรีเปนอุณหภูมิท่ีไดจากการวัดจริง และอุณหภูมิ Curie- Weiss จะหาไดจากสมการท่ี 

(1) และจะมีคานอยกวาคาอุณหภูมิท่ีไดจากการวัดจริงหรืออุณหภูมิคูรี ในการเปล่ียนแปลงวัฏภาคลําดับท่ี
หนึ่ง (first-order) จะใหคานอยกวาประมาณ 10 เทา และจะเทากันในการเปล่ียนวัฏภาคลําดับท่ีสอง 
(second-order) ซึ่งการศึกษาพฤติกรรมการเปล่ียนวัฏภาคถือวาเปนส่ิงท่ีสําคัญอยางหนึ่งในสารเฟรโร
อิเล็ก-ทริก ซึ่งหากเขาใจและควบคุมพฤติกรรมการเปล่ียนวัฏภาคได จะสามารถนําไปสูการประยุกตท่ี
กวางขวางและไดรับอุปกรณอิเล็กทรอนิกสท่ีดีข้ึนได 

นอกจากสารเฟรโรอิเล็กทริกธรรมดาแลว ยังไดมีการคนพบสารเฟรโรอิเล็กทริกแบบผอนคลาย 
(Relaxor Ferroelectric) ซึ่งสารนี้ถูกสังเคราะหข้ึนเมื่อป 1950 โดย Smolenskii และเปนสารท่ีมี
ลักษณะเฉพาะคือ พีคท่ีของ ε r ท่ีบริเวณอุณหภูมิท่ีเกิดการเปล่ียนแปลงวัฏภาคท่ีไดจากการวัดคาความ 
สัมพันธของ εr กับอุณหภูมิท่ีเพิ่มข้ึน จะไมเปนแบบยอดเหลม แตจะเปนแบบบวมเปนเนิน (ซึ่งในสาร 
เฟรโรอิเล็กทริกท่ัวไป นั้นจะมีลักษณะท่ีเปนยอดแหลม) นอกจากนั้นแลวการเปล่ียนแปลงแบบกระจาย
เปนเนิน (รูปท่ี 7) แตจะคอยๆ เปล่ียนแปลง จึงไมใชการเปล่ียนแปลงแบบท่ีเกิดข้ึนท่ีอุณหภูมิคูรี (Curie 
point) และเรียกอุณหภูมิท่ีเกิดการเปล่ียนวัฏภาคนี้วาเปน อุณหภูมิท่ีใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงท่ีสุด หรือ 
Tm โดยท่ีอุณหภูมิสูงกวา Tm สารจะมีสภาวะพาราอิเล็กทริก และเมื่ออุณหภูมิตํ่ากวาอุณหภูมิของการ
เปล่ียนวัฏภาคหรือ Tm นี้ สารจะมีสภาพเปนเฟรโรอิเล็กทริก และจากการศึกษาสารชนิดนี้ยังพบอีกวา 
คาความถ่ีท่ีใหในขณะทําการวัดมีผลกระทบตอคาคงท่ีไดอิเล็กทริกอยางมาก โดยเมื่อเพิ่มคาความถ่ีมากข้ึน 
จะทําใหคา Tm ซึ่งเปนอุณหภูมิท่ีใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงท่ีสุดเพิ่มข้ึน ซึ่งก็เปนลักษณะเฉพาะอีกอยาง
หนึ่งในสารเฟรโรอิเล็กทริกแบบผอนคลาย (ดูรูปท่ี 6)  
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โดย  γ    คือ  critical exponent 

εr    คือ  คาคงท่ีไดอิเล็กทริก 
εmax คือ คาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงสุด 
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γ     คือ diffuseness  parameter     
Τm  คือ อุณหภูมิท่ีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงท่ีสุด 

 
 โดยปริมาณของ γ จะเริ่มจากคาเทากับ 1  สําหรับวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกท่ีบริสุทธิ์ท่ัวไปจนถึง
เทากับ 2 ในกรณีเฟรโรอิเล็กทริกแบบผอนคลาย โดยปริมาณ γ จะเปนตัวบงบอกความกวางการ
เปล่ียนวัฏภาคไดอีกดวย  

 

 
รูปท่ี 7 แสดงความสัมพันธระหวางสมบัติทางไดอิเล็กทริกและอุณหภูมิของสารเฟรโรอิเล็กทริกแบบผอน
คลาย [A. J. Moulsonand J. M. Herbert, Electroceramics, 1st Edn., Chapman & Hall, London, 1993.]  
 

และเมื่อพิจารณาการเปล่ียนแปลงโครงสรางของสารกลุมนี้พบวา ณ. จุดเปล่ียนแปลงโครงสรางนี้
สารเฟรโรอิเล็กทริกจะมีคาสมบัติทางไฟฟาคอนขางสูงมาก ไดมีผูนํามาประยุกตใชงานอยางกวางขวาง  ณ 
จุดเปล่ียนแปลงโครงสราง (เปล่ียนจากวัฏภาคเฟรโรอิเล็กทริกเปนวัฏภาคพาราอิเล็กทริก) ดังนั้นความ
เขาใจในปรากฏการณการเปล่ียนแปลงวัฏภาคของสารกลุมนี้สามารถนําไปประยุกตพัฒนาปรับปรุงในงาน
ทางดานอิเล็กทรอนิกสใหดีข้ึนได โดยปจจัยท่ีมีผลตอการเปล่ียนแปลงวัฏภาคในสารนี้ไดแก สัดสวน
องคประกอบของสาร ความดัน อุณหภูมิ ปริมาณสารเจือ ขนาดเกรน ขนาดอนุภาค เปนตน  

ในปจจุบันนี้การเตรียมสารในลักษณะสารละลายของแข็งสองระบบ(binary) หรือสามระบบ
(ternary) ซึ่งเปนการรวมเอาสารเฟรโรอิเล็กทริกธรรมดาท่ีมีโครงสรางเปนแบบรอมโบฮีดรอล กับสาร 
รีแลกเซอรเฟรโรอิเล็กทริกท่ีมีโครงสรางแบบเททระโกนอลเขาดวยกัน จะทําใหไดสารท่ีมีสมบัติท่ีดีทาง 
เฟรโรอิเล็กทริก เพื่อนํามาผลิตเปนอุปกรณทางอิเล็กทรอนิกสตางๆ นอกจากนั้นแลวจากผลงานของผู
เสนอโครงการท่ีผานมาพบวา สารในระบบ xPZN – (1-x)PZT สมบัติไพอิโซอิเล็กทริกดีมาก โดยใหคา 
สัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก (d33) ท่ีมีคามากกวา 600 pc/N และคา kp ประมาณ 0.7 ซึ่งเปนคาท่ีสูง
อยางมาก นอกจากนั้นแลวในสารระบบ xPNN – (1-x)PZT ท่ี x เทากับ 0.2 จะมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงถึง 
30,000 ซึ่งจะเห็นไดวาสารในชุดท่ีมี PZT ผสมกับสารเฟรโรอิเล็กทริกแบบผอนคลายชนิดอื่น จะทําใหได
สารผสมท่ีมีสมบัติทางไฟฟาดีมาก ดังนั้นจึงเปนท่ีนาสนใจท่ีจะคนควาและเตรียมสารชนิดใหมๆ ท่ีมีคาทาง
ไฟฟาสูงโดยอาศัยสารเหลานี้เปนฐาน อีกท้ังการศึกษาปจจัยท่ีมีผลตอการเปล่ียนวัฏภาคของสารในกลุมนี้
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หลายปจจัยยังมีการศึกษาท่ีไมกวางขวาง เชนผลของการเตรียมสาร ผลของกระบวนการทางความรอน 
อาทิ การอบออน และผลของขนาดอนุภาค และสารเจือตางๆ เปนตน 

ท่ีผานมาวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกท่ีสารตะกั่วเปนฐาน ไดรับความนาสนใจอยางมากเนื่องจากสมบัติ
ทางไฟฟาท่ีดีดังกลาวขางตน แตจากความกังวลเกี่ยวกับส่ิงแวดลอมในความเปนพิษของตะกั่วของวัสดุ 
ไพอิโซอิเล็กทริกท่ีใชปกติกันอยางแพรหลาย โดยมลพิษของตะกั่วนี้มักปนเปอน หรือเกิดในระหวาง
กระบวนการผลิต ดังนั้นจึงทําใหวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกไรสารตะกั่วเขามาไดรับความสนใจอยางมาก โดย 
เซรามิก Ba(Ti1-xZrx)O3 (BZT) เปนหนึ่งในวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกไรสารตะกั่ว ซึ่งไดรับความสนใจอยางมาก 
ท้ังนี้เนื่องจากสมบัติทางไฟฟาท่ีสูงของมัน โดยวัสดุนี้สามารถสรางไดจากการเติมไอออนของ Zr ท่ี 
ตําแหนงของ Ti ในผลึก BaTiO3 ซึ่งสารนี้มีสมบัติท่ีดีหลายอยางเชน มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีดี เปนฉนวน
สูง นอกจากนี้ มันยังมีความเครียดสูงและสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดี แตอยางไรก็ตาม เปนเรื่องยากท่ีจะได
ประดิษฐเซรามิก BZT ท่ีมีสมบัติทางไฟฟาท่ีเทียบเคียงกับท่ีพบในสารท่ีมีตะกั่วเปนองคประกอบ  ดังนั้น
จึงไดมีการเสนอวิธีการตางๆ ท่ีจะนําไปใชในการปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก BZT โดยบาง
งานวิจัยเมื่อเร็วๆ นี้แสดงใหเห็นวาสมบัติของเซรามิกไพอิโซอิเล็กทริก BZT อาจจะดีข้ึนโดยการเติม B2O3 
และบางงานวิจัยเสนอวาสมบัติเชิงไฟฟาของวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกสามารถปรับปรุงไดโดยวิธีอบออน ดังนั้น
จึงเปนท่ีคาดวาวิธีการนี้นาจะสงผลกระทบในเชิงบวกตอการปรับปรุงสมบัติเชิงไฟฟาของเซรามิก BZT  

นอกจาก BZT แลว สารบิสมัทโพแทสเซียมไททาเนต Bi0.5K0.5TiO3 (BKT) ก็ถือวาเปนหนึ่งใน
วัสดุท่ีมีคุณสมบัติท่ีดี ซึ่งมันมีโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกดท่ีเสถียร ซึ่งมีสมมาตรแบบเททระโกนอลท่ี
อุณหภูมิหอง และมันมีอุณหภูมิคูรีท่ีสูง (Tc) ในชวง 380 - 420 °C และยังพบวามีการเปล่ียนแปลงไปสู 
วัฏภาคแบบ pseudo-cubic ท่ีอุณหภูมิประมาณ 270 °C และมีการเปล่ียนแปลงวัฏภาคไปสูคิวบิกท่ี
อุณหภูมิ 410 °C แตอยางไรก็ตามมันเปนเรื่องยากท่ีจะเตรียมเซรามิก BKT ท่ีมีหนาแนนสูงได เนื่องจาก
ความจริงท่ีวาจะพบวัฏภาคแปลกปลอมเกิดข้ึนได เชน K2Ti6O13 ในระหวางข้ันตอนการเผาท่ีอุณหภูมิสูง 
นอกจากนี้ยังมีเซรามิกไรสารตะกั่วอีกหลายชนิดท่ีไดรับการศึกษาเชน โซเดียมบิสมัทไททาเนต 
Bi0.5Na0.5TiO3 (BNT) โดยเมื่อเร็วๆ มีการคาดการณวา BNT มีแนวโนมท่ีจะเขามาแทนท่ีวัสดุเซรามิกท่ีมี 
สารตะกั่วท่ีใชกันอยางแพรหลาย ท้ังนี้เนื่องจากมันมีโพลาไรเซช่ันในระดับสูงท่ีอุณหภูมิหอง อยางไรก็ตาม 
มันก็มีคาคงเหลือของสนามลบลางท่ีสูงดวย ทําใหเซรามิก BNT ยากท่ีจะทําข้ัว และเปนผลใหมันมีสมบัติ
ไพอิโซอิเล็กทริกท่ีตํ่า ดังนั้นจึงมีการประดิษฐสารละลายของแข็งท่ีมี BNTเปนฐาน เพื่อใหไดสมบัติไพอิโซ 
อิเล็กทริกสูง โดยในการท่ีจะเพิ่มสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกของเซรามิก BKT หรือ BNT  เพื่อตอบสนองความ
ความตองการสําหรับการใชงาน จึงมีความจําเปนท่ีจะตองพัฒนาวัสดุใหม โดยมี BKT หรือ BNT  เปนฐาน
นอกจากนี้การคนหาองคประกอบท่ีอยูใกลขอบเขตแดน morphotropic (MPB) ระหวางวัฏภาคของวัสดุ
ไพอิโซอิเล็กทริกท่ีมีโครงสรางผลึกท่ีแตกตางกัน เปนกลยุทธอันหนึ่งท่ีพบบอยสําหรับการปรับปรุงสมบัติ
ไพอิโซอิเล็กทริกของวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกภายในขอบเขต MPB ซึ่งการท่ีไดโพลาไรเซช่ันสูงสุดจะนําไปสู
การเพิ่มประสิทธิภาพของสมบัติไฟฟา โดยการปรับปรุงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกนี้สามารถทําไดโดยการ
เตรียมสารละลายของแข็งท้ังแบบสองระบบหรือ สามระบบเพื่อใหไดขอบเขตแดน MPB ดังนั้นการเตรียม 
สารละลายของแข็งของ BKT หรือ BNT หรือวัสดุอื่นท่ีเกี่ยวของกับสารชนิดอื่นจึงเปนส่ิงท่ีนาสนใจอยางยิ่ง 

เมื่อไมนานมานี้วัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกท่ีมีโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกดไดความสนใจอยาง

มาก โดยเฉพาะสารในกลุมท่ีมีโครงสรางแบบ AB′(1-x)B′′xO3 เชน Ba(Fe0.5Nb0.5)O3 เนื่องจากมันมี
สมบัติทางไดอิเล็กทริกท่ีสูงมาก และจากการศึกษาการเตรียมสารนี้โดยวิธีไมโครเวฟโดยผูวิจัยนี้ พบวาสาร
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ท่ีเตรียมไดมีคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงมากๆ อีกท้ังยังมีชวงกวางของคาไดอิเล็กทริกท่ีคอนขางนิ่ง เมื่อเทียบกับ
อุณหภูมิ จึงทําใหสารดังกลาวนี้มีศักยภาพท่ีจะนํามาใชงานเปนตัวเก็บประจุท่ีอุณหภูมิชวงกวางอยางมาก 
อยางไรก็ตามผลของปจจัยตางๆ ท่ีมีตอการเปล่ียนวัฏภาคของสารชนิดนี้ ยังไมเปนท่ีเขาใจ นอกจากนี้
กลไกการอธิบายสมบัติไดอิเล็กทริกยังมีการเสนอกันไปคนละทิศทาง ดังนั้นจึงควรมีการศึกษาผลของ
ปจจัยตางๆ ท่ีมีผลตอการเปล่ียนวัฏภาคของสารนี ้หรือกลไกการอธิบายสมบัติไดอิเล็กทริกของสารนี้ หรือ
ระบบใกลเคียงกันเชน SrFe1/2Nb1/2O3 หรือ Ba(Ni0.5W0.5)O3 โดยอาจทําการเจือสารเจือตางๆ เชน Al, 
Ba, Ca หรือการทําสารละลายของแข็งของสารดังกลาวกับสารอื่นๆ เพื่อเพิ่มสมบัติตางๆ ท้ังนี้ควรทําการ
เตรียมสารดังกลาวจากวิธีอื่นดวยเชน เทคนิคเกลือหลอมเหลว เปนตน 
 เมื่อเร็วนี้ไดมีงานวิจัยท่ีแสดงใหเห็นถึงสภาวะแมเหล็กท่ีสงผลตอการนําไฟฟาและสมบัติเฟรโร 
อิเล็กทริกในวัสดุ โดยสามารถทําใหเกิดสภาพเฟรโรอิเล็กทริกควบคูกันได สารท่ีมีองคประกอบวัฏภาค
เดียวซึ่งสามารถแสดงปรากฏการณควบคูกันระหวางสมบัติแมเหล็ก และสภาพเฟรโรอิเล็กทริกถูกเรียกวา 
มัลติเฟรโรอิก (multiferroic) และจากเหตุผลท่ีสารมัลติเฟรโรอิกสามารถแสดงปรากฏการณท้ังทาง
แมเหล็กและทางไฟฟาไดนั้น จึงเปนสารท่ีมีความนาสนใจเปนอยางยิ่ง โดยสามารถปรับเปล่ียนและ
ควบคุมสมบัติทางไฟฟา (โพลาไรเซชันทางไฟฟา) ไดจากการควบคุมสนามแมเหล็ก ในทางตรงกันขาม
สามารถทําการควบคุมสมบัติทางแมเหล็ก (แรงแมเหล็ก) ไดจากการควบคุมสนามไฟฟา ซึ่งวัสดุมัลติเฟรโร
อิกจะสามารถแสดงสมบัติไดท้ังโพลาไรเซชันทางไฟฟา (ดูจากวงวนฮีสเทอรีซีส P-E) และโพลาไรเซชันทาง
แมเหล็กรวมกันได (รูปท่ี 8)  

 
 

รูปท่ี 8 วงวนฮีสเทอรีซีสของแมเหล็ก [A. J. Moulsonand J. M. Herbert, Electroceramics, 1st Edn., Chapman & Hall, 

London, 1993.] 
 

สําหรับตัวอยางของวัสดุมัลติเฟรโรอิกท่ีมีสมบัติท้ังทางดานไฟฟา และแมเหล็กท่ีดีนี้ไดแก สารใน
กลุมบิสมัสเฟรไรท (Bismuth ferrite: BiFeO3) เปนตน และจากการท่ีวัสดุชนิดนี้สามารถแสดงสมบัติ
ควบคูกัน วัสดุชนิดนี้จึงสามารถนําไปใชงานเปนอุปกรณข้ันสูงไดตัวอยางเชน วงจรรวม อุปกรณบันทึก
ขอมูลดวยแมเหล็ก เฟรโรอิเล็กทริกแรม (ferroelectric random access memory: FeRAM) เปนตน 
อยางไรก็ตามวัสดุมัลติเฟรโรอิกซึ่งแสดงท้ังสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก และแมเหล็กสูงนั้นหาไดยาก ท้ังนี้เปน
เพราะวัสดุแมเหล็กตองมีองคประกอบธาตุโลหะท่ีมีอิเล็กตรอนท่ีไมครบคูในระดับช้ันพลังงาน 3d ในขณะ
ท่ีวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกมีองคประกอบธาตุโลหะท่ีมีอิเล็กตรอนครบคูในระดับช้ันพลังงาน 3d ดังนั้นการ
คนหาวัสดุมัลติเฟรโรอิกซึ่งแสดงท้ังสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก และแมเหล็กสูงพรอมกันจึงเปนเรื่องทาทาย 
อยางไรก็ตามเมื่อเร็วๆ นี ้  วัสดุท่ีมีสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกและแมเหล็กสูงถูกพบในวัสดุผสม เชน  BaTiO3 
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ผสมกับวัสดุแมเหล็ก CoFe2O4 หรือในเลดเซอรโคเนตไททาเนต (PZT) ผสมกับนิกเกิลเฟรไรท แตวัสดุ
ผสมนาโนซึ่งแสดงสมบัติมัลติเฟรโรอิกยังไมไดรับศึกษากันอยางแพรหลาย ท้ังนี้ผูวิจัยนี้ไดศึกษาและ
รายงานวา วัสดุผสมนาโนแสดงสมบัติท่ีนาสนใจอื่นๆ เมื่อเทียบกับวัสดุผสมท่ัวไปเชน วัสดุผสมนาโนของ 
PZT/Al2O3 มีสมบัติเชิงกลท่ีดี ดังนั้นจึงควรจะศึกษาวัสดุผสมนาโนชนิดใหมโดยเติมอนุภาคแมเหล็กท่ีมี
ขนาดนาโนลงในสารเฟรโรอิเล็กทริกขางตน 

จากเหตุผลดังกลาวขางตน ในงานวิจัยนี้จึงไดทําการเตรียมวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกชนิดตางๆ ท่ีดี

โดยเนนท่ีเซรามิกท่ีมี BZT, BKT, BNT วัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกท่ีมีโครงสรางแบบ AB′(1-x)B′′xO3 เปน
ฐาน จะมีการเพิ่มสมบัติไดอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริก ฯลฯ และการศึกษาการเปล่ียนวัฏภาคดวยเทคนิค
การเจือสารเจือ การสรางสารละลายของแข็ง และใชทฤษฏีตางๆ ในการอธิบายผล นอกจากนี้ยัง
ทําการศึกษาผลของการเตรียมดวยเทคนิคใหมๆ และผลของกระบวนการอบออนท่ีมีตอสมบัติของวัสดุ 

 
2. การคนควาวรรณกรรม 

เพื่อความทันสมัยและสอดคลองกับเนื้อหาของการวิจัยแตละตอน โปรดดูในสวนของบทนําใน
สวนผลงานแตละผลงานของแตละป  
 
3. วัตถุประสงคของโครงการ     

3.1  คนหาและการสังเคราะหวัสดุเซรามิกใหมท่ีแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีไพอิโซอิเล็กทริก  
เฟรโรอิเล็กทริกสูง โดยการสังเคราะหสารละลายของแข็ง หรือการเจือสารเจือชนิดตางๆ  

3.2  คนหาและการสังเคราะหวัสดุเซรามิกใหมเชน วัสดุผสมนาโนท่ีมีสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก 
และแมเหล็กสูง 

3.3  การสังเคราะหวัสดุใหมท่ีนาสนใจในปจจุบัน และ/หรือวัสดุท่ีเกี่ยวของใหมโดยการ
สังเคราะหเกลือหลอมเหลว หรือเทคนิคใหม ๆ 

3.5  การตรวจสอบสมบัติของวัสดุท่ีได  เชนโครงสรางทางจุลภาค สมบัติ ไดอิเล็กทริก ไพอิโซ 
อิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริก สมบัติเปนความเปนฉนวน และพฤติกรรมการเปล่ียนวัฏภาค
ของวัสดุ 

3.6  ศึกษาผลของพารามิเตอรการประมวลผลเชน พารามิเตอรการเผาและการรักษาความรอน
กับการกอวัฏภาค พฤติกรรมการเปล่ียนวัฏภาค สมบัติไฟฟา ความหนาแนน และ
โครงสรางทางจุลภาคของเซรามิกของวัสดุท่ีได   

3.7  ศึกษาคนหาความรูใหมสําหรับวัสดุขางตน 
3.8  การตีพิมพการคนพบในวารสารนานาชาติท่ีเปนท่ียอมรับในวงการ 
3.9  เพื่อผลิตนักศึกษาระดับบัณฑิตศึกษา(โทและเอก) 
3.10  เพื่อใหการเช่ือมความรวมมือกับนักวิจัยอื่น ๆ 
 

4. ระเบียบวิธีวิจัย 
4.1 ศึกษาเอกสารทางวิชาการท่ีเกี่ยวของ อันไดแก ตํารา และวารสารตางๆ 
4.2  การสังเคราะหสารเซรามิกเฟรโรอิเล็กทริกชนิดใหมๆ โดยเนนท่ี BZT, BKT, BNTเปนฐาน 

และวัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกท่ีมีโครงสรางแบบ AB
′
(1-x)B′′xO3) เปนฐาน โดยจะมีการ
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เพิ่มหรือปรับปรุงสมบัติไดอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริกฯลฯ ดวยการเจือสารเจือเชน Ba, 
Ca, Al  การสรางสารละลายของแข็ง  

4.3  การสังเคราะหสารมัลติเฟรโรอิกชนิดใหมๆ ท่ีมีสมบัติมัลติเฟรโรอิกสูง เชนเซรามิก 
BiFeO3 และวัสดุผสมนาโนระหวาง BZT และอนุภาคนาโนของสารแมเหล็ก และ/หรือ
เซรามิกท่ีนาสนใจท่ีเกี่ยวของ 

4.4  การสังเคราะหวัสดุท่ีนาสนใจในปจจุบันโดยการเทคนิคเกลือหลอมเหลว หรือเทคนิคใหมๆ 
4.5  ศึกษาผลของพารามิเตอรในการประมวลผลเกี่ยวกับการกอวัฏภาค การเปล่ียนวัฏภาค 

สมบัติทางไฟฟา และโครงสรางทางจุลภาคของเซรามิกท่ีได 
4.6  ตรวจสอบลักษณะสมบัติของเซรามิกท่ีไดโดยใชเทคนิคตางๆ 
4.7  วิเคราะหผลโดยใชทฤษฏีตางๆ ในการอธิบายผล 
4.8 เขียนผลงานเพื่อตีพิมพในวารสารระดับนานาชาติ 
4.9  เขียนรายงานเสนอ สกว. 

 



การดําเนินงานท่ีผานมา 
ผลการวิจัยในโครงการ 

 
 ไดทําการวิจัยในหลายเรื่องดวยกัน ซึ่งผลงานวิจัยท่ีไดสามารถสรุปและมีรายละเอียดพอสังเขป
ดังนี ้

 

ผลการวิจัยในปท่ี 1 
 
1. การปรับปรุงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกของ Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 โดยวิธีการอบออน 
1.1 บทนํา 

เมื่อเร็วๆ นี้ไดมีความสนใจอยางมากท่ีจะนําไพอิโซเซรามิกท่ีไรสารตะกั่วไปใชงานอันเนื่องจาก
ความกังวลเกี่ยวกับส่ิงแวดลอมในความเปนพิษของตะกั่วในวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกท่ีใชปกติกันอยาง
แพรหลาย[1-4] ซึ่งเซรามิก Ba(Ti1-xZrx)O3 (BZTs) เปนหนึ่งในวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกไรสารตะกั่ว ซึ่งไดรับ
ความสนใจอยางมาก เนื่องจากสมบัติทางไฟฟาท่ีสูงของและเปนสารปราศจากผลของมลพิษของตะกั่ว ซึ่ง
สารตะกั่วมักปนเปอน หรือเกิดในระหวางกระบวนการผลิต[5-7] โดยวัสดุนี้สามารถสรางจากการเติม
ไอออนของ Zr ท่ีตําแหนงของ Ti ในผลึก BaTiO3[8] ซึ่งสารนี้มีสมบัติท่ีดีหลายอยาง เชนมี tunability ท่ี
ดี เปนฉนวนสูง นอกจากนี้ มันยังมีความเครียดสูงและสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดี[5] แตอยางไรก็ตาม  ก็
เปนเรื่องยากท่ีจะไดประดิษฐเซรามิก BZT ท่ีมีสมบัติทางไฟฟาท่ีเทียบเคียงกับท่ีพบในสารท่ีมีตะกั่วเปน
องคประกอบ ดังนั้นจึงไดมีการเสนอวิธีการตางๆ ท่ีจะนําไปใชในการปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก 
BZT [6,7,9] โดยบางงานวิจัยเมื่อเร็วๆ นี้แสดงใหเห็นวาสมบัติของเซรามิกไพอิโซอิเล็กทริก BZT อาจจะดี
ข้ึนโดยการเติม B2O3 [10] และบางงานวิจัยเสนอวาสมบัติเชิงไฟฟาของวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกสามารถ
ปรับปรุงไดโดยวิธีอบออน[11-12] ดังนั้นจึงเปนท่ีคาดวาวิธีการนี้นาจะสงผลในเชิงบวกผลกระทบตอการ
ปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก BZT 
 
1.2 ข้ันตอนการทดลอง 

โดยในงานนี้ จะไดศึกษาผลกระทบของเวลาการอบออนท่ีมีตอพฤติกรรมความเครียด ความ
หนาแนน และโครงสรางทางจุลภาคของเซรามิก Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 (BZT07) ท่ีเติมดวย B2O3 (2% โดย
น้ําหนัก) เซรามิก ถูกสังเคราะหโดยวิธีปฎิกิริยาของแข็ง และเผาผนึกเซรามิกท่ี 1150-1275 °C เปนเวลา 
2 h โดยนําวัสดุต้ังตนเกรดท่ีผานการวิเคราะหของ BaCO3, ZrO2, และTiO2 มาช่ังตามอัตราสวนตาม
ทฤษฏีของสารประกอบ Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 แลวบดผสมดวยวิธีการบดแบบหมุนวนเปนเวลานาน 24 h 
ในตัวกลางเอทานอล หลังจากนั้นสารเหลวขนถูกนําไปทําใหแหงในตูอบเปนเวลานาน 24 h ผงท่ีไดนําไป
เผาท่ีอุณหภูมิ 1200 °C เปนเวลานาน 2 h และเติมดวย B2O3 (2% โดยน้ําหนัก) เพื่อลดอุณหภูมิซิน
เตอร หลังจากนั้นทําการบดผสมอีกครั้งในตัวกลางเอทานอลเปนเวลานาน 24 h และเติมตัวเช่ือม
ประสานโพลไวนิลแอลกอฮอร (PVA) 3 wt% ในปริมาณเล็กนอยกอนท่ีจะนําไปข้ึนรูปดวยเครื่องอัดแบบ
แกนเดียวในรูปแบบเหรียญ ตอมาทําการอบช้ินงานดวยความรอนในอากาศท่ีอุณหภูมิ 500 °C เปน
เวลานาน 2 h เพื่อกําจัดตัวเช่ือมประสาน หลังจากนั้นทําการเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1150-1275 °C เปน
เวลานาน 2 h ความหนาแนนของช้ินงานเซรามิกวัดโดยวิธีการของอะครีมิดิส หลังจากนั้นนําเซรามิกท่ีมี
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ความหนาแนนมากท่ีสุด (เผาท่ี 1250 °C) มาทําการอบออนเซรามิกท่ี 1000 °C เปนเวลา 4-16 h  การ
ระบุลักษณะเฉพาะของวัฏภาคของผงและช้ินงานเซรามิก วัดโดยการใชการเล้ียวเบนทางแสง การ
ตรวจสอบดวยกลองจุลทรรศนแบบสองกราดถูกใชเพื่อทําใหทราบถึงลักษณะโครงสรางทางจุลภาคของ
พื้นผิวช้ินงานท่ีไดหลังจากการใหความรอน ช้ินงานท่ีจะทําการตรวจวิเคราะหโครงสรางทางจุลภาค 
สําหรับการวัดคาทางไฟฟา ช้ินงานนั้นจะจะผานการขัดจนกวาจะไดระนาบ พื้นผิวท่ีเรียบและเคลือบท้ัง
สองดานดวยเงิน หลังจากนั้นนําไปใหเผาท่ีอุณหภูมิ 650 °C นาน 30 min การวัดคาทางไฟฟาเทียบกับ
อุณหภูมิสามารถทําไดโดยใชเครื่อง LCR มิเตอร รุน 4284A และควบคุมอุณหภูมิดวยเตาเผาจาก
อุณหภูมิหองจนถึงอุณหภูมิ 300 °C และเทียบกับความถ่ีตางๆ จาก 1-1000 kHz ระบบการวัดเฟรโรอิ
เล็กทริกประยุกตใชการวัดของสนามไฟฟาโดยวัดผลของวังวนฮิสเทอริซีสลูป (P-E) โดยใชสนามไฟฟา
กระแสสลับท่ี 20 kV/cm ท่ีความถ่ี 1 Hz การศึกษาสมบัติไพอิโซอิเล็กทริก ทุกช้ินงานท่ีผานการโพลท่ี 
สัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก ความเครียดสนามไฟฟา (S-E) ขอมูลท่ีไดรับใชออปติคอลเซนเซอร 
(Fotonic Sensor, MTI-2100) รวมกับระบบการทดสอบ Radiant ferroelectric 

 
1.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

พบวาหลังการอบออนมีการเพิ่มข้ึนของระดับความเครียดท้ังการวัดแบบข้ัวเดียวและสองข้ัว และ
คาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก โดยมีระดับความเครียดสูงถึง 0.48% (รูปท่ี 1.1 และ 1.2) ซึ่งสูงกวาคาท่ี
พบในสารท่ีมีตะกั่วเปนองคประกอบเชน PZT [13] ซึ่งระดับความเครียดท้ังการวัดแบบข้ัวเดียวและสอง
ข้ัวมีคาสูงมากเมื่อเทียบกับเซรามิกไรสารตะกั่วโดยท่ัวไป[14,15] และคาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก  
(d*33) ท่ี 603 pm/V (รูปท่ี 1.2) สําหรับการอบออน 8 h โดยการเปล่ียนแปลงในสมบัติไพอิโซอิเล็กทริก
จะมีการนํามาสัมพันธกับความหนาแนนและโครงสรางจุลภาค ซึ่งคาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกของ 
เซรามิกหลังการอบออนนี้มีคาสูงมากสําหรับเซรามิกไรสารตะกั่วไพอิโซอิเล็กทริก 
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(ก)                                                                  (ข) 

รูปท่ี 1.1  เสนโคงความเครียด (ก) ข้ัวเดียว(ข) สองข้ัวของเซรามิก BZT07 ท่ีเจือดวย B2O3 โดยอบออน
ท่ีเวลาตางๆ 

 

 
รูปท่ี 1.2  ความเครียด และคาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก (d*33) เมื่อเทียบกับเวลาท่ีอบออนตางๆ 

 
โดยท่ัวไปแลวการปรับปรุงในสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีเกิดข้ึนในเซรามิกเกี่ยวของกับปจจัยหลาย

ปจจัย เชนคาความหนาแนนโครงสรางทางจุลภาคของเซรามิก และองคประกอบทางเคมีฯลฯ ซึ่งในกรณี
สารท่ียังไมไดอบออนอาจมีความหนาแนนใกลเคียงกับคาความหนาแนนสูงสุดท่ีสารมี แตการอบออนจะ
ชวยใหความหนาแนนเพิ่มจนถึงหรือเขาใกลความหนาแนนสูงสุด[16] ซึ่งจากการหาคาความหนาแนน 
และการศึกษาโครงสรางทางจุลภาคพบวา ความหนาแนนและการเปล่ียนแปลงในโครงสรางจุลภาคสงผล
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ใหระดับความ เครียดและคาไพอิโซอิเล็กทริก (รูปท่ี 1.3) ซึ่งขนาดของเกรนท่ีเพิ่มข้ึนหลังการอบออนก็มี
สวนสําคัญตอคาดังกลาว  

 
รูปท่ี 1.3  การเปล่ียนแปลงของความหนาแนนและขนาดเกรนเมื่อเทียบกับเวลาการอบออนของ BZT07 

เซรามิกท่ีเจือดวย B2O3 
 

ผลการศึกษาดวยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ พบวาทุกสารตัวอยางเปนวัฏภาคบริสุทธิ์ 
ยกเวนการอบออนท่ีมากกวา 8 h และเมื่อทําการขยายพีคของรังสีเอกซท่ีมุมประมาณ 29 องศา พบวา 
มีวัฏภาคปลอมปน Ba2ZrO4 (ตามแฟม ICDD เลขท่ี 01-077-0944) โดยสารตัวอยางสวนใหญแสดง 
วัฏภาคของ BZT (ตามแฟม ICDD เลขท่ี 01-081-2198) โดยมีสมมาตรแบบ orthorhombic ซึ่งจาก
รายงานท่ีผานมาสารในระบบนี้อาจมีโครงสรางหลายแบบ[17-19] ซึ่งมีการเพิ่มข้ึนเล็กนอยของ
พารามิเตอรของผลึกจาก a = 4.0032,b =4.0257, and c = 4.0285 A˚ สําหรับสารตัวอยางท่ีไมไดอบ
ออนไปเปน a = 4.0063, b = 4.0281, and c =4.0312 A˚ สําหรับสารตัวอยางท่ีอบออนเปนเวลา 16 h 

แสดงใหเห็นวาหนวยเซลลของกลุมตัวอยางเพิ่มข้ึนเล็กนอย ซึ่งนาอาจจะเปนเพราะบางอิออน 
ของโบรอนไดแพรเขาสูผลึกของ BZT07 [20] แตสําหรับกลุมตัวอยางท่ีอบออนมากกวา 8 h พบวา มีการ
ลดของระดับความเครียดและคาไพอิโซอิเล็กทริก โดยสามารถเช่ือมโยงกับการปรากฎของวัฏภาค
ปลอมปน 54Ba2ZrO4 54 และสามารถยืนยันจากการวิเคราะหดวยกลองจุลทรรศอิเล็กตรอน (SEM) (รูปท่ี 
1.5) และการวิเคราะหปริมาณธาตุดวย energy-dispersive X-ray spectroscopy(EDS) รูปท่ี 1.5 โดย
คาเฉล่ียขนาดเกรนของกลุมตัวอยางท่ีเพิ่มข้ึนจาก 19 µm สําหรับกลุมตัวอยางท่ีไมไดอบออนไปเปนกลุม
ตัวอยางถึง 26 µm สําหรับกลุมตัวอยางท่ีอบออน 16 h ซึ่งชวงขนาดของเกรนของกลุมตัวอยางในงานนี้มี
ความสอดคลองกับกอนรายงานอื่นๆ กอนหนานี[้21] โดยการเพิ่มข้ึนของขนาดเกรนอาจจะเปนปจจัยท่ีมี
ผลตอการเปล่ียนแปลงคาไพอิโซอิเล็กทริก[22-23]  
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รูปท่ี 1.4 รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของ BZT07 ท่ีเจือดวย B2O3 เซรามิกท่ีอบออนสําหรับเวลา

ท่ีตางๆ กัน (ข) รูปแบบการเล้ียวเบนของตัวอยางท่ีมุม 2θ = 27.50-29.75 ซึ่งปรากฏวัฏภาค
แปลกปลอมข้ึนหลังการอบออนนานๆ 

 

 
รูปท่ี 1.5 (a,c) ภาพ SEM ของพื้นผิวของ BZT07 เซรามิกท่ีเจือดวย B2O3 อบออนท่ี 8 และ 16 h 

ตามลําดับ และ (b,d) ผลการวิเคราะห EDS ท่ีสอดคลองกับภาพ SEM โดยอบออนท่ี 8 และ 
16 h ตามลําดับ  

 
และจากการศึกษา การกระจายตัวของธาตุองคประกอบอยางมากหลังการอบออนดวยการ

วิเคราะหผล EDS ในกรณีของตัวอยางท่ีอบออนเปนเวลา 8 h พบวาท่ีขอบเกรนมี Zr และ B สูงข้ึน
เล็กนอยเทียบกับในเกรน และมีความเขมขนของ Ti ลดลงเล็กนอย (เทียบกับในเกรน) ลักษณะนี้ก็พบใน
กลุมตัวอยางท่ีไมไดอบออน และในตัวอยางท่ีอบออนเปนเวลา 16 h ซึ่งจะมีการเพิ่มข้ึนของ Zr ท่ีขอบ
เกรนอยางชัดเจน นอกจากนี้ภายในเกรนจะมีการเปล่ียนแปลงความเขมขนของ Ti อยางเห็นไดชัดเมื่อ
เทียบกับตัวอยางท่ีอบออน 8 h ซึ่งการเปล่ียนแปลงในความเขมขนท่ีอาจจะเกิดจากกระบวนการแพรท่ี
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เกิดข้ึนในระหวางการอบออนและอาจจะทําใหเกิดความไมสม่ําเสมอทางเคมีภายในสารตัวอยางหลังจาก
การอบออน  
 
1.4 สรุป 

จากขอมูลการทดลองท่ีได การเปล่ียนแปลงในสมบัติของไพอิโซอิเล็กทริกในเซรามิก สามารถ
อธิบายไดในแงของการความหนาแนนและการเปล่ียนแปลงในโครงสรางทางจุลภาค โดยความหนาแนน
สูงข้ึนจะสงผลใหระดับความเครียดและคาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกสูงข้ึน นอกจากนี้ขนาดของเกรนยัง
อาจมีผลตอพฤติกรรมความเครียดของกลุมตัวอยาง อยางไรก็ตามวัฏภาครองท่ีเกิดจะทําใหเกิดการ
เส่ือมสภาพของสมบัติในเซรามิก โดยในเวลาท่ีเหมาะสมสําหรับการอบท่ีสามารถปรับปรุงสมบัติใน 
เซรามิก คือเปน 8 h 
(โปรดดูรายละเอียดในเอกสารแนบหมายเลข 1) 
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2. สมบัติไดอิเล็กทริกของ (1-x)SrFe1/2Nb1/2O3-xBaZn1/3Ta2/3O3 เซรามิก 
2.1 บทนํา 

จากการคนควาท่ีผานมา เซรามิกท่ีมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงท่ีพบในระบบ A (Fe0.5B0.5)O3 โดย A 
= Ba, Sr และ B = Sb, NB, Ta ไดรับการศึกษากันอยางกวางขวาง [1,2] ซึ่งพบวา Sr(Fe0.5Nb0.5)O3 
(SFN) เปนหนึ่งในวัสดุท่ีมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูง (εr≈1,000 - 10,000) ในชวงอุณหภูมิท่ีกวาง[3] วัสดุนี้มี
โครงสรางแบบเพอรรอฟสไกด และแสดงพฤติกรรมคลายคลึงวัสดุแบบผอนคลาย [4] นอกจากนี้การวัด
สมบัติไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิ สารนี้ยังมีพฤติกรรมการเปล่ียนวัฏภาคแบบกระจายท่ีโดดเดนดวย 
ซึ่งสมบัติเชิงแมเหล็กของสารนี้ไดรับการตรวจสอบโดย Tezuka และคณะ [5] ซึ่งแมวา SFN มีคาคงท่ี 
ไดอิเล็กทริกท่ีสูง แตมันก็ยังมีคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกท่ียังอยูในระดับสูงเมื่อเทียบกับท่ีอื่นๆ เชน
แบเรียมไททาเนตเซอรโคเนียม [6] ซึ่งทําใหเซรามิกเหลานี้ไมพรอมสําหรับการใชงานท้ังในอิเล็กทรอนิกส 
ซึ่งนักวิจัยหลายทานไดศึกษาพฤติกรรมการสูญเสียไดอิเล็กทริกของสารนี้ ซึ่งทําโดยสรางสารละลาย
ของแข็งระหวาง SFN และวัสดุอื่นๆ [7,8] เมื่อเร็วๆ นี้สารท่ีมีโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกดซับซอนใน
ระบบ A (B1/3B2/3)O3 ไดรับการศึกษาโดยนักวิจัยหลายทาน [9,10] ในบรรดาวัสดุเหลานี ้ เซรามิก 
Ba(Zn1/3Ta2/3)O3 (BZT) เปนวัสดุท่ีนาสนใจเนื่องจากมันมีคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกท่ีตํ่ามาก [11,12] 
ดังนั้นจึงนาจะนําสารนี้มาสรางสารละลายของแข็งกับ SFN ในงานนี้ จึงไดเตรียมและการตรวจสอบ 
เซรามิกของ SFN-BZT นี้ข้ึน 

 
2.2 ข้ันตอนการทดลอง 

โดยเซรามิกในระบบ (1-x)SrFe1/2Nb1/2O3-xBaZn1/3Ta2/3O3(1-x) SFN-xBZT)  โดย 0.02 ≤ x 
≤ 0.11 ถูกสังเคราะหโดยวิธีปฎิกิริยาของแข็ง ซึ่งผงโลหะออกไซดเริ่มตน (SrCO3, Nb2O5, Fe2O3, 
ZnO2, Ta2O5, BaCO3, TiO2) ถูกผสมเอทานอลเปนเวลา 24 h โดยใชลูกเซอรโคเนียมเปนตัวบด 
หลังจากนั้นทําการอบแหงผงท่ีผสมแลวเผาท่ี 1,100 °C เปนเวลา 3 h นําผงท่ีเผาแลวมาผสมกับโพลีไว
นิลแอลกอฮอลและบดเปนเวลา 24 h ผงท่ีไดนําข้ึนรูปเปนแผนเหรียญแลวเผาท่ีอุณหภูมิตางๆ ต้ังแต 
1,350 °C ถึง 1,500 °C เปนเวลา 3 h จึงนําเซรามิกท่ีไดมาตรวจสอบดวยเทคนิคตางๆ โดยการ
วิเคราะหวัฏภาคทําโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ (XRD) สําหรับการตรวจสอบสมบัติทางไฟฟาของ
เซรามิก เซรามิกจะถูกทําข้ัวดวยกาวเงินและเผาท่ีอุณหภูมิ 650 oC เปนเวลา 15 min และวัดโดยใช
เครื่องมือวัด LCR (HP 4284A) 
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ซึ่งผลการวิเคราะหวัฏภาคทําโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ พบวากลุมตัวอยางท่ีเปนผง
และผานการแคลไซนแลวแสดงวัฏภาคบริสุทธิ์ทุกองคประกอบ แตกลุมตัวอยางท่ีเปนเซรามิกแสดง
โครงสรางแบบเพอรรอฟสไกดบางตัวอยาง โดยวัฏภาคบริสุทธิ์พบเมื่อ x ≤ 0.10 ซึ่งใหแสดงใหเห็นวา
ความสามารถในการละลายของ xBaZn1/3Ta2/3O3 ใน SrFe1/2Nb1/2O3 มีขีดจํากัดในระดับท่ีตํ่ามาก 
(รูปท่ี 2.1) 

 

   
รูปท่ี 2.1  รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของ (1-x) SFN-xBZT (ก) ตัวอยางผงท่ีผานการแคลไซน

แลว และ (ข) ตัวอยางเซรามิกโดย “*” แสดงวัฏภาคแปลกปลอมตามไพลขอมูลมาตราฐาน
เลขท่ี 00-018-0201 

 
 
ขอมูลของตัวอยางยังแสดงใหเห็นถึงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงข้ึนท่ีความถ่ีตํ่า อันเนื่องจากการ

ปรากฏตัวของโพลาไรเซชันประเภทตางๆ พรอมกันท้ังหมด อาธิ โพลาไรเซชันท่ีรอยตอ , ไดโพล, อะตอม, 
และอิเล็กทรอนิกสในวัสดุ. [13-16] โดยการเพิ่ม BZT ใน SFN จะทําใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเพิ่มข้ึน และ
ทําใหมีการลดลงของคาการสูญเสียไดอิเล็กทริก พบวา ไดคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงมาก (> 40,000) 
สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.10 และพบวากลุมสารตัวอยางแสดงพฤติกรรมไดอิเล็กทริกแบบผอนคลาย (ซึ่งมี
พฤติกรรมคลายสารเฟรโรอิเล็กทริกแบบผอนคลาย) 

 

  
(a)                                (b)                                            (c) 

รูปท่ี 2.2  (a) คาคงท่ีไดอิเล็กทริก (b) การสูญเสียไดอิเล็กทริก (tanδ) ท่ีเปนฟงกช่ันความถ่ี และ  
(c) คาคงท่ีไดอิเล็กทริก และการสูญเสียไดอิเล็กทริกท่ีสัมพันธกับความเขมขนของ BZT โดยวัด
ท่ีอุณหภูมิหอง และท่ี 1 kHz สําหรับ (1-x) เซรามิก SFN-xBZT 
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 และเมื่อทําการวัดคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเท่ียบกับอุณหภูมิ (รูปท่ี 2.3) พบวา เซรามิกแสดงสมบัติ 
ไจแอนทไดอิเล็กทริก[4,17] ซึ่งคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเพิ่มข้ึนตามความเขมขน BZT โดยกลุมตัวอยางท่ี 
0.04≤x≤ 0.08 จะมีความเสถียรทางอุณหภูมิมากกวาเมื่อเทียบกับท่ีสารตัวอยางท่ี x=0.1 อยางไรก็ตาม 
กลุมตัวอยางท่ี x=0.11 มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีคอนขางตํ่า (<2,900) ซึ่งอาจจะเปนเพราะการปรากฏตัว
ของ BZT ท่ีแยกตัวออกมา (รูปท่ี 2.1) 
 

 
รูปท่ี 2.3  (a) คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและ (b) การสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิสําหรับเซรามิก 

(1-x) SFN-xBZT  
 

ซึ่งเมื่อคํานวนหาพลังงานกระตุนสําหรับการผอนคลายจากความสัมพันธ Arrhenius 
(𝑓𝑓 = 𝑓𝑓0exp ( 𝐸𝐸𝑎𝑎

𝑘𝑘𝐵𝐵𝑇𝑇
) ในกราฟรูปท่ี 2.4 จะไดคาดังตารางท่ี 2.1 พบวาไดคาใกลเคียงกับรายงานของนักวิจัย

กลุมอื่นๆ[18] สําหรับปรากฎการณการผอนคลายดังกลาว 

 
รูปท่ี 2.4 กราฟความสัมพันธระหวาง log f และ1000/T ของเซรามิ SFN-xBZT 

 
ตารางท่ี 2.1 แสดงคางานพลังงาน (Ea) ของเซรามิก (1-x) SFN-xBZT 
 

 
 
2.4 สรุป 

ไดศึกษาสมบัติของเซรามิก (1-x) SFN-xBZT โดยเซรามิกดังกลาวสังเคราะหดวยวิธีปฏิกิริยา
ของแข็ง และถูกตรวจสอบสมบัติเปนครั้งแรก พบวาขีดจํากัดการละลายของ BZT ใน SFN มีคาไมมาก 
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(0.02 ≤ x ≤ 0.08) พบวาการเติม BZT จะเพิ่มคาคงท่ีไดอิเล็กทริกรวมท้ังลดคาการสูญเสียไดอิเล็กทริก
ของเซรามิก นอกจากนี้เซรามิกยังมีแสดงพฤติกรรมคลายคลึงวัสดุแบบผอนคลาย  
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14.  S. Y. Lee, Y. W. Hong, and S. I. Yoo, Electron. Mater. Lett. 7, 287 (2011). 
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(โปรดดูรายละเอียดในเอกสารแนบหมายเลข 2) 
 
3. ผลกระทบของอนุภาคนาโน NiO ท่ีมีตอสมบัติทางไฟฟาและแมเหล็กของเซรามิกท่ีมี BNT เปนฐาน 
3.1 บทนํา 

จากความกังวลดานส่ิงแวดลอมเกี่ยวกับปญหาสารตะกั่วตกคางในการผลิตเซรามิกท่ีมีสารตะกั่ว 
จึงทําใหเซรามิกไรสารตะกั่วหลายชนิดไดรับการศึกษา เชน โซเดียมบิสมัทไททาเนต ((Bi0.5Na0.5)TiO3, 
BNT) แบเรียมไททาเนต (BaTiO3, BT) และโพแทสเซียมบิสมัทไททาเนต ((K0.5Bi0.5)TiO3, KBT)[1-7]  
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พบวา BNT เปนเซรามิกไรสารตะกั่วท่ีนาสนใจ โดยมันมีโครงสรางเพอรรอฟสไกกท่ีมีอิออนของ Bi3 + และ 
Na+ ท่ีตําแหนง A  ของผลึกแบบ ABO3 ท่ีมีสมมาตรแบบรอมโบฮดีรอล [3]  เมื่อเร็วๆ นี ้พบวา BNT มี
แนวโนมท่ีจะเขามาแทนท่ีวัสดุเซรามิกท่ีมีสารตะกั่วท่ีใชกันอยางแพรหลาย อันเนื่องจากมันมีโพลาไรเซชัน
ในระดับสูงท่ีอุณหภูมิหอง อยางไรก็ตาม มันมีก็สนามบีบบังคับ (coercive field) ท่ีสูงดวย ทําใหเซรามิก 
BNT ยากท่ีจะทําข้ัว และเปนผลใหมันมีสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีตํ่า เพื่อท่ีจะเอาชนะปญหานี้สารละลาย
ของแข็งท่ีมี BNTเปนฐาน จึงไดรับการประดิษฐเพื่อปรับปรุงสมบัติเหลานี้ ซึ่งพบวา สารละลายของแข็ง 
(1-Y) BNT-yBaTiO3 (BNT-BT) เซรามิกไดรับการศึกษาอยางแพรหลาย โดยหลังจากการรายงานของ  
Xu และคณะ พบวาเซรามิก BNT-BT มีวัฏภาคเขตแดนแบบ morphotropic (MPB) ท่ี 0.06 <Y <0.10 
โดยท่ี Y = 0.06 จะแสดงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกสูงมาก [8] ซึง่เมื่อเร็วๆ นี ้ สมบัติ Magnetoelectric 
(ME) ในเซรามิก ไดรับความสนใจอยางมาก โดยปรากฎการณนี้มีผลกระทบตอการใชงานดาน
อิเล็กทรอนิกส สมบัติของ ME เกิดจากแนวความคิดท่ีจะใหมีการทํางานรวมกันระหวางโพลาไรเซชันเชิง
ไฟฟา และไดโพลเชิงแมเหล็ก แตนาเสียดายเทาท่ีผานมาวัสดุวัฏภาคเดียวท่ีแสดงสมบัติ ME คาสูงท่ี
อุณหภูมิหองนั้นหายากมาก ดังนั้นการวิจัยวัสดุท่ีมีสมบัติ ME สูงจึงเปนหัวขอท่ีนาสนใจในหลายปท่ีผาน
มา โดยเมื่อเร็วๆ นี้ วัสดุท่ีมีสมบัติ ME สูงถูกพบในวัสดุผสมเชน BT ผสม CoFe2O4 และเลดเซอรโคเนต
ไททาเนต (PZT) ผสมนิกเกิลเฟรไรท[9,10] อยางไรก็ตาม วัสดุผสมนาโนซึ่งแสดงสมบัติ ME ยังไมไดรับ
ศึกษากันอยางแพรหลาย นอกจากนี้มีผูรายงานวา วัสดุผสมนาโนยังแสดงสมบัติท่ีนาสนใจอื่นๆ เมื่อเทียบ
กับวัสดุผสมท่ัวไป เชนวัสดุผสมนาโนของ PZT / Al2O3 มีสมบัติเชิงกลท่ีดี [11] ในงานนี้จึงไดศึกษาวัสดุ
ผสมนาโนชนิดใหมในระบบ BNT-BT / xNiO (ท่ีองคประกอบของ Y = 0.06) โดย NiO มีขนาดอนุภาคใน
ระดับนาโน  
 
3.2 ข้ันตอนการทดลอง 

ในงานวิจัยนี้เซรามิกนาโนชนิดใหมในระบบ BNT-BT / xNiO (ท่ีองคประกอบของ Y = 0.06 
และ NiO (x =0.5, 1.0 and 2.0 vol. %) ถูกสังเคราะหดวยวิธีปฎิกิริยาของแข็ง โดยนําผงโลหะออกไซด
ของสารต้ังตนมาผสมกันโดยใชเทคนิคการบดผสมแบบหมุนวน ในขวดบดสารดวยลูกบดเซอรโคเนียนาน 
24 h จากนั้นนําสารไปทําใหแหงท่ีอุณหภูมิ 110 °C เปนเวลา 12 h จากนั้นนําผงท่ีผสมกับเกลือมาเผา
แคลไซนท่ีอุณหภูมิ 800-900 oC แชเปนเวลา 2 h แลวนําเม็ดท่ีอัดข้ึนรูปเสร็จแลวมาเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 
1350 oC เปนเวลา 2 h การเกิดวัฏภาคของสารไดตรวจสอบโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ (XRD) 
โครงสรางทางจุลภาคถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิคกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราด (SEM) 
ลักษณะเฉพาะทางไดอิเล็กทริกถูกตรวจสอบโดยใชเครื่องมือวัด LCR สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกทําการ
ทดสอบโดยใชเครื่องวัดสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก (Radiant Technologies Inc.) 
 
3.3  ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

จากการตรวจสอบวัฏภาคของสารโดยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ จะไดผลดังรูปท่ี 3.1 
พบวา ทุกตัวอยางไดวัฏภาคบริสุทธิ์ท่ีมีสมมาตรเปนแบบรอมโบฮดีรอล ซึ่งสอดคลองกับงานวิจัยกลุมอื่น
[12] โดยไมพบวัฏภาคเจือปนใดๆ รวมท้ังวัฏภาค NiO นอกจากนี้ความเขมของพีคการเล้ียวเบนของรังสี
เอกซลดลงเมื่อเพิ่ม NiO ผลลัพธเหลานี้บงช้ีวาสารเติมแตง NiO ทําใหระดับความเปนผลึกท่ีตํ่าลง และ
นาจะเกิดความไมสม่ําเสมอทางเคมีในสารซึ่งเกิดจากการทําปฎิกิริยาของสารท้ังสอง [13,14] 
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รูปท่ี 3.1 รูปแบบการเล้ียวเบนรังสีเอกซของวัสดุผสมนาโน BNT-BT /xNiO 

 
นอกจากนี้ การเติม NiO สงผลตอสมบัติไดอิเล็กทริกและพฤติกรรมการเปล่ียนวัฏภาคของ

ตัวอยาง (รูปท่ี 3.2) โดยพบวา BNT-BT ท่ีไมมีการเจือจะเกิดการเปล่ียนวัฏภาคท่ี 100-180 °C และท่ี 
300-340 °C ซึ่งสอดคลองกับงานวิจัยกลุมอื่น[8] แตเมื่อเจือแลว พบวา กราฟไดอิเล็กทริกมีลักษณะบวม 
และอุณหภูมิการเปล่ียนวัฏภาคท้ังสองเคล่ือนเขาหากัน ซึ่งนาจะเกิดจากองคประกอบทางเคมีท่ีไมเปน
เนื้อเดียวกันหลังจากการเจือ หรือมีการทําปฎิกิริยากันระหวางเซรามิกและ NiO โดยเมื่อคํานวณหา

พารามิเตอรการกระจาย (δ) จากสมการ[15]  𝜀𝜀𝑟𝑟,𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚
𝜀𝜀𝑟𝑟

= 𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 �(𝑇𝑇−𝑇𝑇𝑚𝑚
2

2𝛿𝛿𝑦𝑦2
� (รูปท่ี 3.3) พบวา มีคาเพิ่มข้ึน

เมื่อปริมาณ Ni เพิ่มข้ึน ซึ่งช้ีใหเห็นวามีการเปล่ียนพฤติกรรมการเปล่ียนวัฏภาคอยางชัดเจนหลังการเจือ  
 

 
รูปท่ี 3.2 คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและคาการสูญเสียทางไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิของวัสดุผสมนาโน  

BNT-BT /xNiO 
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รูปท่ี 3.3 ตัวแปรการกระจายเทียบกับความเขมขนของนิกเกิลออกไซด กราฟขางในแสดง ln(εr,max/εr) 

เทียบกับ (T-Tm)2  ของตัวอยาง 
 

 
รูปท่ี 3.4 คาการเปล่ียนแปลง (MC) ความจุของแมเหล็กและคาการเปล่ียนแปลงการสูญเสียทาง 

ไดอิเล็กทริก (ML) ภายใตสนามแมเหล็กของตัวอยาง 
 

และไดศึกษาสมบัติไดอิเล็กทริกภายใตอิทธิพลของสนามแมเหล็ก (รูปท่ี 3.4) พบวา หลังจากการ
เติม NiO คาการสูญเสียไดอิเล็กทริกจะเพิ่มข้ึนอยางมาก เมื่อมีสนามแมเหล็กภายนอกเพิ่มข้ึน ซึ่งช้ีใหเห็น
วาการสูญเสียไดอิเล็กทริกสามารถควบคุมไดภายใตอิทธิพลของสนามแมเหล็กภายนอก จึงนาจะนําไป
ประยุกตใชเปนตัวตรวจจับ หรืออุปกรณท่ีเกี่ยวของกับสนามแมเหล็ก 
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รูปท่ี 3.5 โพลาไรเซชันเทียบกับสนามไฟฟาของตัวอยาง รปูขางในแสดงความหนาแนนของกระแสเทียบ

กับสนามแมเหล็ก 
 
และจากการศึกษาสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก (รูปท่ี 3.5) โดยการวัดวงฮีสเทอรีซีสของโพลาไรเซชัน

กับสนามไฟฟา พบวา จะมีการเปล่ียนจากวงฮีสเทอรีซีสแบบเฟรโรอิเล็กทริกแบบธรรมดา สําหรับเซรามิก
ท่ีไมถูกดัดแปลงไปเปนวงแบบตีบสําหรับเซรามิกท่ี x = 0.5 และท่ีตัวอยางท่ี x= 1.0 รอยละโดยปริมาตร 
โดยนาจะเกิดจาก Defect ท่ีเกิดข้ึนในตัวอยาง อันเนื่องมาจากการแพรบางสวนท่ีรอยตอของ BNT-BT 
และ NiO [14] โดย Defect เหลานี้อาจทําหนาท่ีเปนจุดตรึงสําหรับการกลับของโดเมนซึ่งมีผลทําใหเกิด
โพลาไรซท่ีมีคาตํ่า[14,16,17] นอกจากนี้ยังมีการรายงานวา การกอตัวของ Defect สามารถลดคา 
coercive field เมื่อเทียบกับกรณีไมมี Defect [14,18] สําหรับเซรามิกท่ี x = 2.0 รอยละโดยปริมาตร 
นั้นพบวาวงฮีสเทอรีซีสเปล่ียนไปเปนวงฮีสเทอรีซีสของตัวเก็บประจุแบบมีการสูญเสียสูง ผลลัพธท้ังหมด
บงช้ีใหเห็นวา อนุภาคนาโนนิกเกิลออกไซดมีอิทธิพลอยางมากตอสมบัติตางๆ  

 
3.4 สรุป 

ในงานนี้วัสดุผสมนาโนไรสารตะกั่ว ในระบบ BNT-BT / xNiO ถูกประดิษฐข้ึนเปนครั้งแรก การ
เติมสาร NiO มีอิทธิพลตอพฤติกรรมไดอิเล็กทริก การเปล่ียนแปลงท่ีเห็นไดชัด ในแงสมบัติของเฟรโร 
อิเล็กทริก NiO มีอิทธิพลอยางมาก เชนกัน และยังพบการเปล่ียนแปลงอยางมากในคาการสูญเสีย 
ไดอิเล็กทริก ภายใตการใชสนามแมเหล็ก ช้ีใหเห็นวา คาการสูญเสียไดอิเล็กทริกของวัสดุนี้สามารถปรับคา
ไดตามสนามแมเหล็ก จากขอมูลเหลานี้วัสดุผสมนาโนในระบบ BNT-BT/xNiO แสดงพฤติกรรมท่ีนาสนใจ
มากมาย เมื่อเทียบกับเซรามิก บริสุทธิ์ในระบบ BNT-BT 
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4.  พฤติกรรมทางไฟฟาของเซรามิกสารละลายของแข็งไรสารตะก่ัวในระบบ (1-x)BZT07-xBNWT  
4.1 บทนํา 
  สารประกอบออกไซดเพอรรอฟสไกดในระบบ ABO3 มีสารท่ีมีความสําคัญและนาสนใจ โดยมันมี
สมบัติท่ีหลากหลายเชน สมบัติเฟรโรอิเล็กทริก relaxor และไพอิโซอิเล ็กทริก ซึ่งสารนี้บางตัวยังมี
คุณลักษณะท่ีโดดเดน เชน มีความเปนฉนวนสูงทําใหเหมาะสําหรับอุปกรณอิเล็กทรอนิกส เชนตัวเก็บ
ประจุ เปนตน สําหรับการใชงานดานวัสดุไดอิเล็กทริก พบวาวัสดุเซรามิกไจแอนทไดอิเล็กทริกท่ีมี
โครงสรางแบบเพอรรอฟ-สไกดไดรับการศึกษากันอยางกวางขวางในปชวงหลายปท่ีผานมา [1-3]  ซึ่ง
พบวา สารท่ีมีโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกดในระบบ A(B'0.5B''0.5) O3 (โดย A = Ba, Sr และ Ca; และ B 
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', B' '= Fe, Nb, Ta และ Sb) มีการตอบสนองของคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงมาก ซึ่งคลายกับสารในระบบ 
CaCu3Ti4O12(CCTO). [4,5] โดยวัสดุในระบบนี้มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูง (1,000 - 100,000) ท่ีชวง
อุณหภูมิท่ีกวาง และยังแสดงการตอบสนองกับความถ่ีอีกดวย นอกจากนี้เมื่อเร็วๆ นี้ Zhao และคณะ [6] 
รายงานวา เซรามิก Ba(Ni0.5W0.5)XTI1 –xO3 (BNWT) ก็แสดงสมบัติไจแอนทไดอิเล็กทริก โดยมันมีคาคงท่ี
ไดอิเล็กทริกสูงถึง ~ 10,000 ท่ีอุณหภูมิในชวง 200 - 450 °C นอกจากนี้จากการศึกษาของนักวิจัยหลาย
คนไดมุงเนนไปท่ีสารท่ีมี Ba (ZrxTi1-X)O3 (BZTs) เปนฐาน เนื่องจากสารนี้เปนวัสดุท่ีเปนฉนวนสูง มี
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกสูง  [7] ซึ่งสมบัติของ BZTs จะข้ึนอยูกับปริมาณ Zr ใน
โครงสรางของ ABO3 และยังพบวา การเปล่ียนแปลงวัฏภาคท่ีอุณหภูมิตางๆ ของ BZTs เกิดข้ึนเมื่อมีการ
เปล่ียนโครงสรางผลึกจากรอมโบฮดีรอลไปสูออรโธรอมบิกท่ี T1 และจากออรโธรอมบิกเปนเททระโกนอล
ท่ี T2 และเททระโกนอลเปนลูกบาศก ท่ี Tc  ซึ่งจะข้ึนอยูกับความเขมขนของ Zr[8]. ซึ่งโดยท่ัวไปแลว
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกจะมีคาสูงถึง ~ 14,000 ในเซรามิก Ba(Zr0.07T0.93)O3 (BZT07) ท่ี Tc ของ ~ 105 °C 
นอกจากนี้ เซรามิก BZT07 ยังแสดงคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกท่ีตํ่าในชวงกวางของอุณหภูมิ ซึ่งดีสําหรับ
การประยุกตใชงานปนตัวเก็บประจุ และจากการท่ีเซรามิก Ba(Ni0.5W0.5)0.1Ti0.9O3 แสดงใหเห็นถึง
พฤติกรรมไจแอนท 
ไดอิเล็กทริกและ BZT07 แสดงคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกท่ีตํ่า การสรางเซรามิกสารละลายของแข็งของ 
Ba(Ni0.5W0.5)0.1Ti0.9O3 และ BZT07 อาจไดเซรามิกท่ีมีสมบัติท่ีดีข้ึน และเปนเซรามิกไรสารตะกั่ว ซึ่ง
สมบัติของเซรามิก BZTs-BNWT ยังไมมีผูศึกษา ในงานนี้จึงไดทําการประดิษฐเซรามิก BZTs-BNWT และ
ตรวจสอบสมบัติตางๆ 
 
4.1  ข้ันตอนการทดลอง 
 ในงานวิจัยนี้เซรามิก (1-x)Ba(Zr0.07Ti0.93)O3-xBa(Ni0.5W0.5)0.1  ( x =0.05, 0.1, และ 0.2) ถูก
สังเคราะหโดยใชเทคนิคปฏิกิริยาสถานะของแข็งผงบริสุทธิ์ของ  BaCO3, ZrO2, TiO2, WO3 และ NiO 
ไดถูกผสมเขาดวยกันตามอัตราสวนของสมการเคมี (1-x)Ba(Zr0.07Ti0.93)O3-xBa(Ni0.5W0.5)0.1  ผงของ
สารเคมีดังกลาวจะถูกผสมกันโดยใชเทคนิคการบดผสมแบบหมุนวนในขวดบดสารดวยลูกบดเซอรโคเนีย
นาน 24 h จากนั้นนําสารไปทําใหแหงท่ีอุณหภูมิ 110 °C เปนเวลา 12 h จากนั้นนําผงท่ีถูกทําใหแหง
แลว มาเผาแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 1200 °C แชเปนเวลา 2 h จากนั้นนําสารท่ีไดมาผสมกับ PVA ความ
เขมขน 3.0 % และอัดใหเปนเม็ด โดยมีเสนผานศูนยกลาง 1.0 cm จากนั้นนําเม็ดท่ีอัดข้ึนรูปเสร็จแลวมา
เผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1450 °C เปนเวลา 4 h การเกิดวัฏภาคของสารจะถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิคการ
เล้ียวเบนรังสีเอกซ(XRD) โครงสรางทางจุลภาคถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิคกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอน
แบบสองกราด (SEM)  สําหรับการตรวจสอบสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก เซรามิกจะถูกทําข้ัวดวยกาว 
เงินและเผาท่ีอุณหภูมิ 650 °C เปนเวลา 15 min และวัดโดยใชเครื่องมือวัด LCR (HP 4284A ) 
 
4.3  ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

จากการตรวจสอบดวยเทคนิครังสีเอกซเซรามิก สารละลายของแข็ง (1-x)Ba(Zr0.07Ti0.93)O3-
xBa((Ni0.5W0.5)0.1Ti0.9)O3 ((1-x)BZT07-xBNWT) ซึ่ง 0.05≤x≤0.2 ไดถูกเตรียมผานกระบวนการผลิต
ดวยเทคนิคปฏิกิริยาของแข็ง (รูปท่ี 4.1) พบวา สารตัวอยางทุกตัวอยางแสดงโครงสรางของวัฏภาคเปน
แบบ 
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เพอรรอฟสไกดบริสุทธิ์ และเมื่อคํานวณคา tolerance factor พบวามีคาสูงข้ึนเล็กนอยตาม BNWT และ
อยูในชวง 1.057 - 1.058 ซึ่งแสดงใหเห็นวาผลึกมีการบิดเบ้ียวเล็กนอยหลังการเติม BNWT 

 
รูปท่ี 4.1 รูปแบบการเล้ียวเบนรังสีเอกซของเซรามิก (1-x)BZT07-xBNWT รูปเล็กแสดงคา tolerance 

factor ท่ีเปนฟงกช่ันของ BNWT  
 

ทําการตรวจผิวหนาของช้ินงานเซรามิกท่ีไดจากการดูดวยกลองจุลทรรศนแบบสองกราดแสดงใน
รูปท่ี 4-2 และขนาดเกรนท่ีคํานวณจากวิธีลากเสนตัดผานแสดงในรปูท่ี 4.2(d) พบวาภาพถายจากกลอง
จุลทรรศนของช้ินงานแสดงการลดลงของเกรนจาก ประมาณ 42.8 µm  ในตัวอยางท่ี x= 0.05 ไปสู 
20.9  µm  ในตัวอยางท่ี x= 0.2 เช่ือไดวาการลดลงของเกรนของช้ินงานอาจเปนผลมาจากสารท่ีเติมไป
ยับยั้งการเจริญเติบโตของเกรน  นาจะเกิดความไมสม่ําเสมอทางเคมีในสารข้ึนเมื่อมีการเติมมากข้ึน 
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รูปท่ี 4.2 (a-c) ภาพ SEM ของผิวเซรามิกและ (d) แสดงขนาดเกรนท่ีเปนฟงกชันของปริมาณ x  
สําหรับ เซรามิก (1-x)BZT07-xBNWT  

 

 
รูปท่ี 4.3  คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิสําหรับเซรามิก   

(1-x)BZT07-xBNWT  
 

นอกจากนี้พบวาสารตัวอยางท่ี x = 0.05  แสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงมาก (>60,000) ท่ี
อุณหภูมิมากกวา 400 °C ในขณะท่ีสารตัวอยางท่ี x = 20 มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีคงท่ีในชวงอุณหภูมิ
เดียวกัน (รูปท่ี 4.3) ซึ่งเปนคาท่ีมากกวาคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของ BNWT และ BZT07 ซึ่งคาคงท่ีไดอิเล็ก-
ทริกท่ีสูงมากนี้นาจะเกิดจากมีออกซิเจนท่ีไมสมดุลในผลึก และหรือไอออนบวกไมสมดุลในสารตัวอยาง 
และพบวาสารตัวอยางท่ี x = 20 มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีตางจากคาท่ีอุณหภูมิหองนอยกวา 10% โดยคิด
จากท่ีอุณหภูมิหองถึง 200 oC นอกจากนั้นแลวยังพบวา เซรามิกยังแสดงสมบัติไดอิเล็กทริกแบบผอน
คลาย และตําแหนงพีคเล่ือนข้ึนในทิศท่ีอุณหภูมิสูงข้ึนเมื่อความถ่ีสูงข้ึน ซึ่งสอดคลองกับงานวิจัยอื่น [10] 
นาสังเกตวาพีคการสูญเสียไดอิเล็กทริกเพิ่มข้ึนเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึน ผลท่ีไดนี้บงช้ีวาท่ีความเขมขนของ
อิเล็กตรอนท่ีเพิ่มข้ึน ซึ่งเปนผลจากการกระตุนดวยความรอน [11] โดยพีคของคาการสูญเสียไดอิเล็กทริก
ในความถ่ีตางๆ เปนไปตามความสัมพันธของ Arrhenius โดยพลังงานกระตุนจากการคํานวณตาม
ความสัมพันธของ Arrhenius มีคา เทากับ 1.15, 1.25, 1.26 สําหรับสารตัวอยางท่ี x = 0.05, 0.1 และ 
0.2 ตามลําดับ และคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกมีคาลดลงเมื่อเพิ่ม BNWT ซึ่งอาจจะเกี่ยวของกับการ
เปล่ียนแปลงในพฤติกรรมการขนสงท่ีทําใหตานทานสูงข้ึน[9] ซึ่งอาจเกิดจากการเพิ่มข้ึนของความ
ตานทานท่ีขอบเกรน ผลท่ีไดแสดงใหเห็นวา การเพิ่มปริมาณของ BNWT มีผลอยางมากตอสมบัติของ 
เซรามิกระบบนี ้ 
 
4.4  สรุป 
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ไดทําการศึกษาสมบัติเซรามิกสารละลายของแข็งไรสารตะกั่วในระบบ (1-x)BZT07-xBNWT 
0.05 ≤ x ≤ 0.2 เปนครั้งแรก พบวาสารท่ีไดมีโครงสรางเพอรรอฟสไกด และมีวัฏภาคบริสุทธิ์ท้ังหมดทุก
องคประกอบ ตัวอยางท้ังหมดมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงมาก โดยตัวอยาง x = 0.05 คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ี
สูงท่ีสุด และตัวอยางท่ี x = 0.20 แสดงความมีเสถียรภาพ คาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิท่ีสูงข้ึน 
การเติม BNWT ในระบบการทําใหสารตัวอยางท้ังหมดแสดงพฤติกรรมเสมือนแบบผอนคลาย และการ
เติม BNWT ทําใหลดคาสูญเสียไดอิเล็กทริก ผลท่ีไดบงช้ีวา สารละลายของแข็ง BZT07-BNWT มีคาคงท่ี 
ไดอิเล็กทริกดีกวา ท้ัง BZT07 และ BNWT เซรามกิ 
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5. สมบัติไดอิเล็กทริกของของเซรามิก SrFe0.5Nb0.5O3 ท่ีเจือดวย Ca และเตรียมโดยเทคนิค

ปฏิกิริยาสถานะของแข็ง 
5.1 บทนํา 

เซรามิกเพอรรอฟสไกดแบบเชิงซอนท่ีมีสูตรโครงสรางแบบ AB′B″O3 ไดรับความสนใจอยาง
แพรหลายและใชงานอยางกวางขวางในอุปกรณอิเล็กทรอนิกสเชน อุปกรณไมโครเวฟ เครื่องตรวจจับ ตัว
ขับเรา ตัวเก็บประจุแบบหลายช้ัน เปนตน[1] จากรายงานท่ีผานมาพบวาวัสดุเพอรรอฟสไกดแบบเชิงซอน
ท่ีมีเหล็กเปนองคประกอบเชน  A(Fe0.5B0.5)O3 เมื่อ A เปน Ba, Sr, Ca; และ B เปน Nb, Ta, Sb) จะ
แสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงในชวงอุณหภูมิท่ีกวาง[2,3] ซึ่งคลายกับเซรามิก CaCu3Ti4O12 [4-11] วัสดุ
เซรามิก 
สทรอนเซยีมไอรอนไนโอเบต (SrFe0.5Nb0.5O3; SFN) ถือไดวาเปนวัสดุท่ีมีโครงสรางเพอรรอฟสไกดแบบ
เชิงซอนชนิดหนึ่งท่ีแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงถึง 103-104 ในชวงความถ่ีและอุณหภูมิกวาง[12] วัสดุนี้มี
สมมาตรแบบ Pbmm(62) ท่ีอุณหภูมิหอง ท้ังนี้เซรามิก SFN ไดมีการศึกษาอยางกวางขวาง เชนกอนหนา
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นี้ Raevaki และคณะไดรายงานเกี่ยวกับสมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก SFN พบวาพฤติกรรมไดอิเล็กท
ริกท่ีสูงนั้นสามารถอธิบายไดโดยกลไกของ Magwell-Wagner [3,12]  นอกจากนี้ Tezuka และคณะ[14]  
ยังไดรายงานถึงความเปนสมบัติแมเหล็กของเซรามิก SFN ท่ีอุณหภูมิตํ่าอีกดวย อีกท้ังยังพบวาเซรามิก 
SFN นั้นสามารถปรับปรุงไดโดยการเติมสาร PbTiO3 กับ MnO2 หรือ Li2CO3 [15]  อีกดวย อยางไรก็
ตามการปรบัปรุงสมบัติของเซรามิก SFN โดยการเติมธาตุตางๆ เชน Ca ยังไมไดรับความสนใจมากนัก 
ดังนั้นงานวิจัยนี้จึงไดทําการเตรียมเซรามิก  (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3 ดวยวิธีปฏิกิริยาแบบของแข็ง
พรอมศึกษาสมบัติของเซรามิกท่ีเตรียม 

 
5.2  ข้ันตอนการทดลอง 

เซรามิก SrFe0.5Nb0.5O3 (SFN) ท่ีเจือดวย Sr ถูกสังเคราะหจากกระบวนการปฏิกิริยาสถานะ
ของแข็ง โดยผงของสาร SrCO3, Fe2O3 และ Nb2O5 ถูกผสมเขาดวยกันโดยใชแอลกอฮอลเปนตัวกลาง
และบดผสมโดยใชลูกบดเซอรโคเนียเปนตัวบดเปนเวลา 24 h และอบท่ี 110 °C  เปนเวลา 12 h  สารต้ัง
ตนท่ีผานการผสมแลวจะถูกเผาแคลไซนดวยอุณหภูมิ 1100 °C เปนเวลา 3 h  แลวถูกนํามาผสมกับ PVA 
(3%) และอัดเม็ดข้ึนรูป จากนั้นนําเม็ดดังกลาวไปเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1450 °C เปนเวลา 3 h สําหรับการ
เกิดวัฏภาคของสารจะถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ (XRD) โครงสรางขนาดจุลภาค
ถูกตรวจสอบโดยเทคนิคกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราด (SEM) ลักษณะเฉพาะทางไดอิเล็กทริก
ถูกวัดโดยใชเครื่อง LCR 
 
5.3  ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

จากการวิเคราะหดวยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซช้ีใหเห็นวา (รูปท่ี 5.1) พบวาท้ังผงและ 
เซรามิกของ SrFe0.5Nb0.5O3 และมีโครงสรางเพอรรอฟสไกดท่ีบริสุทธิ์ดวยสมมาตรแบบออรโธรอมบิกซึ่ง
สอดคลองกับงานวิจัยกลุมอื่นศึกษาในระบบท่ีคลายกัน [12-13] โดยพีคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ ท่ี 2θ 

∼75–77◦ ยืนยันวาสารท่ีไดมีผลึกแบบออรโธรอมบิก นอกจากนี้ ผลการตรวจสอบดวยภาพ SEM พบวา 
สารท่ีไดมีขนาดเกรนเฉล่ียประมาณ 3.941 ไมโครเมตร (รูปท่ี 5.2) โดยเชลลหนวยมีปริมาตร 248.11 Å3 
(ซึ่ง a = 5.60 Å, b = 7.94 Å and b = 5.58 Å) ซึ่งตํ่ากวาท่ีเซรามิก SFN ท่ีไมไดเจือในงานวิจัยกอนหนา
นี้ (ปริมาตรเซลลหนวย = 250.96 A3 [16] การลดลงของขนาดเซลลหนวยนาจะเกิดจากขนาดของ Ca2+ 
ท่ีเล็กกวา  Sr2+ รูปท่ี 5.2 แสดงภาพถาย SEM ของเซรามิก คาเฉล่ียขนาดของเกรนซึ่งคํานวณจากวิธี
ตัดขวางเชิงเสนมีคา 39.41 ± 9.72 ไมโครเมตร  
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รูปท่ี 5.1 รูปแบบการเล้ียวเบนรังสีเอกซสําหรับผงและเซรามิก (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3 

 

 
รูปท่ี 5.2 ภาพจากกลองอิเล็กตรอนแบบสองกราดของเซรามิก (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3 
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รูปท่ี 5.3  การตอบสนองตอความถ่ีของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของเซรามิก (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3  

กราฟขางในแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิ 
 

 
รูปท่ี 5.4  การตอบสนองตอความถ่ีของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของเซรามิก (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3  

กราฟขางในแสดงคาสูญเสียทางไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิ 
 
จากการวัดสมบัติไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ีท่ีอุณหภูมิหอง พบวาคาคงท่ีไดอิเล็กทริกลดลง

เทียบกับความถ่ีซึ่งจะเกี่ยวของกับโพลาไรเซซันแบบตางๆ ท่ีปรากฎในสาร แตท่ีความถ่ีสูงโพลาไรเซซัน
บางชนิดเชน โพลาไรเซซันท่ีเกี่ยวของกับรอยตอโลหะและเซรามิก ฯลฯ อาจไมแสดงการตอบสนองจึงทํา
ใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกลดลง [17] อยางไรก็ตาม เซรามิกมีสมบัติไดอิเล็กทริกท่ีดี โดยมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริก
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ท่ีสูง (รูปท่ี 5.3) โดยเฉพาะท่ีอุณหภูมิสูง (23500) ซึ่งเมื่อเทียบกับสารท่ีถูกเจือ (10000) คานี้จะสูงมาก 
นอกจากนี้ คาการสูญเสียไดอิเล็กทริกจะมีคาสูงข้ึนเมื่ออุณหภูมิสูงข้ึน และข้ึนกับความถ่ีดวย (รูปท่ี 5.4) 
ซึ่งนาจะเกี่ยวของกับความเขมขนของตัวนําประจุท่ีไมคงท่ี[17] 
 

 
รูปท่ี 5.5 ความตานทานเชิงซอนของเซรามิก  (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3 ท่ีอุณหภูมิตางๆ 

 
และทําการศึกษาสมบัติดวยเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอน (impedance 

spectroscopy) ดังรูปท่ี 5.5 พบวา ทุกๆ สารตัวอยางจะแสดงวงของอิมพีแดนซ 2 วง ซึ่งวงท่ีความถ่ีสูง
จะเกี่ยวของการตอบสนองของตัวเกรน ในขณะท่ีวงท่ีความถ่ีตํ่าจะเกี่ยวของกับการตอบสนองของขอบ
เกรน[17] โดยพบวา ท่ีอุณหภูมิสูงข้ึนคาความตานทานของขอบเกรนจะลดลง (ซึ่งรัศมีของวงท่ีลดลง 
บางครั้งอาจเกียวของกับ space charges)[20] ดังนั้นการท่ีเซรามิกแสดงไดอิเล็กทริกท่ีสูงนาจะมากจาก
ผลอันนี้ 
 
5.4  สรุป 

ไดศึกษาสมบัติของเซรามิก SCFN สังเคราะหดวยวิธีการปฏิกิริยาของแข็งโดยวัฏภาคท่ีเกิดถูก
ตรวจสอบดวยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ ซึ่งบงช้ีวาเซรามิก SCFN มีโครงสรางเพอรรอฟสไกด
บริสุทธิ์ท่ีมีความสมมาตรผลึกแบบออรโธรอมบิก โดยสารนี้มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงมากพิเศษสําหรับท่ีมี
อุณหภูมิสูง ผลการศึกษาสมบัติดวยเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอนช้ีใหเห็นวาอุณหภูมิมีผล
ตอความตานทานท่ีเกรนและขอบเกรนของเซรามิกท่ีศึกษา 
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(โปรดดูรายละเอียดในเอกสารแนบหมายเลข 5) 
 
 
6. ผลของพารามิเตอรกระบวนการเตรียมและการเจือ Bi2O3 สวนเกินท่ีมีตอสมบัติทางไฟฟาของ 

เซรามิก BiFeO3 
6.1 บทนํา 
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วัสดุมัลติเฟรโรอิกเปนวัสดุท่ีแสดงท้ังสมบัติแมเหล็กและสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกในวัฏภาคเดียวกัน
และยังถือวาเปนวัสดุท่ีมีศักยภาพสูงในการใชสําหรับบันทึกขอมูลความหนาแนนสูงและงายตอการกระทํา
ทางขอมูล[1-4]  วัสดุมัลติเฟรโรอิกจึงไดรับความสนใจอยางมากในกลุมของนักวิจัย โดยบิสมัทเฟรไรท 
(BiFeO3; BFO) ก็เปนวัสดุมัลติเฟรโรอิกชนิดหนึ่งซึ่งถูกมองวาเปนวัสดุมัลติเฟรโรอิกท่ีมีศักยภาพสูงในการ
ใชสําหรับบันทึกขอมูลความหนาแนนสูง เนื่องจากมีโครงสรางเพอรอฟสไกดแบบรอมโบฮีดรอล อีกท้ังยัง
แสดงความเปนแอนติเฟรโรท่ีอุณหภูมิอุณหภูมินีล (Neel Temperature) ประมาณ 370 °C และแสดง
ความเปนเฟรโรอิเล็กทริกท่ีอุณหภูมิคูรี (Curie temperature) ประมาณ 830 ºC[5-6]  ในการสังเคราะห
เซรามิกบิสมัทเฟรไรทนั้นมีหลากหลายวิธีดวยกัน เชน โซล-เจล  ไฮโดรเทอรมอล และวิธีปฏิกิริยาแบบ
ของแข็ง ซึ่งเปนท่ีทราบกันดีวาการสังเคราะหดวยวิธีปฏิกิริยาแบบของแข็งนั้นเปนวิธีท่ีทําไดงาย ดังนั้น
นักวิจัยหลายทานจึงใชวิธีนี้ในการสังเคราะหเซรามิก[7-9]   แตอยางไรก็ตามการสังเคราะหดวยวิธี
ปฏิกิริยาแบบของแข็งเปนวิธีท่ีใชอุณหภูมิสูงซึ่งอาจทําใหเกิดการระเหยของบิสมัทในระหวางกระบวนการ
สังเคราะห และท่ีอุณหภูมิสูงนั้นยังทําใหเกิดความพรุนและส่ิงเจือปน เชน Bi36Fe2O57 และ Bi46Fe2O72 
[10]  ในเซรามิกท่ีเตรียมไดอีกดวย ดังนั้นการควบคุมอุณหภูมิและบรรยากาศของออกซิเจนจึงเปน
ส่ิงจําเปนในการสังเคราะหบิสมัทเฟรไรทบริสุทธิ์[11]   นอกจากนี้ยังพบวาการเติมสารบิสมัทออกไซดใน
สารบิสมัทเฟรไรทก็เปนอีกวิธีหนึ่งในการปรับปรุงสมบัติเซรามิกบิสมัทเฟรไรทเชนกัน[12-13] จะเห็นไดวา
ผลของการเติมบิสมัทออกไซดและอัตราการเผาของเซรามิกบิสมัทเฟรไรทนั้นยังไมเคยมีการศึกษาวิจัยมา
กอนหนานี้ ดังนั้นงานวิจัยนี้จึงไดทําการสังเคราะหเซรามิกบิสมัทเฟรไรทดวยวิธีปฏิกิริยาแบบของแข็งเพื่อ
ศึกษาผลของการเติมบิสมัทออกไซดและอัตราการเผาท่ีมีตอสมบัติไดอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริกของ 
เซรามิกบิสมัทเฟรไรท 

 
6.2  ข้ันตอนการทดลอง 

เซรามิกบิสมัทเฟรไรท (BiFeO3) เจือดวย Bi2O3 (รอยละ1–7 โดยน้ําหนัก) ถูกเตรียมดวยวิธ ี
มิกซออกไซดแบบด้ังเดิม โดยสารต้ังตนจะไดรับการช่ังน้ําหนักเพื่อใหองคประกอบของความตองการ แลว
ผสมในเอทานอลในเครื่องผสมเปนเวลา 24 h โดยใชเซอรโคเนียเปนส่ือบดในการบด โดยไดมีการเจือ 
Bi2O3 กอนท่ีจะมีการเผาแคลไซนเพื่อชดเชยบิสมัทออกไซดท่ีมีการระเหยหายไปจากตัวอยางท่ีเกิดข้ึนใน
ระหวางกระบวนการใหความรอน ในการทดลองนี้ไดปรับใหอัตราการใหความรอนอยูในชวง 1-10 
°C/min ในข้ันตอนการเผาแคลไซน และทําการวิเคราะหโครงสรางวัฏภาคดวยเทคนิคการเล้ียวเบนของ
รังสีเอกซดังรูปท่ี 6.1 การตรวจสอบวัฏภาคของสารไดตรวจสอบโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ
(XRD) โครงสรางทางจุลภาคถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิคกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราด (SEM) 
สมบัติไดอิเล็กทริกถูกตรวจสอบโดยใชเครื่องมือวัด LCR สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกทําการทดสอบโดยใช
เครื่องวัดสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก (Radiant Technologies Inc.) 
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รูปท่ี 6.1  รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของผง BiFeO3 เจือดวย Bi2O3 ท่ีปริมาณตางๆ โดย (a-c) 

เผาดวยอตัรา 10, 5, 1 °C /min ตามลําดับ และ (d) แสดงผลท่ีไดในกรณีของเซรามิก โดยรูป
ภายในทุกรูปแสดงความเขมของพีครังสีเอกซของวัฏภาคแปลกปลอมท่ีเกิดข้ึน 

 
6.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

ในกรณีผงแคลไซน พบวาวัฏภาคหลักของสารคือ BiFeO3 ตัวอยางมีสมมาตรแบบรอมโบฮีดรอล 
ตามไพลมาตรฐานเลขท่ี 86-1518 โดยมีวัฏภาคเจือปนคือ Bi36Fe2O57 ซึ่งปริมาณของ  Bi36Fe2O57 จะ
เพิ่มข้ึนเมื่อ Bi2O3 เพิ่มข้ึนในแตละอัตราการเผา ซึ่งวัฏภาคบริสุทธิ์ของ BiFeO3 จะพบเมื่อมีการใหความ
รอนดวยอัตรา 1 °C/min และมีการเจือ Bi2O3  นอยกวา 3 % โดยน้ําหนัก ในกรณีของเซรามิก พบวาวัฏ
ภาคบริสุทธิ์ของ BiFeO3 พบไดเมื่อมีการเจือนอยกวา 7 %โดยน้ําหนัก   

และเมื่อทําการวัดคาคงท่ีไดอิเล็กทริก และคาการสูญเสียไดอิเล็กทริก จะไดดังรูปท่ี 6.2 และ 6.3 
ผลท่ีไดคลายคลึงกับงานของนักวิจัยทานอื่น[14,15] โดยการเจือ Bi2O3 มีแนวโนมทําใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริก
มีคาสูงข้ึน นอกจากนี้ คาสูญเสียไดอิเล็กทริกมีคาสูงข้ึน เมื่อปริมาณการเจือมากข้ึนซึ่งนาจะเปนเพราะมีการ
เจือมากเกินไป ทําใหมีการระเหยของบิสมัทเปนปริมาณมากจึงทําใหเกิดรูพรุน โดยยืนยันไดจากภาพถาย 
SEM ดังรูปท่ี 6.4 (b และ c)  
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รูปท่ี 6.2 กราฟคาคงท่ีไดอิเล็กทริกและคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ี 

 

 
รูปท่ี 6.3 กราฟคาคงท่ีไดอิเล็กทริกและคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิ 

 
 

 
รูปท่ี 6.4  (a) P-E ฮีสเทอรีซิสของสารตัวอยาง (b,c) ภาพ SEM ของพื้นผิวของเซรามิก BiFeO3 ท่ีเจือ

ดวย Bi2O3 เปนปริมาณ 0.0 และ 7.0 % โดยน้ําหนัก ตามลําดับ 
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นอกจากนี้ จากการวัดสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก พบวา สมบัตินี้สามารถถูกปรับปรุงไดจากการเจือ 
Bi2O3 ดังรูปท่ี 6.4 (a) แตยังมีลักษณะของการเปนตัวนําอยู โดยผลท่ีไดคลายคลึงกับงานของนักวิจัยทาน
อื่น[16,17] ซึ่งนาจะเกิดจาก Bi2O3 สวนเกินท่ีเติม ซึ่งอาจทําใหเกิดวัฏภาคของเหลวในระหวางการเผา 
ในกรณีท่ีเติม Bi2O3  เปนจํานวนมาก สารเติมจะสามารถชดเชยบิสมัทท่ีสูญเสีย อยางไรก็ตาม มันจะทํา
ใหเกิดรูพรุน ซึ่งไมสามารถกําจัดหลังจากการเผา ซึ่งจะกอใหเกิดโครงสรางรูพรุนและเปนผลใหสาร
ตัวอยางการมีการนําไฟฟาสูง [18] 
 
6.4  สรุป 

ไดทําการศึกษาผลกระทบจากการเติม Bi2O3 สวนเกินและอัตราการใหความรอน ในการรักษา
เสถียรภาพของวัฏภาค BFO พบวาอัตราการใหความรอนเปนพารามิเตอรท่ีสําคัญ สําหรับการเกิดวัฏภาค
บริสุทธิ์ของ BFO โดยสารตัวอยางท่ีใชเติม Bi2O3 ท่ีแตกตางกัน จะถูกเตรียมดวยวิธีมิกซออกไซดแบบ
ด้ังเดิม พบวาสําหรับตัวอยางเซรามิกท่ีเติม 0-3wt% สวนเกิน มีทําใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงข้ึน 
นอกจากนี้สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกของตัวอยางเซรามิกยังไดรับการปรับปรุงโดยเติม Bi2O3 สวนเกิน 
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7. สมบัติไดอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกคาสูงในเซรามิก Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 ท่ี
ผานการอบออน 

7.1 บทนํา 
เซรามิกเลดเซอรโคเนตไททาเนต Pb(ZrxTiO1-x)O3 หรือ PZT เปนท่ีรูจักกันดีในกลุมวัสดุไพอิโซ 

อิเล็กทริก โดยมีการศึกษากันอยางกวางขวางต้ังแตมีการคนพบครั้งแรกในป ค.ศ. 1950 [1,2] 

เนื่องจากวาเซรามิกในกลุมนี้มีสมบัติไดอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดี รวมถึงมีอุณหภูมิคูรีท่ีสูง (>350 
°C)  
เซรามิก PZT และเซรามิกท่ีมีองคประกอบของ PZT กับตัวรับ (acceptors) และตัวให (donors) นั้น มี
ความสําคัญอยางยิ่งในการนําไปประยุกตใชงานดานทรานสดิวเซอร (Transducer) ตัวตรวจจับ 
(detectors) อุปกรณอิเล็กโตร-ออปติค (electro-optics) รวมถึงคาใชจายท่ีเพิ่มข้ึน โดยมีการรายงานวา
วัสดุ PZT นั้นจะมีสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีสูง เมื่อมีสัดสวนองคประกอบท่ีอยูในบริเวณรอยตอวัฏภาค 
(Morphotropic Phase Boundary : MBP) โดยมีอัตราสวน Zr ตอ Ti เปน 52 กับ 48 ท่ีอุณหภูมิหอง 
สารในกลุมเฟรโรอิเล็กทริกเชิงอุตสาหกรรมสวนใหญจะมีการออกแบบใหมีความใกลเคียงกับ MPB[2,3] 
โดยอาศัยการเจือเพื่อเพิ่มสมบัติของสาร อาทิเชน การเจือสารในกลุมโลหะแอลคาไลนเอิรท (alkaline 
earth metal) เชน Sr2+ Ca2+ และ Ba2+ ท่ีนิยมใชในการเจอในตําแหนงของ Pb2+ โดย Zheng และ
คณะ[4] ไดรายงานถึงการปรับปรุงสมบัติของ PZT โดยการเจือ Sr พบวามีการปรับปรุงสมบัติไดอิเล็กท
ริกและไพอิโซอิเล็กทริกของ PZT ได ซึ่งในการเจือ Sr ใน PZT นั้นพบวามีแนวโนมท่ีจะเปล่ียนจาก MPB 
ไปเปนเททระโกนอลมากข้ึน ซึ่งโดยท่ัวไปแลวคาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกนั้นจะมีคาสูงสุดสําหรับ
องคประกอบท่ีมีความเปนเททระโกนอลท่ีไมใชท่ี MPB โดยตรง 
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ถึงแมวาสมบัติทางไฟฟาท่ีแข็งแกรงของเซรามิกท่ีมี PZT เปนองคประกอบนั้นจะมีการรายงาน
โดยท่ัวไป แตเปนท่ีทราบกันดีวาสมบัติท่ีดีของวัสดุนั้นยังมีผลมาจากกระบวนการเตรียม ซึ่งไดมีการเสนอ
วาเทคนิคการเผาแบบตางๆ สามารถปรับปรุงสมบัติของเซรามิก โดยพบวาวิธีการอบออน (annealing) 
หลังการเผาผนึก (sintering) ไดถูกนํามาใชในการปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก จําพวกไพอิโซ 
อิเล็กทริก[5.6] ท่ีมีโครงสรางซับซอน ซึ่งการปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาหลังจากการอบออนของเซรามิกบาง
ระบบนั้นจะเกิดจากการเปล่ียนแปลงของโครงสรางจุลภาคและความเปนเนื้อเดียวกันขององคประกอบ
ของสาร[6] ดังนั้นในงานวิจัยนี้จะไดทําการศึกษาวิธีการอบออนหลังจากการเผาผนึกกับเซรามิกในระบบ 
Pb0.88Sr0.12 Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 และทําการวิเคราะหสมบัติของเซรามิกดังกลาวโดยใชเทคนิคตางๆ 
รวมถึงอธิบายผลของ คาความหนาแนน การเปล่ียนองคประกอบวัฏภาค โครงสรางทางจุลภาค และความ
เปนเนื้อเดียวกันของเซรามิกดังกลาว 
 
 
 
 
7.2  การทดลอง 

ในงานนีไ้ดทําการศึกษาสมบัติไดอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริก และไพอิโซอิเล็กทริกของเซรามิก 
Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 ท่ีไดจากการอบออน หลังจากผานการเตรียมดวยวิธีแบบปฏิกิริยา
ของแข็ง นําวัสดุต้ังตนเกรดท่ีผานการวิเคราะหของ PbO,ZrO2, SrCO3, Sb2O3 and TiO2  มาช่ังตาม 
แลวบดผสมดวยวิธีการบดแบบหมุนวนเปนเวลานาน 24 h ในตัวกลางเอทานอล หลังจากนั้นสารเหลวขน
ถูกนําไปทําใหแหงในตูอบเปนเวลานาน 24 h ผงท่ีไดนําไปเผาท่ีอุณหภูมิ 925 °C เปนเวลานาน 4 h 
หลังจากนั้นทําการบดผสมอีกครั้งในตัวกลางเอทานอลเปนเวลานาน 24 h และเติมตัวเช่ือมประสานโพล
ไวนิลแอลกอฮอร (PVA) 3 wt% ในปริมาณเล็กนอยกอนท่ีจะนําไปข้ึนรูปดวยเครื่องอัดแบบแกนเดียวใน
รูปแบบเหรียญ หลังจากนั้นทําการเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1100-1275 °C เปนเวลานาน 2 h ดวยอัตราการ
ใหความรอน 5 °C/min เพื่อท่ีจะลดการสูญเสียของตะกั่วเนื่องจากการระเหยของ PbO บรรยากาศ จะมี
การใชสาร PbZrO3 (PZ) เปนผงกลบในการเผาทําการอบออนท่ี 900 oC เปนเวลาตางๆ ความหนาแนน
ของช้ินงานเซรามิกวัดโดยวิธีการของอะครีมิดิส หลังจากนั้นนําเซรามิกท่ีมีความหนาแนนมากท่ีสุด มาทํา
การระบุลักษณะเฉพาะของวัฏภาคของผงและช้ินงานเซรามิกวัดโดยการใชการเล้ียวเบนทางแสง การ
ตรวจสอบดวยกลองจุลทรรศนแบบสองกราดถูกใช เพื่อทําใหทราบถึงลักษณะโครงสรางทางจุลภาคของ
พื้นผิวช้ินงานท่ีไดหลังจากการใหความรอน ช้ินงานท่ีจะทําการตรวจวิเคราะหโครงสรางทางจุลภาค 
สําหรับการวัดคาทางไฟฟา ช้ินงานนั้นจะผานการขัดจนกวาจะไดระนาบ พื้นผิวท่ีเรียบและเคลือบท้ังสอง
ดานดวยเงิน หลังจากนั้นนําไปใหเผาท่ีอุณหภูมิ 650 °C นาน 30 min การวัดคาทางไฟฟาเทียบกับ
อุณหภูมิสามารถทําไดโดยใชเครื่อง LCR มิเตอร รุน 4284A และความคุมอุณหภูมิดวยเตาเผา ระบบการ
วัดเฟรโร 
อิเล็กทริกประยุกตใชการวัดของสนามไฟฟาโดยวัดผลของวังวนฮิสเทอริซีสลูป (P-E) สําหรับการศึกษา
สมบัติไพอโิซอิเล็กทริกนั้น ทุกช้ินงานท่ีผานการโพลท่ีจะนําไปวัดคาสัมประสิทธไพอิโซอิเล็กทริกดวย
เครื่องวัด d33 
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7.3 ผลการทดลอง 
พบวา ความหนาแนนและการหดตัวของสารจะเพิ่มข้ึนตามเวลาการอบออน (รูปท่ี 7.1) 

นอกจากนี้ ผลการศึกษาดวยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ นาสังเกตวามีการหดตัวของสาร โดยมีการ
หดตัวเล็กนอยเมื่อเวลาการอบออนมากข้ึน ซึ่งช้ีใหเห็นวากระบวนการเผาผนึกเกือบเสร็จสมบูรณเมื่อ
ตัวอยางท่ีถูกเผาท่ี 1250◦C สําหรับ 2 h ซึ่งการอบออนจะทําใหความหนาแนนใกลเคียงกับคาความ
หนาแนนท่ีสูงสุดของสารนั้น[4,7] 

ผลการศึกษาดวยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ พบวา ทุกสารตัวอยางเปนวัฏภาคบริสุทธิ์ 
ยกเวนการอบออนท่ี 168 h (รูปท่ี 7.1 (b)) วัฏภาคแปลกปลอมคือ 54ZrO2 ตามขอมูลไฟลเลขท่ี 005-
0543 ซึ่งนาจะเปนผลจากการระเหยของ PbO ในกระบวนการความรอน[8] 54และเมื่อทําการขยายพีคของ
รังสีเอกซท่ีมุมประมาณ 45 องศา พบวา กรณีท่ีไมมีการอบออนจะมีการแยกพีคอยางชัดเจน ซึ่งแสดงให
เห็นถึง วัฏภาคเททระโกนอลท่ีมีปริมาณมาก แตหลังจากการอบออนเปนเวลา 168 h พีคท่ีแยกดังกลาว
กลับรวมตัวกันมากข้ึน ซึ่งแสดงใหเห็นวามีวัฏภาครอมโบฮีดรอลปรากฏมากข้ึน (รูปดานในของรูปท่ี 7.1 
(c))  

 

 
รูปท่ี 7.1 (a) ความหนาแนนและการหดตัวท่ีเปนฟงกชันกับเวลาอบออน (b) รูปแบบการเล้ียวเบนของ

รังสีเอกซของเซรามิกท่ีศึกษา และ (c) คา c/a ของเซรามิกท่ีศึกษา โดยรูปดานในรูป (c)แสดง
รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซในสารตัวอยางท่ีไมผานการอบออน และผานการอบออน
เปนเวลา 168 h ท่ีมุม 2θ ประมาณ 45 องศา   

 
รูปท่ี 7.2 (a, b) แสดงภาพ SEM ของสารตัวอยางท่ีไมไดอบออน และอบออนท่ี 168 h (c) แสดงขนาด

เกรนและ log (ขนาดเกรน) ท่ีเปนฟงกช่ันของ log (เวลาการอบออน)  
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 จากการศึกษาโครงสรางทางจุลภาคดวยภาพ SEM พบวา ขนาดเกรนจะเพิ่มข้ึนตามเวลาการ 
อบออน โดย (รูปท่ี 7.2 (c)) โดยเมื่อคํานวณหาพารามิเตอรของการเติบโตของเกรนจากสมการ[9] 
𝐺𝐺𝑛𝑛 − 𝐺𝐺𝑜𝑜𝑛𝑛 = 𝑘𝑘𝑘𝑘  (โดยท่ี G เปนเกรน t เปนเวลาการเผา, Go เปนขนาดของเมล็ดขาวเริ่มตน k เปน
คาคงท่ี และ n เปนพารามิเตอรของการเติบโตของเกรน  พบวา คานี้สามารถคํานวณไดเทากับ 8.6 (รูปท่ี 
7.2 (c)) ซึ่งแสดงใหเห็นวาตัวอยางท่ีผานการอบออนมีอัตราการเติบโตท่ีชา  
 

 
รูปท่ี 7.3 (a) คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิ และ (b) คาไดอิเล็กทริก

สูงท่ีสุดและอุณหภูมิการเปล่ียนวัฏภาค (Tm) ท่ีเปนฟงกชันกับเวลาการอบออน 
 

จากการวัดสมบัติไดอิเล็กทริกของสาร (รูปท่ี 7.3) พบวา กระบวนการอบออนมีผลตอการ
เปล่ียนแปลงจากเฟรโรอิเล็กทริกไปสูอุณหภูมิของพาราอิเล็กทริก (Tm) โดยคาท่ีสูงท่ีสุดมีคามากกวา 
24,300 ท่ี Tm ซึ่งพบในสารตัวอยางท่ีใชเวลาการอบออนท่ี 64 h โดยมีคามากกวาตัวอยางท่ีไมผานการ 
อบออน 52 % นอกจากนี้ อุณหภูมิการเปล่ียนวัฏภาคดังกลาวจะเพิ่มข้ึนเมื่อเวลาการอบออนเพิ่มข้ึน 

 
รูปท่ี 7.4  (a) วงฮีสเทอรีซิสของสารตัวอยางท่ีผานการอบออนเปนเวลาตางๆ และ (b) คาสัมประสิทธิ์ 

ไพอิโซอิเล็กทริก และคาความเปนส่ีเหล่ียมของวงฮีสเทอรีซิส  
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ผลการวัดสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริก พบวา ระยะเวลาการอบออนท่ีเพิ่มข้ึนจะ
ทําใหสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก (รูปท่ี 7.4 (a)) และสัมประสิทธิ์ไพอโิซอิเล็กทริก (d33) เพิ่มข้ึน โดยวงฮีสเทอ
รีซิสท่ีมีคาเฟรโรอิเล็กทริกสูงสุดพบไดในสารตัวอยางท่ีผานการอบออนเปนเวลา 168 h ซึ่งการวัดความ

เปนส่ีเหล่ียมของวงฮีสเทอรีซิส (Rsq) 𝑅𝑅𝑠𝑠𝑠𝑠 = 𝑃𝑃𝑟𝑟
𝑃𝑃𝑠𝑠

+ 𝑃𝑃𝑟𝑟1.1𝐸𝐸𝐸𝐸
𝑃𝑃𝑟𝑟

  โดยท่ี Ps เปนโพลาไรซอิ่มตัวและ P1.1Ec 

เปนโพลาไรซท่ีสนามไฟฟาท่ีเทาเทียมกัน 1.1 เทาของสนามบีบบังคับ (Ec)[11] ซึ่งจะมีคาเพิ่มข้ึนเมื่อเวลา
การอบออนมากข้ึน (รูปท่ี 7.4  การศึกษากอนหนานี้ไดนําเสนอวาโดเมนในเกรนมีขนาดใหญจะเปล่ียนทิศ
ไดงายภายใตสนามไฟฟาเมื่อเทียบกับเกรนท่ีมีขนาดเล็ก ซึ่งสงผลใหคาโพลาไรเซช่ันคงคาง (Pr) สูงและ
สนามไฟฟาบีบบังคับ (Ec) ตํ่า[10] ดังนั้นการเพิ่มของ Pr สูง นาจะเกี่ยวของกับขนาดเกรน  

คาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกของตัวอยางท่ีไมไดอบออนมีคาเทากับ 527 pC/N ซึ่งใกลเคียงกับ
คาท่ีมีการรายงานของกลุมวิจัยอื่น[12] อยางไรกต็าม คาไพอิโซอิเล็กทริกท่ีมีคาสูงสุดจะมีคา 670 pC/N 
ซึ่งพบในตัวอยางท่ีผานการอบออน 64 h (รูปท่ี 7.4 (b)) (b)) โดยคาท่ีสูงนี้สามารถอธิบายไดจากคาความ
หนาแนนท่ีเพิ่มข้ึน และการปรากฏของวัฏภาค 2 วัฏภาค อันไดแก วัฏภาคเททระโกนอล และรอมโบ 
ฮีดรอล ในสารท่ีผานการอบออนมากข้ึนนอกจากนี้ความเปนเนื้อเดียวกันหลังการอบออนก็นาจะมีผลตอ
การปรับปรุงสมบัติขางตน 

นอกจากนั้นแลวคา Ec ท่ีพบไดจากตัวอยางท่ีมีการอบออนอาจเปนสาเหตุท่ีทําใหคาสัมประสิทธิ์ 
ไพอิโซอิเล็กทริกเพิ่มข้ึน เนื่องจากสารสามารถทําใหเกิดข้ัวงายข้ึน  [13] 

 
7.4 สรุป 

วิธีการอบออนถูกนําไปใชกับเซรามิก PZTSrSb เพื่อปรับปรุงสมบัติเชิงไฟฟา ผลการทดลองท่ีได
แสดงใหเห็นวาท่ีวิธีอบออน 68 h เปนเวลาท่ีดีท่ีสุด เพื่อไดรับอิเล็กทริกท่ีดีท่ีสุดท่ีจะปรับปรุงสมบัติเชิง
ไฟฟา โดยการปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาจะเกี่ยวของกับความหนาแนน โครงสรางทางจุลภาค 
เปล่ียนแปลงวัฏภาคและความสม่ําเสมอขององคประกอบทางเคมีของกลุมตัวอยางท่ีศึกษา 
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(โปรดดูรายละเอียดในเอกสารแนบหมายเลข 7) 
 
8. สมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิกแบเรียมไอออนไนโอเบตท่ีเจือดวย Ga2O3 (BFGN) 
8.1 บทนํา 

ในปจจุบันวัสดุท่ีมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงมีบทบาทสําคัญอยางยิ่งในการนําไประยุกตใชงานดาน 
ไมโครอิเล็กทรอนิกส ซึ่งมีนักวิจัยจํานวนมากไดทําการศึกษากระบวนการสังเคราะหวัสดุ เพื่อใหไดวัสดุท่ีมี
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงเพื่อนําไปประยุกตใชเปนเก็บประจุ โดยมีวัตถุประสงคเพื่อเพิ่มประสิทธิภาพและลด
ขนาดของอุปกรณอิเล็กทรอนิกส[1-4] โดยวัสดุจําพวกแบเรียมไอรอนไนโอเบต (BaFe0.5Nb0.5O3 หรือ 
BFN) เปนอีกหนึ่งวัสดุท่ีมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูง ซึ่งถูกคนพบครั้งแรกโดย Saha และ Sinha [4] ในป 
ค.ศ. 2002 โดยอาศัยกระบวนการสังเคราะหดวยวิธีปฏิกิริยาแบบแข็ง พบวา เซรามิก BFN มีคาคงท่ี 
ไดอิเล็กทริกประมาณ 103 ถึง 105 ครอบคลุมชวงอุณหภูมิท่ีกวางโดยมีลักษณะคลายวัสดุในกลุม 
รีแลกเซอร (relaxor) [5] โดยพฤติกรรมแบบรีแลกเซอรนี้สามารถอธิบายไดโดยอาศัยหลักการของ 
แมกเวล-วากเนอร โพลาไรเซชัน (Maxwell-Wagner polarization) ซึ่งหลักการดังกลาวจะถูกใชในการ
อธิบายพฤติกรรมของวัสดุเซรามิกไดอิเล็กทริกท่ีหลากหลายได ในบางกรณีอาจจะเกิดความบกพรองข้ึน
ในเซรามิก สงผลใหเกิดความไมเปนเนื้อเดียวกันเกิดข้ึน สงผลใหมีความแตกตางของระดับพลังงานแฟรมี 
(Fermi level) ของบริเวณแถบนําไฟฟา ยกตัวอยางเชน กําแพงศักยแบบชอตกี้ (Schottky) สามารถเกิด
จากความแตกตางของความตานทานท่ีบริเวณขอบเกรนและบริเวณเกรนของช้ันกึ่งตัวนํา โดยจะสงผลให
เซรามิกมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูง นอกจากนี้กําแพงศักยแบบชอตกี้ ยังสามารถเกิดข้ึนระหวางผิวของ
ช้ินงานกับข้ัวไฟฟา ซึ่งในกรณีของการเช่ือมตอระหวางเซรามิกกับโลหะก็มีหลายปจจัยท่ีเกี่ยวของกับ
ข้ัวโลหะกับช้ินงาน[11,12] ซึ่งกระบวนการทําข้ัวโลหะมีผลตอกําแพงศักยนี้ และบางกรณีกําแพงศักยนี ้
ยังเกี่ยวเนื่องกับการเกิดพันธะ ความบกพรองพื้นผิว การซึมซับออกซิเจนและการปนเปอนของช้ินงานได
อีกดวย[11] 

นับต้ังแตเซรามิก BFN ไดแสดงสมบัติทางไฟฟาท่ีนาสนใจอยางหลากหลาย ไดมีการนําเสนอ
กระบวนการสังเคราะหผงและเซรามิกของ BFN อยางหลากหลาย อาทิเชน กระบวนการปฏิกิริยา
ของแข็ง[13] โซล-เจล[14] และเทคนิคไมโครเวฟ[15]  เปนตน รวมถึงการปรับปรุงสมบัติไดอิเล็กทริกของ
สารละลายของแข็ง BFN กับวัสดุอื่นๆ อาทิเชน (1-x)BFN-xSrTiO3 และ (1-x)BFN-xBaTiO3 [16,17] อีก
ท้ังยังไดมีการศึกษาสมบัติไดอิเล็กทริกจากการเจือแลนทานัม (La) และโซเดียม (Na) ในตําแหนง A ของ
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โครงสราง ABO3 ของเซรามิก BFN[18,19]  อยางไรกต็ามการศึกษาการตอบสนองของไดอิเล็กทริกจาก
การเจือในตําแหนง B ของ BFN นั้น ยังไมมีการรายงานกันอยางกวางขวางนกั ดังนั้น ในงานวิจัยนี้จึงได
ทําการศึกษาสมบัติไดอิเล็กทริกของการเจือตําแหนง B ของเซรามิก BFN ในระบบเซรามิก  

Ba(Fe1-x)Gax)0.5Nb0.5O3 (BFGN) โดยมีองคประกอบ 0.0 ≤ x ≤ 0.4 โดยคาดวาผลของงานวิจัยนี้
สามารถพัฒนาเซรามิกท่ีมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูง 
 
8.2 การทดลอง 

ในงานวิจัยนี้เซรามิก Ba(Fe1-x)Gax)0.5Nb0.5O3 โดยท่ี x = 0.0-0.4 ไดถูกสังเคราะหดวย
กระบวนการปฏิกิริยาของแข็ง โดยนําผงของ BaCO3, Fe2O3 Nb2O5 และ Ga2CO3  มาผสมกันโดยใช
เทคนิคการบดผสมแบบหมุนวน ในขวดบดสารดวยลูกบดเซอรโคเนียนาน 24 h จากนั้นนําสารไปทําให
แหงท่ีอุณหภูมิ 110 °C เปนเวลา 12 h แลวนําผงท่ีไดมาเผาแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 1250 oC แชเปนเวลา  
4 h โดยใชอัตราการเพิ่มข้ึนของอุณหภูมิเปน 5 oC/min และอัตราการลดลงของอุณหภูมิเปน 5 oC/min 
และอัดใหเปนเม็ดโดยมีเสนผานศูนยกลาง 1.0 cm แลวนําเม็ดท่ีอัดข้ึนรูปเสร็จแลวมาเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 
1400 oC เปนเวลา 4 h ดวยอัตราการเพิ่มข้ึนและลดลงของอุณหภูมิเชนเดียวกันกับข้ันตอนแคลไซน การ
เกิดวัฏภาคของสารไดตรวจสอบโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ (XRD) โครงสรางทางจุลภาคถูก
ตรวจสอบโดยใชเทคนิคกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราด (SEM) ลักษณะเฉพาะทางไดอิเล็กทริก
ถูกตรวจสอบโดยใชเครื่องมือวัด LCR (Agilent E4980A) 

 
8.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

จากการวิเคราะหวัฏภาคโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ พบวา เซรามิกแสดงโครงสรางเปน
แบบคิวบิกเพอรรอฟสไกด (ตามแฟมขอมูล เลขท่ี 01-089-2967) อยางไรก็ตาม ไดมีการเสนอวา
โครงสรางของ BFN อาจเปนลักษณะอื่น [20,21] อยางไรก็ตามงานวิจัยนี้สอดคลองกับงานวิจัยอื่นๆ 
เชนกัน [15] สําหรับงานวิจัยนี้พบวา ปริมาณการเจือแกลเลียมออกไซดไดมากสุดอยูท่ี x=0.2 (รูปท่ี 8.1) 
โดยจะเกิด 
วัฏภาคแปลกปลอม (BaGa2O4) ตามแฟมขอมูลเลขท่ี 01-073-0276) ท่ีสารตัวอยางท่ี x=0.4 นอกจากนี้
การเปล่ียนแปลงในหนวยเซลล (รูปในของรูปท่ี 8.1) หลังการเจือแสดงใหเห็นวามีอิออนของ Ga แพรเขา
ไปในผลึก BFN 
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รูปท่ี 8.1 รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของเซรามิก BFGN รูปภายในแสดงแลตทิซพารามิเตอรและ

ปริมาตรหนวยเซลท่ีสัมพันธกับความเขมขนของ Ga  โดย “*” แสดงถึงวัฏภาคแปลกปลอม
(BaGa2O4 ตามแฟมขอมูลเลขท่ี 01-073-0276) 

 

 
 
รูปท่ี 8.2 (a-c) ภาพ SEM ของพื้นผิวของเซรามิก BFGN และ  (c) ความหนาแนนและขนาดเกรนท่ี

สัมพันธกับความเขมขนของ Ga 
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รูปท่ี 8.3 ภาพ SEM ของพื้นผิว (a) และ b) และผลการวิเคราะห EDS ท่ีสอดคลองกับภาพ SEM (c) 

และ (d) ของสารตัวอยางท่ี x=0.2 และ  0.4 ตามลําดับ 
 
จากการวิเคราะหดวยกลองจุลทรรศอิเล็กตรอน (SEM) (รูปท่ี 8.2) พบวาคาเฉล่ียขนาดเกรน

ลดลงหลังการเจือสาร ซึ่งแสดงวา Ga ชะลอการเติบโตของเกรน กราฟของความหนาแนนเทียบกับความ
เขมขนของ Ga จะแสดงในรูป 8.2 (d) สารตัวอยางท่ี x=0.2 มีคาความหนาแนนมากท่ีสุด โดยคาความ
หนาแนนมากสอดคลองกับภาพจากกลองจุลทรรศอิเล็กตรอนเชน สารตัวอยางท่ี x=0.4 มีความพรนุสูง 
ไดทําการวิเคราะหเชิงเคมีโดยเทคนิค energy-dispersive X-ray spectroscopy (EDS) ซึ่งผลจาก SEM 
และ EDS ท่ีเกี่ยวของ พบวา จุดสีขาวในการทําแผนท่ี EDS ระบุถึง Ga ในกรณีตัวอยางท่ี x=0.2, Ga จะ
อยูท่ีขอบเกรนเปนสวนใหญ ลักษณะคลายกันนี้จะพบในสารตัวอยางท่ี x=0.4  แตจํานวนจุดสีขาวจะมาก
ข้ึนภายในเกรน เมื่อเทียบกับสารตัวอยางท่ี x = 0.2 ซึ่งการเจือ Ga นี้นาจะทําใหเกิดความไมเปนเนื้อ
เดียวกันทางเคมีในสาร ซึ่งอาจจะเกิดสารประกอบของ Ga ข้ึน โดยบางครั้งไมอาจตรวจพบไดจากเทคนิค
การเล้ียวเบนรังสีเอกซ [22] 
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รูปท่ี 8.4 (a-c) คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและ (d) การสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิสําหรับเซรามิก 
BFGN 

 
จากนั้นตรวจสอบสมบัติทางไดอิเล็กทริก พบวาเซรามิกท่ี x=0.0 คาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูง ซึ่ง

สอดคลองกับงานวิจัยของนักวิจัยทานอื่นๆ[5,23] อยางไรก็ตาม เซรามิกท่ีเจือแกลเลียมออกไซดท่ี x=0.2 
เซรามิกแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงมาก โดยใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมากกวา 240,000 ท่ีความถ่ีเทากับ 1 
กิโลเฮิรตซ ซึ่งสูงมากเมื่อเทียบกับงานวิจัยของนักวิจัยทานอื่นๆ ขณะท่ีเซรามิกท่ีเจือแกลเลียมออกไซดท่ี 
x=0.4 นั้นแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกและคาการสูญเสียทางไดอิเล็กทริกท่ีมีความเสถียรตออุณหภูมิ จาก
อุณหภูมิหองถึง 100 °C ซึ่งใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมากกวา 20,000 (ความถ่ี 1 กิโลเฮิรตซ) เมื่อเทียบกับ
ตัวอื่น และไดทําการวัดคาคงท่ีไดอิเล็กทริก การสูญเสียไดอิเล็กทริก (tanδ) ท่ีเปนฟงกช่ันความถ่ี (รูปท่ี 
8.5(a))  พบวาเสนโคงไดอิเล็กทริกมีลักษณะลดลงเปนข้ันบันได ซึ่งนาจะเกิดจากผลของตัวเกรน ขอบ
เกรน และข้ัว 4 รูปท่ี 8.4(d) แสดงคาสูญเสียไดอิเล็กทริก (tanδ) เทียบกับอุณหภูมิ พบวาคาสูญเสีย 
ไดอิเล็กทริก สําหรับตัวอยางท่ี x=0.4 ท่ี 1 kHz อยูในชวง 0.17-0.27 จากอุณหภูมิหองจนถึง 100 oC 
ในขณะท่ีงานวิจัยของนักวิจัยทานอื่นกอนหนามีคา 0.96-4.29 ในชวงอุณหภูมิเดียวกัน [24] 

ดังนั้นจึงทําการศึกษาตอดวยโดยเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอน[11,25] ดังรูปท่ี 
8.5(b-d) พบวาสารตัวอยางท่ี x = 0.0 และ 0.4 ปรากฏวง 2 วง ในกราฟ Z* (กราฟ –Z″ และ Z′)  โดย
วงท่ีความถ่ีสูงจะเกี่ยวของกับการตอบสนองของเกรน [11] และวงท่ีความถ่ีตํ่าจะเกี่ยวของกับการ
ตอบสนองของขอบเกรน[11] ซึ่งบงถึงการตอบสนองของตัวเกรนและขอบเกรน แตสําหรับตัวอยางท่ี x= 
0.2 ปรากฏ 2 วง เชนเดียวกัน แตปรากฏมีวงแทรกระหวาง 2 วงดังกลาว ซึ่งกรณีนี้นาจะเกิดข้ึนจากการ
ตอบสนองของเกรน ขอบเกรน และข้ัว (ท่ีความถ่ีปานกลาง) และเมื่อทําการพลอตกราฟระหวาง logZ″ 
และ logM″ เทียบกับความถ่ี พบวาไดผลสอดคลองกับกราฟ Z* โดยเมื่อทําการหาพลังงานกระตุน จาก
กราฟ  logZ″ และ logM″ โดยใชสมการ σ = 𝜎𝜎0exp (− 𝐸𝐸𝑎𝑎

𝑘𝑘𝑘𝑘
)  [26] โดย54ท่ี54 σ คือสภาพการนําไฟฟา และ 

54σ=R-1) พบวาไดคาดังตารางท่ี 8.1 ซึ่งผลสอดคลองกับปรากฏการณของการตอบสนองของเกรน[27,28] 
ท่ีเกี่ยวของกับกลไกของเกิดโพลารอนอันเนื่องจากการมี Fe2+/Fe3+ ในสารตัวอยาง[29] และขอบเกรน
[27] ในตัวอยางท่ี x = 0.0 และ 0.4 และการตอบสนองของเกรน ขอบเกรน และข้ัวในตัวอยางท่ี x = 0.2 
ซึ่งไดมีการรายงานกอนหนานี้มีพลังงานกระตุนของอิเล็กตรอนสําหรับการนําของตําแหนงชองวางของ
ออกซิเจนแทนอยูในชวง 0.8-1.0 eV [5, 30, 31] ซึ่งใกลเคียงกับการตอบสนองของข้ัวไฟฟา จึงมีความ
เช่ือวา ชองวางของออกซิเจนอาจมีสวนรวมสําหรับการตอบสนองของข้ัวไฟฟาในกลุมตัวอยางท่ี x=0.2 
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รูปท่ี 8.5  (a) กราฟคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ี (b-d) กราฟ –Z″ และ Z′ ของสารตัวอยางท่ี  

x = 0.0-0.4 ตามลําดับ 

 
รูปท่ี 8.6  แสดงกราฟ log –Z″ และความถ่ีของเซรามิก Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3 ท่ีอุณหภูมิ -30, 30, 

และ 200 °C 
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 จากผลท้ังหมดพบวาคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงสามารถอธิบายในเทอมของกลไลของแมกเวล-วากเนอร  
โพลาไรเซชัน โดยเกิดจากเกรน ขอบเกรนสําหรับตัวอยางท่ี x=0.0 และ 0.4 นอกจากนี้เกิดผลของเกรน 
ขอบเกรน และข้ัวไฟฟา สําหรับตัวอยางท่ี x=0.2   

 
ตารางท่ี 8.1  คาพลังงานกระตุนในการนําไฟฟาของเกรน ขอบเกรน และข้ัว 

x คาพลังงานกระตุน 

เกรน ขอบเกรน ข้ัว 

0.0 
0.2 
0.4 

0.19 
0.18 
0.16 

0.73 
-* 

0.66 

-* 
0.91 
-* 

หมายเหตุ * ไมสามารถหาคาได 
 
 
 
8.4  สรุป 

ไดทําการศึกษาผลของการเจือ Ga ท่ีมีตอสมบัติของเซรามิก BFN พบวาขีดจํากัดการละลายของ 
Ga ใน BFN จะอยูท่ี x = 0.2 โดยการเจือ Ga จะชะลอการเจริญเติบโตของเกรน สารตัวอยางท่ี x=0.4 
แสดงคาความหนาแนนท่ีตํ่ากวาเซรามิกตัวอื่นๆ ท้ังหมด สารตัวอยางทุกตัวแสดงคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงใน
ขณะท่ีตัวอยางท่ี x=0.2 มีคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงมาก สําหรับตัวอยาง x = 0.4 นั้นแสดงเสถียรภาพของคา
ไดอิเล็กทริกเทียบกับความรอนท่ีดี ในชวงจากอุณหภูมิหองไปจนถึง 100 oC ซึ่งดีกวาทุกสารตัวอยาง จาก
การวิเคราะหคาไดอิเล็กทริกโดยเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอน พบวาสมบัติไดอิเล็กทริก 
สามารถอธิบายไดดวยกลไกโพลาไรเซชันของแมกเวล-วากเนอร ท่ีเกี่ยวของกับเกรน ขอบเกรนและ
ข้ัวไฟฟา ซึ่งพบวา การตอบสนองไดอิเล็กทริกของตัวอยางท่ี x=0.0 และ 0.4  จะกี่ยวของกับเกรน และ
ขอบเกรน แตสําหรับตัวอยางท่ี x=0.2 จะกี่ยวของกับเกรน ขอบเกรนและข้ัวไฟฟา ซึ่งสงผลใหตัวอยางท่ี 
x=0.2 แสดงคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงมาก และยังมีการตอบสนองกับความถ่ีท่ีสูงมากดวย 
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ผลการวิจัยในปท่ี 2 
 
9.  การวัดไดอิเล็กทริกและความตานทานไฟฟากระแสสลับของของเซรามิก 
     (1-x)Ba(Fe1/2Ta1/2)O3-xBaZn1/3Ta2/3O3 
9.1 บทนํา 

วัสดุคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงท่ีมีโครงสรางเพอรรอฟสไกตแบบ A(B′B″)O3 ไดถูกพัฒนาอยาง
กวางขวางดวยศักยภาพของมันท่ีสามารถนําไปประยุกตใชเปนตัวเก็บประจุ[1,2] สารประกอบเพอรรอฟ-
สไกตเชิงซอนท่ีมีสูตรทางเคมีเปน A(Fe0.5B0.5)O3 โดยท่ี A คือ Sr, Ca, Ba และ B คือ Nb, Ta, and Sb 
มีความโดดเดนนาสนใจ ดวยท่ีมันแสดงสมบัติไจแอนตไดอิเล็กทริก[3-8] โดยเฉพาะอยางยิ่งหนึ่งในวัสดุ 
ไจแอนตไดอิเล็กทริกท่ีนาสนใจคือ Ba(Fe0.5Ta0.5)O3(BFT) BFT ถูกสังเคราะหครั้งแรกโดย Galasso 
และคณะ[9,10] ตอมา Jung และคณะ [11] ไดยืนยันวา BFT มีโครงสรางแบบคิวบิกท่ีอุณหภูมิหอง 
สมบัติไดอิเล็กทริกของ BFT ไดถูกรายงานไวโดย Wang และคณะ[12] BFT มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกอยู
ในชวง 1000-100000 ตลอดชวงอุณหภูมิและความถ่ีท่ีกวางพฤติกรรมไดอิเล็กทริกของ BFT สามารถ
อธิบายไดโดยใชกลไกการโพลาไรซแบบแมกเวลล-วากเนอร[5,12] เซรามิก BFT ยังมีพฤติกรรมคลายกับรี
แ ล ก เ ซ อ ร  ซึ่ ง พ ฤ ติ ก ร ร ม ดั ง ก ล า ว ค ล า ย กั บ ไ จ แ อ น ต ไ ด อิ เ ล็ ก ท ริ ก ตั ว อื่ น ๆ  เ ช น 
Ba(Fe0.5Nb0.5)O3Ca(Fe0.5Nb0.5)O3 และ Sr(Fe0.5Nb0.5)O3 [13-15]  Wang และคณะ[16] ไดรายงาน
ไววาสมบัติไดอิเล็กทริกของ BFT สามารถปรับปรุงไดโดยการเจือดวย Al2O3 อยางไรก็ตามสารละลาย
ของแข็งระหวาง BFT กับสารตัวอื่นๆ ยังไมไดมีการศึกษาท่ีกวางขวางมากนัก เมื่อไมนานมานี้วัสดุในกลุม
ไมโครเวฟไดถูกศึกษาอยางกวางขวางเพื่อใชในงานทางดานไมโครเวฟ Ba(Zn1/3Ta2/3)O3(BZT) คือหนึ่ง
ในวัสดุกลุมไมโครเวฟท่ีนาสนใจ ดวยเหตุผลท่ีวามันมีคาการสูญเสียท่ีตํ่ามาก จากการคนควาท่ีผานมายัง
ไมมีใครทําการประดิษฐเซรามิกระหวาง BFT กับ BZT เขาดวยกัน ดังนั้นในงานวิจัยนี้ จึงทําการศึกษาผล
ข อ ง ก า ร เ ติ ม  BZT ต อ ส ม บั ติ ไ ด อิ เ ล็ ก ท ริ ก ข อ ง 
เซรามิก BFT โดยท่ีผงของเซรามิก (1-x)BFT-xBZT ถูกสังเคราะหดวยกระบวนการปฏิกิริยาสถานะ
ของแข็ง ความตานทานไฟฟากระแสสลับและคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสัมพันธกับความถ่ีและอุณหภูมิจะถูกวัด
เพื่อพิสูจนวาการเติม BZT ชวยปรับปรุงสมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก BFT 
 
9.2 ข้ันตอนการทดลอง 

ในงานวิจัยนี้เซรามิก (1-x)Ba(Fe1/2Ta1/2)O3-xBa(Zn1/3Ta2/3)O3, ( x =0.00, 0.04, 0.08 และ 
0.12) ถูกสังเคราะหโดยใชเทคนิคปฏิกิริยาสถานะของแข็ง  ผงบริสุทธิ์ของ BaCO3, Fe2O3, Ta2O5 และ 
ZnO ไดถูกผสมเขาดวยกันตามอัตราสวนของสมการเคมี (1-x)Ba(Fe1/2Ta1/2)O3-xBa(Zn1/3Ta2/3)O3 
ผงของสารเคมีดังกลาวจะถูกผสมกันโดยใชเทคนิคการบดผสมแบบหมุนวนในขวดบดสารดวยลูกบดเซอร
โคเนียนาน 24 h จากนั้นนําสารไปทําใหแหงท่ีอุณหภูมิ 110 oC เปนเวลา 12 h จากนั้นนําผงท่ีถูกทําให
แหงแลวมาเผาแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 1250 oC แชเปนเวลา 6 h โดยใชอัตราการเพิ่มข้ึนของอุณหภูมิเปน 
100 oC/h และอัตราการลดลงของอุณหภูมิเปน 300 oC/h จากนั้นนําสารท่ีไดมาผสมกับ PVA ความ
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เขมขน 3.0 % และอัดใหเปนเม็ดโดยมีเสนผานศูนยกลาง 1.0 cm จากนั้นนําเม็ดท่ีอัดข้ึนรูปเสร็จแลวมา
เผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1450 oC เปนเวลา 4 h ดวยอัตราการเพิ่มข้ึนและลดลงของอุณหภูมิเชนเดียวกันกับ
ข้ันตอนแคลไซน การเกิดวัฏภาคของสารจะถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิค 5 6การเล้ียวเบนรังสีเอกซ 5 6(XRD) 
โครงสรางทางจุลภาคถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิค 5 6กลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราด 5 6(SEM)  
สําหรับการศึกษาสมบัติเชิงไฟฟาของเซรามิกนั้น เซรามิกจะถูกทําข้ัวดวยกาวเงินและเผาท่ีอุณหภูมิ 
650 oC เปนเวลา 15 min ลักษณะเฉพาะทางไดอิเล็กทริกและความตานทานไฟฟากระแสสลับถูก
ตรวจสอบ โดยใชเครื่องมือวัด HP 4284A LCR ซึ่งใชเครื่อง cryostat (Sumitomo cryogenics) และ 
Lake Shore 331 temperature controller เปนตัวควบคุมอุณหภูมิ 
 
9.3  ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

     

 
รูปท่ี 9.1 รูปแบบ XRD ของ (1-x)BFT-xBZT (a) ผง (b) เซรามิก และ (c) ตัวแปรแลตทิซและปริมาตร

หนวยเซลลเทียบกับ x 
 

รูปท่ี 9.1(a) แสดงรูปแบบ XRD ผงของ (1-x)BFT-xBZT จากการวิเคราะหทาง XRD แสดงให
เห็นวาผงตัวอยางท้ังหมดมีโครงสรางเพอรรอฟสไกตท่ีบริสุทธิ์ รูปแบบ XRD ของตัวอยางท่ีเปนเซรามิก
แสดงในรูปท่ี 9.1(b) ผล XRD แสดงใหเห็นวาเซรามิกมีโครงสรางเพอรรอฟสไกตและมีสมมาตรแบบ
คิวบิก ผลการวิเคราะหนี้สอดคลองกับงานวิจัยของ Galasso และคณะ [9,10] Jung และคณะ[11], 
Wang และคณะ[12] และยังสอดคลองกับไฟล ICSD หมายเลข 01-089-2966 ปริมาตรหนวยเซลลของ

ตัวอยางซึ่งคํานวณจากสมมาตรคิวบิก พบวามีขนาดเพิ่มข้ึนเล็กนอยจาก 66.84 5 6Å
3
 สําหรับตัวอยาง x = 

0.00 ไปเปน 67.47 5 6Å
3 

สําหรับตัวอยาง x = 0.12 ปริมาตรหนวยเซลลท่ีคํานวณไดนั้นสอดคลองกับ
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งานวิจัยของ Dotta และคณะ[17] ซึ่งเคยรายงานไววา BFT มีปริมาตรหนวยเซลลเทากับ 66.78 5 6Å
3
 การ

เปล่ียนแปลงของปริมาตรหนวยเซลลช้ีใหเห็นวาโครงสรางผลึกของ BFT มีการบิดเบ้ียว 
 

      
 

รูปท่ี 9.2 ภาพ SEM ของเซรามิก (1-x)BFT-xBZT (a) x = 0.00 (b) x = 0.12 
 

 
รูปท่ี 9.3 ขนาดเกรนเฉล่ียและความหนาแนนเทียบกับ x ของเซรามิก (1-x)BFT-xBZT 

 
รูปท่ี 9.2 แสดงภาพถาย SEM ของเซรามิก เซรามิกทุกตัวแสดงการแนนตัวทางโครงสรางจุลภาค 

การวิเคราะหทางโครงสรางจุลภาคแสดงใหเห็นวาการเติม BZT ทําใหขนาดของเกรนลดลง รูปท่ี 9.3 
แสดงขนาดเกรนเฉล่ียของเซรามิกเทียบกับปริมาณความเขมขันของ BZT คาเฉล่ียขนาดของเกรนซึ่ง
คํานวณจากวิธีตัดขวางเชิงเสนมีคาลดลงอยางมาก จาก 23.29 µm สําหรับตัวอยาง x = 0.00 ไปเปน 
4.70 µm สําหรับตัวอยาง x = 0.04 แตหลังจากนั้นลดลงเพียงเล็กนอยเปน 3.21 µm สําหรับตัวอยาง x 
= 0.12 การลดลงของขนาดเกรนแสดงใหเห็นวา BZT ขัดขวางการเติบโตของเกรน ซึ่งมีพฤติกรรม
คลายคลึงกับสารละลายของแข็งของ Ba(Fe1/2Nb1/2)O3-SrTiO3[18] และ Ba(Fe1/2Nb1/2)O3-BaTiO3 
[19] การขัดขวางการเติบโตของเกรน อาจจะเปนผลมาจากความเครียดซึ่งเกิดการฟอรมตัวแบบ
สารละลายของแข็ง ความเครียดนี้สามารถขัดขวางไมใหขอบเกรนเคล่ือนท่ีในระหวางกระบวนการเผา
ผนึก ซึ่งมีผลทําใหขนาดเกรนลดลง[20] กราฟความหนาแนนเทียบกับปริมาณความเขมขนของ BZT 
แสดงในรูปท่ี 9.3 ความหนาแนนเปล่ียนแปลงเพียงเล็กนอย อยางไรก็ตามตัวอยาง x = 0.08 มีความ
หนาแนนสูงท่ีสุด 
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รูปท่ี 9.4 คา εr  และ tanδ เทียบกับอุณหภูมิและความถ่ีตางๆ ของเซรามิก (1-x)BFT-xBZT 

 
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิท่ีความถ่ีตางๆ แสดงในรูปท่ี 

9.4 กราฟ εr-T ของทุกตัวอยางแสดงไจแอนตไดอิเล็กทริกในชวงอุณหภูมิท่ีกวางมาก โดยเฉพาะอยางยิ่ง
ท่ีความถ่ีตํ่า พฤติกรรมนี้คลายคลึงกับสมบัติของเซรามิก BFT และ SFN [12,15]  ในงานวิจัยนี้ทุก
ตัวอยาง แสดงการกระจายตัวของคาไดอิเล็กทริกตอความถ่ีคอนขางสูง อยางไรก็ตามท่ีความถ่ีสูงเซรามิก
แสดงความสเถียรตออุณหภูมิเพิ่มสูงข้ึน ยิ่งไปกวานั้นคา εr มีแนวโนมเพิ่มข้ึนเมื่อปริมาณ BZT สูงข้ึน 

และสังเกตไดวาตัวอยาง x = 0.12 แสดงคา εr สูงท่ีสุดเมื่อเปรียบเทียบกับเซรามิกตัวอื่นๆ (εr > 20600 

ท่ีอุณหภูมิ > 200 K (1 kHz)) รูปท่ี 9.4 ยังแสดงคา tanδ เทียบกับอุณหภูมิท่ีความเขมขนของ BZT 
ตางๆ ท่ีความถ่ีตํ่าพีคของ tanδ มีแนวโนมลดลงเมื่อปริมาณของ BZT เพิ่มข้ึน การเล่ือนของพีค tanδ ไป
ท่ีอุณหภูมิตํ่าถูกวัดไดโดยเฉพาะท่ีตัวอยาง x = 0.12 ส่ิงนี้อาจจะสอดคลองกับ Zn2+ จาก BZT ทําใหเกิด
ชองวางออกซิเจนในเซรามิก ซึ่งทําใหการเคล่ือนท่ีของประจุทําไดงายภายใตสนามไฟฟาและกระบวนการ
กระตุนทางความรอน การเล่ือนของพีค tanδ (โดยเฉพาะอยางยิ่งท่ีความถ่ีตํ่า) ไปท่ีอุณหภูมิตํ่า ดวยเหตุนี้
สงผลใหคา tanδ ตํ่าลงในชวงอุณหภูมิสูง นอกจากนี้สําหรับตัวอยาง x = 0.12 แสดงคา tanδ ตํ่าสุด (1 

kHz) เมื่อเทียบกับเซรามิกตัวอื่นๆ (tanδ≤ 0.09 ในอุณหภูมิชวง 287-361 K) 



46 

 

 
รูปท่ี 9.5 คา εr และ tanδ เทียบกับความถ่ีของเซรามิก (1-x)BFT-xBZT (εr  และ tanδ เทียบกับ x ณ 

อุณหภูมิหองและความถ่ี 1 kHz)  
 

รูปท่ี 9.5 แสดง εr และ tanδ เทียบกับความถ่ีท่ีอุณหภูมิหอง εr ของเซรามิกทุกตัวลดลงเมื่อ
ความถ่ีเพิ่มข้ึน ซึ่งพฤติกรรมคลายคลึงกับงานวิจัยของ Wang และคณะ ผูท่ีศึกษาสมบัติของเซรามิก 
BFT[12] นอกจากนี้พบวา εr ท่ี 1 kHz เพิ่มข้ึนจาก 15,700 สําหรับตัวอยาง  x =0.00ไปเปน 20,600 
สําหรับตัวอยาง  x =0.12 (ในรูปท่ี 9.5) พีคของ tanδ เล่ือนไปท่ีความถ่ีสูงข้ึน และเมื่อปริมาณของ BZT 
เพิ่มข้ึน การเปล่ียนแปลงอยางไมมีนัยสําคัญในขนาดของมัน ดังนั้นท่ี 1 kHz คา tanδ ของทุกตัวอยางมี
แนวโนมลดลงเมื่อปริมาณของ BZT เพิ่มข้ึน (ในรูปท่ี 9.5) สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.12 มีคา tanδ (tanδ 
~0.07) ตํ่าสุดเมื่อเทียบกับงานวิจัยกอนหนานี้ซึ่งบอกไววาเซรามิก BFT มีคา tanδ ~ 0.6 ณ ความถ่ี 1 
kHz ท่ีอุณหภูมิหอง [12] นอกจากนี้จากรูปท่ี 9.5 ช้ีใหเห็นวา εr เทียบกับความถ่ีแสดงมีลักษณะเปน
ลําดับข้ันบันได ซึ่งนาจะสัมพันธกับอิทธิพลของเกรนและขอบเกรนของเซรามิกท่ีศึกษา [21] เพื่อพิสูจน
พฤติกรรมนี้เทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอนไดถูกนํามาใชกราฟ Z* ท่ีอุณหภูมิตางๆ แสดง
ในรูปท่ี 9.6 ซึ่งเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอนบอยครั้งไดนํามาใชวิเคราะหการตอบสนอง
ของเกรน ขอบเกรนของเซรามิก ซึ่งสามารถอธิบายในเชิงกลไลการโพลาไรซแบบแมกเวลล-วากเนอร  ใน
หลายกรณีกําแพงศักยแบบชอตสกี้สามารถเกิดข้ึนในเซรามิก ซึ่งทําใหมีการนําไฟฟาแตกตางกัน และทํา
ใหเกิดกลไกการโพลาไรซแบบแมกเวลล-วากเนอร ซึ่งสอดคลองกับความแตกตางของลําดับช้ันเฟรมิ
ระหวางสวนของการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน[22-24] หลายๆ งานวิจัยกอนหนานี้ [24,25] ไดรายงานไววา
พฤติกรรมไดอิเล็กทริกของเซรามิกสัมพันธการตอบสนองของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรด และ
สามารถหาไดจากวงจรสมมูลอยางงาย เชน การตอวงจรขนานของตัวตานทานกับตัวเก็บประจุจํานวน 3 
คู แลวนํามาตอวงจรอนุกรมกัน ผลของการตอวงจรแบบนี้จะทําใหเกิดเสนโคงสามสวนในกราฟของ Z* 
ในการทดลองนี้มีเพียงสองเสนโคงเทานั้นท่ีวัดไดในทุกตัวอยางท่ีอุณหภูมิตํ่าและกลาง (เชน 275 และ 
295 K ตามลําดับ) กราฟ Z* แสดงเสนโคงขนาดเล็กท่ีความถ่ีสูงและแสดงเสนโคงใหญกวาท่ีความถ่ีตํ่า 
เสนโคงท่ีความถ่ีสูงหมายถึงการตอบสนองทางไฟฟาของเกรน ขณะท่ีความถ่ีตํ่าหมายถึงการตอบสนอง
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ทางไฟฟาของขอบเกรน[25] และสังเกตไดวาขนาดเสนผานศูนยกลางของเสนโคงท่ีความถ่ีสูงมีขนาดเสน
ผานศูนยกลางเล็กกวาของเสนโคงท่ีความถ่ีตํ่า ซึ่งสามารถบอกไดวาความตานทานของเกรน (Rb) มีคาตํ่า
กวาความตานทานของขอบเกรน (Rgb) เสนผานศูนยกลางของเกรนท่ีลดลงเมื่อปริมาณของ BZT เพิ่มข้ึน
แสดงใหเห็นวาคา Rb ลดลงเมื่อปริมาณ BZT เพิ่มข้ึน ยิ่งไปกวานั้นเสนผานศูนยกลางของท้ังเสนโคงท่ี
ความถ่ีตํ่าและสูงลดลงเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึน ซึ่งหมายถึงคา Rb และ Rgb ลดลงเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึนและท่ี
อุณหภูมิสูง (เชน 495 K) พบแตเพียงเสนโคงของขอบเกรนซึ่งอาจจะเปนผลมาจาก ขอจํากัดของ
เครื่องมือวัด [26] นอกจากนี้แลวเสนผานศูนยกลางของโคงของขอบเกรนยังเพิ่มข้ึนเมื่อปริมาณ ของ BZT 
เพิ่มข้ึน ส่ิงนี้บงบอกไดวาคา Rgb เพิ่มข้ึนเมื่อปริมาณของ BZT เพิ่มข้ึน 
 

 
รูปท่ี 9.6 กราฟ Z* ของเซรามิก (1-x)BFT-xBZT ท่ีอุณหภูมิตางๆ 

 
เพื่อท่ีจะอธิบายพฤติกรรมของแตละการตอบสนองทางไฟฟาท่ีลึกซึ้งยิ่งข้ึน สวนจินตภาพของ

ความ ตานทาน (Z″) และสวนจินตภาพของโมดูลัสทางไฟฟา (M″) จะถูกนําวิเคราะหตามหลักการของ
งานวิจัยกอนหนานี้ [27] รูปท่ี 9.7 แสดงกราฟ Z″ และ M″ เทียบกับความถ่ีท่ีอุณหภูมิตางๆ พบวาพีค
ของกราฟ Z″ และ M″ สอดคลองกับกราฟของ Z* ในรูปท่ี 9.6 พีคท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูง หมายถึง
การตอบสนองทางไฟฟาของขอบเกรน และเกรนตามลําดับ คาพลังงานกระตุนของการนําไฟฟาของเกรน
และขอบเกรนคํานวณจากสมการดังนี้[28] 

 σ= R-1 (9.1) 
และ 

           σ= σoexp(-Ea/kBT) (9.2) 
 

ซึ่ง σ คือ คาการนําไฟฟา และคา R หาไดจากกราฟ Z″ (R=Z/2)[29] การเขียนกราฟแสดง
ความสัมพันธระหวาง ln(1/R) กับ 1/T จะไดความชัน สามารถคํานวณหาพลังงานกระตุนของแตละการ
นําได คาพลังงานกระตุนของการนําไฟฟาของเกรนและขอบเกรนถูกแสดงไวดังตารางท่ี 9.1 อยางไรก็ตาม 
คาพลังงานกระตุนของเกรนมีคาอยูในชวง 0.21-0.23 eV ซึ่งใกลเคียงกับคาท่ีถูกรายงานไวกอนหนานี้ 
สําหรับพลังงานกระตุนของเกรน[25,30] โดยพลังงานกระตุนนี้มีความสัมพันธกับการเกิด polaron[21]  
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คาพลังงานกระตุนของขอบเกรนมีคาอยูในชวง 0.62-0.69 eV ซึ่งใกลเคียงกับคาท่ีถูกรายงานไวกอนหนา
นี้ สําหรับพลังงานกระตุนของขอบเกรน [12,25] 
 

 
รูปท่ี 9.7 กราฟ Z″ และ M″ เทียบกับความถ่ีของเซรามิก (1-x)BFT-xBZT ท่ีอุณหภูมิตางๆ 

 
จากขอมูลของเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอน แสดงใหเห็นวาเซรามิกมีคา εr ท่ี

กระจายตัวตอความถ่ีเปนอยางดี ซึ่งสามารถอธิบายไดโดยใชกลไกแบบแมกเวลล-วากเนอร สอดคลองกับ 
การนําไฟฟาท่ีแตกตางกันของบริเวณตางๆ ซึ่งสัมพันธกับการตอบสนองทางไฟฟาของเกรนและขอบเกรน 
มากไปกวานั้น คา εr ท่ีสูงข้ึน ท่ีถูกวัดไดท่ีตัวอยางท่ีมีปริมาณความเขมขนของ BZT สูงนั้น อาจจะเปนผล
มาจากการเปล่ียนแปลงในการเคล่ือนท่ีของประจุหลังจากการเกิดปฏิกิริยาซึ่งจะสงผลใหคาความตานทาน 
Rb ลดลง (การนําไฟฟาของเกรนเพิ่มข้ึน) และอีกทางหนึ่งท่ีจะอธิบายการสูงข้ึนของคา εr ไดอาจจะเปน
ผลมาจากการบิดเบ้ียวของโครงสรางผลึกหลังจากการเติม BZT ซึ่งทําใหเกิดการโพลาไรซเพิ่มข้ึน 
นอกจากนั้นแลวบอยครั้งทีเดียวท่ีความหนาแนนใชอธิบายความสัมพันธของคา εr อยางไรก็ตาม ใน
งานวิจัยนี้ คาความหนาแนนมีการเปล่ียนแปลงเพียงเล็กนอย และความหนาแนนสูงสุดวัดไดท่ีตัวอยางท่ี x 
= 0.08 ขณะท่ีคา εr มีแนวเพิ่มข้ึนเมื่อปริมาณของ BZT สูงข้ึน ดังนั้นความหนาแนนอาจจะมีผลเพียง
เล็กนอยตอคา εr ของเซรามิกท่ีศึกษานี้ นอกจากนี้ขนาดของเกรนยังมีผลตอคา εr ของพวกไจแอนต 
ไดอิเล็กทริกอีกดวย เชน BFN นักวิจัยหลายๆ คนไดรายงานไววาคา εr ของ BFN เกี่ยวของกับขนาดเกรน
ของตัวมันเอง[31,32] ในกรณีของ BFT เซรามิก Dutta และ Sinha [17] ไดรายงานไววา BFT มีเกรน
เฉล่ีย 4.6 µm ขณะท่ี Wang และคณะรายงานวา BFT เจือดวย Al มีขนาดเกรนเฉล่ียนอยกวา 2.0 µm 
และแสดงคา εr ตํ่ากวา BFT บริสุทธิ์[16] อยางไรก็ตาม ยังไมมีงานท่ีเปนมาตรฐานในการศึกษาอิทธิพล
ของขนาดเกรนบนสมบัติไดอิเล็กทริกของ BFT และนาจะ ถูกศึกษาในอนาคต 

 
ตารางท่ี 9.1 พลังงานกระตุนของเกรน( Bulk grain) และขอบเกรน (Grain boundary) ของเซรามิก  
        (1-x)BFT-xBZT 

x Activation Energy (eV) 
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Bulk grain Grain boundary 
0.00 0.23 0.69 
0.04 0.23 0.69 
0.08 0.23 0.68 
0.12 0.21 0.62 

 
9.4 สรุป 

เซรามิก  ((1-x)BaFe1/2Ta1/2O3-xBaZn1/3Ta2/3O3), ((1-x)BFT-xBZT) ถูกเตรียมไดจาก
กระบวนการปฏิกิริยาสถานะของแข็ง  โครงสรางทางจุลภาคและการเกิดวัฏภาคของผงและเซรามิกของ 
((1-x)BFT-xBZT) ถูกตรวจสอบดวยเทคนิค SEM และ XRD  การวิเคราะหดวยเทคนิค XRD แสดงใหเห็น
วาเซรามิกทุกตัวมีวัฏภาคเพอรรอฟสไกตท่ีบริสุทธิ์ ขนาดเกรนเฉล่ียลดลงเมื่อปริมาณของ BZT เพิ่มข้ึน 
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกและความตานทานเชิงซอนยังไดถูกพิสูจน เซรามิก ((1-x)BFT-xBZT) แสดงการ
กระจายตัวของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกตอความถ่ีเปนอยางดี นอกจากนั้นแลวการเติม BZT ยังทําใหคาคงท่ี
ไดอิเล็กทริกเพิ่มข้ึน และชวยลดคาสูญเสียทางไดอิเล็กทริกอีกดวย นอกจากนั้นผลการศึกษาดวยเทคนิค
สเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอนยังแสดงใหเห็นวาคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ีสอดคลองการ
นําไฟฟาท่ีแตกตางกันของบริเวณตางๆ ของเซรามิก ((1-x)BFT-xBZT) และ BZT มีอิทธิพลอยางมากตอ
ความตานทานของเกรนและขอบเกรน จากผลลัพธท้ังหมดนี้จึงเปนท่ีนาสนใจสําหรับนํา BZT ไป
ประยุกตใชกับไจแอนตไดอิเล็ก-ทริกตัวอื่นๆ เพื่อพัฒนาใหไดไจแอนตไดอิเล็กทริกตัวใหม 
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10. โครงสรางทางจุลภาคและสมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก(1-x)SrFe0.5Nb0.5O3-xBaTiO3 
10.1 บทนํา 

วัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกท่ีมีโครงสรางเพอรรอฟสไกตแบบ A(B′B″)O3 ไดถูกศึกษาอยาง
กวางขวางดวยศักยภาพของมันท่ีสามารถนําไปประยุกตใชในวงจรอิเล็กทรอนิกสได ยกตัวอยางเชน ตัว
ตรวจวัดและตัวเก็บประจุแบบหลายช้ัน[1-3] นอกจากนั้นวัสดุดังกลาวอาจจะนําไปทําเปนวัสดุผสม
สําหรับใชในการปองกัน คล่ืนแมเหล็กไฟฟาได งานท่ีนาสนใจตางๆ [4,5] ในกลุมวัสดุท่ีกลาวมาขางตน
วัสดุท่ีมีสูตรทางเคมีแบบ A(Fe0.5B0.5)O3 (A = Ba, Sr, Ca;B = Nb, Ta, Sb) แสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูง
ในชวงอุณหภูมิท่ีกวางมาก[2,3] โดยเซรามิก Sr(Fe0.5Nb0.5)O3 (SFN) คือหนึ่งในวัสดุดังกลาวท่ีมีความ
นาสนใจดวยท่ีมันมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูง สมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก SFN ไดถูกศึกษาแลวจาก
นักวิจัยหลายๆ ทาน [3,6,7] และไดรายงานวาคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของ SFN มีคาอยูในชวง 103-104  
เซรามิก[3,6] SFN ยังแสดงสมบัติไดอิเล็กทริกโดยกระจายตัวตอความถ่ี ซึ่งคลายกับวัสดุไจแอนต 
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ไดอิเล็กทริกตัวอื่นๆ เชน Ba(Fe0.5Nb0.5)O3 และ Ca(Fe0.5Nb0.5)O3 เปนตน[8,9] สมบัติทางแมเหล็ก
ของเซรามิก SFN ท่ีอุณหภูมิตํ่า (100 K) ไดถูกรายงานโดย Tezuka และคณะ[10] ไจแอนตไดอิเล็กทริก
และการกระจายตัวตอความถ่ีในเซรามิก SFN และไจแอนตไดอิเล็กทริกตัวอื่นๆ สามารถอธิบายไดในแง
ของการโพลาไรแบบแมกเวลล-วากเนอร[6,11-14] เนื่องจากเซรามิกแสดงสมบัติท่ีนาสนใจหลายๆ อยาง 
ดังนั้นงานวิจัยท่ีจะปรับปรุงสมบัติของวัสดุนี้ยังเปนท่ีนาสนใจอยูBaTiO3 (BT) คือวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกและ
ไดอิเล็กทริกท่ีรูจักกันดีซึ่งถูกใชเปนประจําในอุปกรณทางไฟฟาหลายประเภทเชน ตัวตรวจวัดและตัวเก็บ
ประจุแบบหลายช้ัน [15-19] ผลึก BT มีสมมาตรแบบเททระโกนอลท่ีอุณหภูมิหอง อุณหภูมิการเปล่ียนวัฏ
ภาคจากวัฏภาคเฟรโรอิเล็กทริก (เททระโกนอล) ไปเปนวัฏภาคพาราอิเล็กทริก (คิวบิก) ของวัสดุนี้อยูท่ี
ราวๆ 120-130 oC พบวางานวิจัยตางๆ ไดมุงเนนการดัดแปลง BT หรือ ผสม BT กับวัสดุตัวอื่นๆ ซึ่งทํา
ใหเกิดการปรับปรุงสมบัติไพอโิซอิเล็กทริกและสมบัติไดอิเล็กทริก ยกตัวอยางเชน Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 เจือ
ดวย B2O3 แสดงคาความเครียดทางไฟฟาสูงมาก[20] BaTi0.8Zr0.2O3-(Ba0.7Ca0.3)TiO3 [21] แสดงคา
สัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกสูงมาก และ Bi(Zn0.5Ti0.5)O3-BiScO3-BaTiO3 แสดงคาสูญเสียทางไดอิเล็ก-
ทริกตํ่ามากในชวงอุณหภูมิท่ีกวางดวย [22] ในกรณีของเซรามิกท่ีมี SFN และ BT เปนหลักนั้น นักวิจัย
หลายคนไดมีการประดิษฐเซรามิกดังกลาวดวยกระบวนการปฏิกิริยาสถานะของแข็ง ซึ่งบอยครั้งตองใช
อุณหภูมิสูงในกระบวนกระผลิต ซึ่งสงผลทําใหอนุภาคของเซรามิกท่ีผานการแคลไซนมีความหยาบและจับ
ตัวกันเปนกอน ยิ่งไปกวานั้นการท่ีใชอุณหภูมิสูงในกระบวนการผลิตยังสงผลใหมีตนทุนสูงอีกดวย ดังนั้น
กระบวนการผลิตอื่นๆ ทางเคม ีจึงถูกนํามาใชเพื่อผลิตผงของวัสดุทางไฟฟาประเภทตางๆ ยกตัวอยางเชน 
วิธีแบบโซล-เจล[23] วิธีแบบไฮโดรเทอรมอล[24] และเทคนิคทางไมโครเวฟ[25] แตนาเสียดายท่ีราคา
ของวัตถุดิบของกระบวนการทางเคมีคอนขางสูง นอกจากนี้แลว กระบวนการทางเคมียังใหผลผลิตตํ่า 
ดังนั้นจึงยากถาหากเราตองการผลผลิตในปริมาณมากๆ อยางไรก็ตาม เมื่อเร็วๆ นี้มีการรายงานวา 
เทคนิคเกลือหลอมเหลวเปนเทคนิคการเตรียมผงท่ีใชตนทุนตํ่า ใชงานไดจริง และเปนเทคนิคท่ีเตรียมงาย
[26,27] และมีรายงานบอกวาสมบัติตางๆ ของเซรามิกทางไฟฟาท่ีสังเคราะหโดยใชเทคนิคเกลือ
หลอมเหลว แสดงสมบัติท่ีดีเยี่ยม[28,29] ดวยเหตุผลท่ี SFN แสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงในชวงอุณหภูมิท่ี
กวางและ BT เปนวัสดุเฟรโรอิเล็กทริก และไดอิเล็กทริกท่ีมีคาการสูญเสียท่ีตํ่ามาก เมื่อเปรียบเทียบกับ
วัสดุไดอิเล็กทริกตัวอื่นๆ จึงเปนท่ีนาสนใจท่ีจะผสม SFN กับ BT เขาดวยกัน เพื่อปรับปรุงพฤติกรรม 
ไดอิเล็กทริกของ SFN ในงานวิจัยนี้ สมบัติของเซรามิก SFN-BT ไดถูกตรวจสอบ เซรามิกไดถูกประดิษฐ
ข้ึนโดยใชเทคนิคเกลือหลอมเหลว ซึ่งเทคนิคนี้เปนเทคนิคท่ีใชอุณหภูมิในระหวางกระบวนการตํ่า 
 
10.2 ข้ันตอนการทดลอง 

ในงานวิจัยนี้เซรามิก (1-x)SrFe0.5Nb0.5O3-xBaTiO3 โดยท่ี x = 0.0-0.5 ถูกสังเคราะหดวย
กระบวนการเกลือหลอมเหลว โดยนําผงของ SrCO3, Fe2O3, Nb2O5, BaCO3 และ TiO2 มาผสมกันโดย
ใชเทคนิคการบดผสมแบบหมุนวนในขวดบดสารดวยลูกบดเซอรโคเนียนาน 24 h จากนั้นนําสารไปทําให
แหงท่ีอุณหภูมิ 110 °C เปนเวลา 12 h และนําสารท่ีไดมาผสมกับเกลือ NaCl (99.5%, Fluka) และ KCl 
(99.5%, Riedel de Haen) ในอัตรา 1:1 โดยการบดดวยมือเปนเวลา 30 min จากนั้นนําผงท่ีผสมกับ
เกลือ มาเผาแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 700-900 oC แชเปนเวลา 3 h โดยใชอัตราการเพิ่มข้ึนของอุณหภูมิเปน 
100 oC/h และอัตราการลดลงของอุณหภูมิเปน 300 oC/h จากนั้นนําสารท่ีผานการแคลไซนมาลางเอา
ไอออนของเกลือออกดวยน้ํารอน (DI-water) และทําตรวจสอบการคงเหลือของไออน โดยใช AgNO3 



52 

 

จากนั้นนําสารท่ีไดมาผสมกับ PVA ความเขมขน 3.0% และอัดใหเปนเม็ดโดยมีเสนผานศูนยกลาง 1.0 
cm แลวนําเม็ดท่ีอัดข้ึนรูปเสร็จแลวมาเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1350 oC เปนเวลา 3 h ดวยอัตราการเพิ่มข้ึน
และลดลงของอุณหภูมิเชนเดียวกันกับข้ันตอนแคลไซน การเกิดวัฏภาคของสารไดตรวจสอบโดยใชเทคนิค 5 6

การเล้ียวเบนรังสีเอกซ 5 6(XRD) โครงสรางทางจุลภาคถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิค 5 6กลองจุลทรรศน
อิเล็กตรอนแบบสองกราด 56(SEM) ลักษณะเฉพาะทางไดอิเล็กทริกถูกตรวจสอบโดยใชเครื่องมือวัด LCR 

 
10.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 
10.3.1 การเกิดวัฏภาคและโครงสรางขนาดจุลภาค 

   
 

รูปท่ี 10.1 แสดงรูปแบบ XRD ของ (1-x)SFN-xBT, (a) ) ผง (b) เซรามิก 
 

รูปท่ี 10.1 (a) แสดงรูปแบบ XRD ผงท่ีผานการแคลไซนของ (1-x)SrFe0.5Nb0.5O3-xBaTiO3 
โดยท่ี x = 0.0-0.5 พบวาทุกตัวอยางแสดงโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกต ซึ่งสอดคลองกับงานวิจัยกอน
หนานี้ สําหรับเซรามิก SFN[6] เปนท่ีนาสังเกตวาโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกตท่ีบริสุทธิ์ไดมาดวยการ
แคลไซนท่ีอุณหภูมิตํ่า (800 oC) เมื่อเปรียบเทียบกับเทคนิคแบบด้ังเดิม (ท่ีเผาท่ี 1200 oC)[6] อยางไรก็
ตามพีคแปลกปลอมถูกวัดไดท่ีตัวอยาง x = 0.5 (ซึ่งไดทําเครื่องหมาย * ไวท่ี 2θ~22.26o) วัฏภาค
แปลกปลอมนี้ถูกระบุวาเปน BT ซึ่งสอดคลองกับไฟล ICSD หมายเลข 00-005-0626 ภายหลังจากการ
เผาผนึกเซรามิกท้ังหมดแสดงโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกตท่ีบริสุทธิ์ อยางไรก็ตาม พีคของ BT ไดเกิดข้ึน
ท่ี 2θ~22.26Oและ 2θ~51.42o ในลวดลาย XRD ของ x = 0.5 เซรามิก พีคท่ีพบในตัวอยาง x = 0.5 ได
ยืนยันการเกิดวัฏภาค BT ในข้ันตอนการแคลไซน ผลลัพธเหลานี้แสดงใหเห็นวา ความสมารถในการ
ละลายของ BT ใน SFN นั้นมีขีดจํากัด ยิ่งไปกวานั้น รูปแบบ XRD ยังแสดงสามพีคหลักท่ี  2θ~75-77o 
ประกอบดวยระนาบ (332) (240) และ (116) ซึ่งแสดงใหเห็นวาเซรามิกมีสมมาตรแบบออรโธรอมบิค 
อยางไรก็ตามสามพีคหลักนั้นไดเคล่ือนและรวมตัวกันเมื่อปริมาณ BT สูงข้ึน (ดังแสดงในรูปท่ี 10.2) ส่ิงนี้
แสดงใหเห็นวาแลตทิตพารามิเตอรมีการเปล่ียนแปลง ซึ่งสอดคลองกับปริมาตรหนวยเซลลซึ่งคํานวณจาก
สมมาตรออรโธรอมบิค พบวามีขนาดเพิ่มข้ึนจาก 251.27 ลูกบาศกอังสตรอม สําหรับตัวอยาง x = 0.00 
ไปเปน 252.29 ลูกบาศกอังสตรอม สําหรับตัวอยาง x = 0.50 (แสดงในรูปท่ี 10.2) 
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(a)           (b) 

รูปท่ี 10.2 (a) ปริมาตรหนวยเซลลเทียบกับ BT และ(b) รูปแบบ XRD ของเซรามิกท่ีมุม 2θ~74-77o 
 

รูปท่ี 10.3(a, b) แสดงภาพถาย SEM ของเซรามิก ทุกตัวอยางแสดงขนาดเกรนท่ีสม่ําเสมอ
โดยเฉพาะอยางยิ่ง ตัวอยางท่ีมี BT ในปริมาณสูง การวิเคราะหโครงสรางทางจุลภาคช้ีใหเห็นวา BT มีผล
ทําใหขนาดเกรนลดลงอยางมีนัยสําคัญ คาเฉล่ียขนาดของเกรนซึ่งคํานวณจากวิธีตัดขวางเชิงเสนมีคา
ลดลงจาก 11.29 ไมโครเมตรสําหรับตัวอยาง x = 0.00 ไปเปน 3.30 ไมโครเมตรสําหรับตัวอยาง x = 0.5 
(รูปท่ี 10.3(c)) ส่ิงนี้แสดงใหเห็นวา BT ยับยั้งการเติบโตของเกรน การขัดขวางการเติบโตของเกรนอาจจะ
เปนผลมาจากความเครียดซึ่งเกิดการฟอรมตัวแบบสารละลายของแข็ง ความเครียดนี้สามารถขัดขวาง
ไมใหขอบเกรนเคล่ือนท่ีในระหวางกระบวนการเผาผนึกซึ่งมีผลทําใหขนาดเกรนลดลง [30] ยิ่งไปกวานั้น
จากขอมูลของวัฏภาคแปลกปลอมในตัวอยางท่ี x = 0.50 ซึ่งบางทีอาจจะรวมตัวกันท่ีขอบเกรน ซึ่งส่ิงนี้
จะสามารถยับยั้งการเติบโตของเกรนไดในข้ันตอนการเผาผนึกได[31] 
 
 
  



54 

 

         
 

 
รูปท่ี 10.3 (a ,b) ภาพถาย SEM ของตัวอยาง x = 0.00 และ x = 0.50 ตามลําดับ (c) ขนาดเกรนเฉล่ีย

เทียบกับ BT 
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10.3.2 การศึกษาพฤติกรรมทางไดอิเล็กทริก 
สมบัติไดอิเล็กทริก 

 
รูปท่ี 10.4 แสดง ε r และ tanδ เทียบกับอุณหภูมิ 

 
ตารางท่ี 10.1 สมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก (1-x)SFN-xBT เทียบกับไจแอนตไดอิเล็กทริกตัวอื่นๆ 

Materials Sample RT (10 kHz) 100 oC (10 
kHz) 

Tm (10 kHz) 

εr tanδ εr tanδ εr tanδ 
SrFe0.5Nb0.5O3-

Based 
SFN [*] 5.20×103 0.7 1.2×104 0.6 1.2×105 2.2 

0.75SFN -  
0.25BT [*] 

8.80×103 0.6 2.3×104 0.6 1.3×105 1.4 

 SFN [6] 3.0×102 0.9 2.0×103 2 8.0×103 10 
 SFN [9] 2.0×103 - 2.5×103 - 5.0×103 - 

CaFe0.5Nb0.5O3-
Based 

CFN [9] 1.0×102 - 1.5×103 - 2.0×103 - 

BaFe0.5Nb0.5O3-
Based 

BFN [9] 4.0×103 0.2 5.0×103 0.3 1.0×104 4 
BFN [12] 2.0×103 2.5 1.0×104 1.0 3.0×104 1.5 

 BFN [36] 7.0×103 0.4 1.0×104 0.6 1.5×104 - 
 BFN [49] 5.0×103 - 7.0×103 - 2.3×104 - 

BaFe0.5Ta0.5O3-
Based 

BFT [43] 1.0×104 0.5 2.5×104 1.1 1.0×105 2.5 
BFT-Al [48] 9.0×103 0.2 2.0×104 0.7 4.0×105 5 
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รูปท่ี 10.4 แสดงกราฟสัมพันธของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกกับอุณหภูมิของ BT ท่ีความเขมขนตางๆ 
สําหรับตัวอยาง x = 0.00 กราฟความสัมพันธระหวางคาคงท่ีไดอิเล็กทริกกับอุณหภูมิท่ีความถ่ี 1 kHz 
แสดงพีคท่ีอุณหภูมิประมาณ 265 oC ดวยคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงถึง 185000 สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.25 
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีคาเปน 296000 (1 kHz) และ 130000 (10 kHz) ท่ีอุณหภูมิ 350 oC และ 360 oC 
ตามลําดับซึ่งสูงท่ีสุดเมื่อเทียบตัวอยางตัวอื่นๆ ในกรณีของตัวอยาง x = 0.50 เสนกราฟคาคงท่ีไดอิเล็ก-
ทริกมีการเปล่ียนแปลงเล็กนอยเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึนโดยเฉพาะอยางยิ่งท่ีความถ่ีสูงๆ ส่ิงนี้ ช้ีใหเห็นวา
ตัวอยางท่ี x = 0.50 มีคาท่ีไดอิเล็กทริกท่ีมีความเสถียรตออุณหภูมิสูง อยางไรก็ตามเสนกราฟไดอิเล็กทริก
ของตัวอยางนี้ มีคาตํ่าสุดเมื่อเทียบกับเซรามิกตัวอื่นๆ คาคงท่ีไดอิเล็กทริกของตัวอยาง x = 0.50 ยังคงมี
คาสูงอยู (41200 (1 kHz) ท่ีอุณหภูมิ 340 oC สําหรับวัสดุไดอิเล็กทริก [9,10,32] (สมบัติไดอิเล็กทริกของ
วัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกบางตัวท่ีนาสนใจไดถูกรายงานไวในตารางท่ี 10.1) และเปนท่ีสังเกตวาเซรามิก 
ทุกตัวแสดงการกระจายตัวตอความถ่ีสูงมาก พฤติกรรมนี้ดูคลายกับพฤติกรรมรีแลกเซอรซึ่งจะพบไดใน
วัสดุพวกรแีลกเซอร[33] เพื่อยืนยันขอสันนิษฐานนี้ไดทําการวัดสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกและไดวงวนฮิสเตอ-
รีซีส สําหรับวงวนฮิสเตอรีซีสท่ีอุณหภูมิหองของตัวอยาง x = 0.50 แสดงในรูปท่ี 10.4(c) วงวนฮีสเตอรี
ซีสไดมาจากการวัดสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกเซรามิกแตละตัว พบวาแสดงวงวนฮีสเตอรีซีสท่ีเปนแบบตัวเก็บ
ประจุแบบสูญเสีย ดังนั้นพฤติกรรมไดอิเล็กทริกของเซรามิกเหลานี้จึงไมเหมือนกันกับพฤติกรรมของรีแลก
เซอรท่ีเปนมาตรฐาน[34,35] กราฟความสัมพันธระหวางคาการสูญเสียทางไดอิเล็กทริกกับอุณหภูมิของ 
BT ท่ีความเขมขนตางๆ แสดงในรูปท่ี 10.4 กราฟการสูญเสียทางไดอิเล็กทริกแสดงการข้ึนกับความถ่ีท่ีมี
ลักษณะเฉพาะตัว คาการสูญเสียไดอิเล็กทริกมีแนวโนมลดลงเมื่อปริมาณความเขมขนของ BT เพิ่มข้ึน 
พฤติกรรมนี้อาจจะเปนผลมาจากการเปล่ียนแปลงในโครงสรางขนาดจุลภาคภายหลังจากการเจือ  ยิ่งไป
กวานั้นการแยกวัฏภาคของ BT อาจจะเปนผลใหคาการสูญเสียทางไดอิเล็กทริกมีคาตํ่าลงเพราะวาคาการ
สูญเสีย โดยท่ัวไปของ BT มีคาตํ่ามากเม่ือเทียบกับของ SFN ผลลัพธเหลานี้สัมพันธกับการเปล่ียนแปลง
ในกระบวนการเคล่ือนท่ีของอิเล็กตรอนในสาร ซึ่งหลังจากการเติม BT แลวจะมีสวนทําใหการนําไฟฟาลด
ตํ่าลง 

 

(a)             (b )  
รูปท่ี 10.5 (a ) แสดง ε r เทียบกับความถ่ี และ(b ) ε r เทียบกับ BT (1 kHz) ท่ีอุณหภูมิหอง 
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงท่ีวัดไดในงานวิจัยนี้บางทีอาจจะสัมพันธกับการตอบสนองของเกรน ขอบ

เกรน และอิเล็กโทรด [36] เพื่อตรวจสอบความเปนไปไดนี้ คาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ีไดถูกแสดง
ในรูปท่ี 10.5 คาคงท่ีไดอิเล็กทริกของเซรามิกทุกตัวแสดงการข้ึนกับความถ่ีและมีคาลดลงเมื่อความถ่ี
เพิ่มข้ึน พฤติกรรมนี้คลายกับการคนพบของ Liu และคณะ [6] ในท่ีนี้คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีความถ่ี 1 kHz 
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สําหรับอุณหภูมิหองมีคาเพิ่มข้ึนจาก 10800 สําหรับตัวอยาง x = 0.00 ไปเปน 24300 สําหรับตัวอยาง x 
= 0.25 และลดลงเปน 9800 สําหรับตัวอยาง x = 0.50 นอกจากนั้น เซรามิกทุกตัวแสดงลําดับสวนของ
เสนโคงไดอิเล็กทริก ซึ่งตัวอยางท่ี x = 0.00 และ x = 0.50 แสดงเสนโคงไดอิเล็กทริกเปนสองสวน 
ในขณะท่ี x = 0.25 แสดงกราฟไดอิเล็กทริกปนสามสวน ขอมูลท่ีพบช้ีใหเห็นวาเซรามิกมีการนําไฟฟาแต
ละบริเวณท่ีแตกตางกันและพฤติกรรมไดอิเล็กทริกจากการนําไฟฟาเหลานั้นมีความสัมพันธกับการ
ตอบสนองทางไฟฟาของเกรน ขอบเกรนและอเิล็กโทรด [36] 

 
การวิเคราะหดวยเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทานเชิงซอน 

 
รูปท่ี 10.6 (a-c) กราฟ Z* ของเซรามิก (1-x)SFN-xBT ท่ีอุณหภูมิตางๆและ (d) กราฟ Z* เปรียบเทียบ

กันของเซรามิกแตละตัวท่ีอุณหภูมิ -40 oC 
 

เพื่อการวิเคราะหท่ีลึกซึ้งของพฤติกรรมไดอิเล็กทริก เทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทาน
เชิงซอนไดถูกนํามาใชท่ีอุณหภูมิตางๆ ไดแสดงไวในรูปท่ี 10.6 ซึ่งเทคนิคสเปคโทรสโกปความตานทาน
เชิงซอนนี้ถูกนํามาใชบอยครั้งในการวิเคราะหการตอบสนองของเกรนและขอบเกรนในเซรามิกตางๆ ซึ่งมี
ความสัมพันธกับกลไกการไพลาไรซแบบแมกเวลล-วากเนอร กลไกนี้บอยครั้งสัมพันธกับการนําไฟฟาท่ี
แตกตางกันของบริเวณตางๆ ซึ่งเปนผลมาจากความแตกตางของลําดับช้ันเฟรมิระหวางบริเวณตางๆ ท่ีมี
การนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน[37] ซึ่งมันไดมีการเสนอไวแลวในงานวิจัยกอนหนานี้วา พฤติกรรมไดอิเล็กทริก 
[37,38] ของเซรามิกมีความสัมพันธกับการตอบสนองทางไฟฟาของเกรน ขอบเกรน และอิเล็กโทรดซึ่ง
สามารถพิสูจนไดโดยใชวงจรสมมูลอยางงาย เชน การตอวงจรขนานของตัวตานทานกับ ตัวเก็บประจุ
จํานวน 3 คูแลวนํามาตอวงจรอนุกรมกันผลของการตอวงจรแบบนี้จะทําใหเกิดเสนโคงสามสวนในกราฟ
ของ Z* กราฟของ Z* สําหรับเซรามิกทุกตัวอยาง แสดงในรูปท่ี 10.6 สําหรับตัวอยาง x = 0.00 และ x = 
0.50 เสนกราฟ Z* แตละตัวอยางแสดงวงเสนโคงสองสวนท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูง อยางไรก็ตามพบวา
เพียงวงเสนโคงเดียวท่ีอุณหภูมิสูง (เชน 200 oC) ซึ่งอาจจะเปนผลมาจากขีดจํากัดของการวัดเสนโคงวง
ขนาดเล็ก ท่ีความถ่ีสูงสัมพันธกับการตอบสนองของเกรน และเสนโคงขนาดใหญท่ีความถ่ีตํ่าสัมพันธกับ
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การตอบสนองของขอบเกรน [39] ซึ่งสังเกตไดวาเสนผาศูนยกลางของเสนโคงท่ีความถ่ีสูงนอยกวาเสนโคง
ท่ีความถ่ีตํ่า บงบอกถึงความตานทานของเกรน (Rg) นอยกวาความตานทานของขอบเกรน (Rgb) ยิ่งไป
กวานั้นเสนผาศูนยกลางของวงท้ังคูลดลงเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึน ซึ่งหมายความวาความตานทานของเกรนกับ
ขอบเกรน ลดลงเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึนสําหรับตัวอยาง x = 0.25 สวนของเสนโคงท่ีพบท่ีความถ่ีตํ่าและ
ความถ่ีสูงยังคงมีอยู และยังพบเสนโคงเพิ่มท่ีความถ่ีตรงกลาง (ระบุดวยเครื่องหมาย * ภายในรูปท่ี 
10.6(b)) เสนโคงนี้ยังซอนทับกับเสนโคงท่ีความถ่ีตํ่า(ตัวอยางเชนท่ี 30 oC) สําหรับในกรณีนี้ ท่ีความถ่ีตํ่า
และความถ่ีสูงจะหมายถึงการตอบสนองของเกรนและอิเล็กโทรดตามลําดับ ขณะเดียวกันเสนโคงท่ีความถ่ี
กลางจะหมายถึงการตอบสนองของขอบเกรน 
 

 
รูปท่ี 10.7 กราฟ Z″ และ M″ เทียบกับความถ่ีของเซรามิก (1-x)SFN-xBT ท่ีอุณหภูมิตางๆ 

 
เพื่อท่ีจะอธิบายลักษณะพฤติกรรมการนําไฟฟาของแตละการตอบสนองทางไฟฟา สวนจินตภาพ

ของความตานทาน (Z″) และสวนจินตภาพของโมดูลัสทางไฟฟา (M″) จะถูกนํามาเขียนกราฟซึ่งแสดงใน
รูปท่ี 10.7 สําหรับตัวอยาง x = 0.00 และ x = 0.50 พีคท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูงสังเกตไดอยางชัดเจนท่ี
อุณหภูมิตํ่าและสูงตามลําดับ เปนท่ีนาสังเกตวาแตละพีคขยับไปท่ีความถ่ีสูงกวาเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึนเมื่อ
พิจารณาไปพรอมกับ ขอมูลจากกราฟ Z* (รูปท่ี 10.6(a, c)) พีคท่ีความถ่ีสูงและความถ่ีตํ่ามีความสัมพันธ
กับการตอบสนองของเกรน และขอบเกรนตามลําดับ สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.25 กราฟของ Z″ และ M″ 
แสดงพีคท่ีความถ่ีตํ่าและความ ถ่ีสูงอยางไรก็ตาม กราฟของ Z″ และ M″ แสดงพีคท่ีความถ่ีกลางอีกดวย 
ดังนั้นพีคท่ีความถ่ีสูง กลาง และตํ่า จึงหมายถึงการตอบสนองของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรด
ตามลําดับ ผลลัพธเหลานี้ยืนยันวาเซรามิกมีการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน 

พลังงานกระตุนของแตละการตอบสนองตอการนําไฟฟาของ เกรน ขอบเกรน และอิเล็กโทรด หา
ไดจากสมการดังนี[้40] 
     σ= R-1 (10.1) 
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และ σ= σoexp(-Ea/kBT) (10.2) 
 

ซึ่ง σ คือ คาการนําไฟฟา และ คา R หาไดจากกราฟ Z″ [41] การเขียนกราฟแสดงความสัมพันธ
ระหวาง ln(1/R) กับ 1/T จากสมการท่ี 10.2 โดยความชันสามารถคํานวณหาพลังงานกระตุนของแตละ
การนําได คาพลังงานกระตุนของกันนําไฟฟาแตละสวนถูกรวมไวดังแสดงในตารางท่ี 10.2 คาพลังงาน
กระตุนการนําไฟฟาของเกรนมีคาอยูในชวง 0.18-0.22 eV ซึ่งใกลเคียงกับคาท่ีถูกรายงานไวกอนหนานี้
[38,42] โดยพลังงานกระตุนนี้มีความสัมพันธกับกลไกของการกระโดดขามช้ันของ polaron[12] คา
พลังงานกระตุนของขอบเกรนมีคาอยูในชวง 0.64-0.70 eV ซึ่งใกลเคียงกับคาท่ีถูกรายงานไวแลวกอน
หนานี้[38,43] และคาพลังงานกระตุนของอิเล็กโทรดมีคาเปน 0.85 eV ซึ่งใกลเคียงกับคาพลังงานกระตุน
ของอิเล็กโทรดท่ีถูกรายงานไววามีคาอยูในชวง 0.80-0.10 eV [6,9,44] จากขอมูลท่ีไดมา พฤติกรรม 
ไดอิเล็กทริกของเซรามิกท่ีถูกศึกษาสามารถอธิบายโดยใชกลไกการโพลาไรซ แบบแมกเวลล-วากเนอร 
ดวยเหตุท่ีวาเซรามิกแสดงการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน สําหรับตัวอยาง x = 0.00 และ x = 0.50 นั้น 
พฤติกรรมการนําไฟฟาเกี่ยวของกับการตอบสนองของสองสวนคือ การตอบสนองของเกรน และขอบ
เกรน สําหรับตัวอยาง x = 0.25 พบวามีการตอบสนองอยูสามสวนท่ีมีอิทธิพลตอพฤติกรรมไดอิเล็กทริก
ประกอบดวย การตอบสนองของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรด โดยเฉพาะการตอบสนองของอิเล็กโทรด
มีอิทธิพลอยางมากตอพฤติกรรมไดอิเล็กทริกของเซรามิก  ดังนั้นจึงทําใหตัวอยาง x = 0.25 มีคาคงท่ี 
ไดอิเล็กทริกสูงมาก สําหรับตัวอยาง x = 0.50 แสดงการแยกวัฏภาคของ BT ซึ่งถูกตรวจพบในขอมูล 
XRD ซึ่งอาจจะเปนเหตุผลท่ีทําใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีคาลดลง มากไปกวานั้นสวนประกอบท่ีแตกตางกัน
อาจเกิดข้ึนในตัวอยาง x = 0.50 ซึ่งส่ิงนี้อาจมีผลตอพฤติกรรมไดอิเล็กทริกก็เปนได 
 
ตารางท่ี 10.2 พลังงานกระตุนของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรดของเซรามิก (1-x)SFN-xBT 

x Activation Energy (eV) 
Bulk grain Grain boundary Electrode 

0.00 0.22 0.70 - 
0.25 0.19 0.66 0.85 
0.50 0.18 0.64 - 

 
ความสามารถในการปรับเปลี่ยนทางไดอิเล็กทริก 
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(a)        (b) 

รูปท่ี 10.8 (a) ε r เทียบกับสนามไฟฟาของเซรามกิ (1-x)SFN-xBT ท่ีอุณหภูมิหอง และ(b) คา nr เทียบ

กับปริมาณ BT 
 

เพื่อศึกษาลักษณะเฉพาะความสามารถในการปรับเปล่ียนทางไดอิเล็กทริก คาคงท่ีไดอิเล็กทริกจะ
ถูกวัดภายใตการใหสนามไฟฟา รูปท่ี 10.8 แสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับสนามไฟฟาของเซรามิกท่ี
ความเขมขนของ BT ในปริมาณตางๆ โดยท่ัวไปแลวคาความสามารถในการปรับเปล่ียนนี้สามารถคํานวณ
ไดจากสมการ ดังนี ้[45] 

nr(%) = ((εr(0)-ε r(E))/ε r(0))*100      (10.3) 
 

ซึ่ง εr(0) คือคาคงท่ีไดอิเล็กทริกในกรณีไมมีสนามไฟฟา และ εr(E) คือคาคงท่ีไดอิเล็กทริกใน
กรณีท่ีให สนามไฟฟา ในงานวิจัยนี้ คาความสามารถในการปรับเปล่ียนทางไฟฟาถูกวัดภายใตสนามไฟฟา  
0-26 kV/cm ในรูปท่ี 10.8 แสดงคา nr ของเซรามิกท่ีอุณหภูมิหอง คา nr ของเซรามิกเพิ่มข้ึนจาก 
31.76% สําหรับตัวอยาง x = 0.00 ไปเปน 76.32% สําหรับตัวอยาง x = 0.25 และลดลงเปน 43.90% 
สําหรับตัวอยาง x = 0.50 ซึ่งเคยมีรายงานไววา การเปล่ียนแปลงในคาคงท่ีไดอิเล็กทริกอาจจะเปนเพราะ
แนวเบริเออรแบบชอตตกีรอยของ อิเล็กโทรด[46,47] ดังนั้นความสามารถในการปรับเปล่ียนท่ีสูงท่ีวัดได
ในตัวอยาง x = 0.25 อาจจะสัมพันธกับ อิทธิพลของรอยตอของอิเล็กโทรดกับเซรามิก และท่ีเซรามิกถูก
ศึกษานี้อาจจะนําไปใชในอุปกรณท่ีมีความ สามารถในการปรับเปล่ียนได 
 
10.4 สรุป 

ดวยกระบวนการสังเคราะหแบบเกลือหลอมเหลว ผงท่ีบริสุทธิ์ของ (1-x)SFN-xBT โดยท่ี x < 0.5 
ไดมาโดย ใชอุณหภูมิการแคลไซนท่ีตํ่า เซรามิก (1-x)SFN-xBT ถูกประดิษฐจากผงท่ีผานการแคลไซน
อุณหถูมิ 800 oC ขนาดเกรนเฉล่ียมีคาลดลงเมื่อปริมาณ BT สูงข้ึน การวัดทางไดอิเล็กทริกแสดงใหเห็นวา
ตัวอยางท่ี x = 0.25 มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงท่ีสุดเซรามิกยังแสดงการกระจายตัวของไดอิเล็กทริกตอ

ความถ่ีโดยเฉพาะอยางยิ่ง ตัวอยางท่ี x < 0.5 พฤติกรรมไดอิเล็กทริกของเซรามิกสามารถอธิบายไดโดย
ใชกลไกการโพลาไรซ แบบแมกเวลล-วากเนอร ยิ่งไปกวานั้นเซรามิก x = 0.25 แสดงคาความสามารถใน
การปรับเปล่ียนทางไฟฟา สัมพัทธสูงท่ีสุด 
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11. การสํารวจสมบัติไดอิเล็กทริกคาสูงมากของเซรามิก Sr(Fe1-xAlx)0.5Nb0.5O3 ท่ีเตรียมโดยวิธี

เกลือหลอมเหลว  
11.1 บทนํา 

เมื่อเร็วๆ นี้ วัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกไดถูกกลาวถึงมากท่ีสุดเพราะวามันมีศักยภาพท่ีจะนําไปใช
ในอุปกรณอิเล็กทรอนิกสขนาดเล็ก[1-4] สมบัติตางๆ ของวัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกไดถูกพิสูจน[5,6] หนึ่ง
ในวัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกคือ Sr(Fe0.5Nb0.5)O3 (SFN) SFN แสดงสมมาตรผลึกแบบออรโธรอมบิคดวย
กลุม Pbnm(62)  ท่ีอุณหภูมิหอง[6-9] คาคงท่ีไดอิเล็กทริกของวัสดุนี้มีคาต้ังแต 1000-100000 ตลอดชวง
ของอุณหภูมิท่ีกวางมาก[6-9] เซรามิก SFN  ยังแสดงการกระจายตัวตอความถ่ีเปนอยางดี ซึ่งสามารถ
อธิบายไดดวยการโพลาไรซแบบแมกเวลล–วากเนอร[6,8,9] SFN และไจแอนตไดอิเล็กทริกตัวอื่นๆ 
บอยครั้งถูกเตรียมดวยเทคนิคปฏิกิริยาสถานะของแข็ง อยางไรก็ตามเทคนิคนี้มีการใหอุณหภูมิสูงใน
กระบวนการผลิต ยกตัวอยางการเผาแคลไซนท่ีอุณหภูมิสูง[8,9] โดยท่ัวไปแลวกระบวนการท่ีใชอุณหภูมิ
สูงจะทําใหผงมีอนุภาคหยาบและจับตัวกันเปนกอน สงผลใหเซรามิกมีการแสดงสมบัติไมดี และเมื่อเร็วๆ 
นี้ไดมีรายงานวาการสังเคราะหดวยเทคนิคเกลือหลอมเหลวใชอุณหภูมิตํ่าในกระบวนการผลิต และทําให
เซรามิกมีสมบัติท่ีดี การสังเคราะหดวยเกลือหลอมเหลวยังเปนวิธีท่ีงายใชไดจริงสําหรับผลิตเซรามิกทาง
ไฟฟาตางๆ ขณะท่ีการสังเคราะหทางเคมีอื่นๆ เชนโซลเจล ไฮโดรเทอรมอล และอื่นๆ มีตนทุนในการผลิต
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สูง[10,11] ดังนั้นเทคนิคเกลือหลอมเหลวจึงเปนท่ีนาสนใจสําหรับนําไปสังเคราะหเซรามิกไจแอนต 
ไดอิเล็กทริก และเซรามิกทางไฟฟาตัวอื่นๆ ถึงแมวาเซรามิก SFN แสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงแตคาการ
สูญเสียไดอิเล็กทริกของมันยังสูงอยูเมื่อเปรียบเทียบกับวัสดุไจแอนตไดอิเล็กทริกตัวอื่นๆ[12,13] จึงทําให
มันไมเหมาะสมกับการนําไปใชใอุปกรณ อิเล็กทรอนิกส นอกจากนี้มีรายงานไววาการนําไฟฟาของ
สารประกอบท่ีมี Fe เปนสวนผสมมีความสัมพันธกับกลไกการเกิด polaron ซึ่งสัมพันธกับการมีอยูของ 
Fe2+/Fe3+ ในโครงสรางผลึกของสารประกอบเหลานั้น[1,2] เพื่อลดคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกของ 
เซรามิก SFN ประจุ นาจะมีการเจืออะตอมเด่ียว (เชน Al3+) จะท่ีจะถูกนําเขาไปใน B-site ของโครงสราง
เพอรรอฟสไกตของ SFN พบวาสมบัติตางๆของ SFN ท่ีถูกเจือดวย Al ยังไมมีการตรวจสอบ (ท่ีเราทราบ) 
ดังนั้นในงานวิจัยนี้ สมบัติของ SFN เจือดวย Al ไดถูกตรวจสอบ นอกจากนี้เพื่อเปนการลดอุณหภูมิใน
กระบวนการผลิต เซรามิกท่ีทําการศึกษานี้จะถูกสังเคราะหดวยเทคนิคเกลือหลอมเหลว 
 
11.2 ข้ันตอนการทดลอง 

Sr(Fe1-xAlx)0.5Nb0.5O3 (SFAN, x= 0.05, 0.10 และ 0.20) ถูกสังเคราะหผานกระบวนการเกลือ
หลอมเหลว โดยผงของสาร SrCO3, Fe2O3,Nb2O5 และ Al2O3 ถูกผสมเขาดวยกันโดยใชแอลกอฮอล
เปนตัวกลางและบดผสมโดยใชลูกบดเซอรโคเนียเปนตัวบดเปนเวลา 24 h จากนั้นเกลือ NaCl และ KCl  
ถูกผสมเขาดวยกันในอัตรา 1 ตอ 1 ของโมล หลังจากนั้นสารต้ังตนและเกลือถูกผสมเขาดวยกันในอัตรา 1 
ตอ 1 ของน้ําหนัก สารต้ังตนท่ีผานการผสมกับเกลือแลวจะถูกเผาแคลไซนดวยอุณหภูมิ 700-900 oC 
เปนเวลา 3 h  ผงท่ีผานการแคลไซนถูกนํามาลางเอาไอออนของเกลือออกดวยน้ํา DI จากนั้นทดสอบการ
คงเหลือของไอออนดวย AgNO3 ผงท่ีผานการตรวจสอบการคงเหลือของไอออนเสร็จแลวถูกนํามาผสมกับ 
PVA (3%) และอัดเม็ดข้ึนรูป จากนั้นนําเม็ดดังกลาวไปเผาผนึกท่ีอุณหภูมิต้ังแต 1300-1400 oC เปนเวลา 
3 h สําหรับการเกิดวัฏภาคของสารจะถูกตรวจสอบโดยใชเทคนิค 5 6การเล้ียวเบนรังสีเอกซ 5 6 (XRD) 
โครงสรางขนาดจุลภาคถูกตรวจ สอบโดยเทคนิค 5 6กลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราด 5 6(SEM) 
ลักษณะเฉพาะทางไดอิเล็กทริกถูกวัดโดยใชเครื่อง LCR 
 
  



64 

 

11.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

 
 

 
รูปท่ี 11.1  (a) รูปแบบ XRD ผงของ SFAN (b) การกระจายตัวของขนาดอนุภาค (c) ขนาดอนุภาคและ

ชวงของขนาดอนุภาคเทียบกับ x 
 
รูปท่ี 11.1(a) แสดงรูปแบบ XRD (ท่ีอุณหภูมิหอง) ของผงท่ีถูกแคลไซนโดยใชอุณหภูมิ 800 oC 

ผลการ XRD ช้ีใหเห็นวาทุกตัวอยางแสดงโครงสรางเพอรรอฟสไกตบริสุทธิ์ ยกเวนตัวอยางท่ี x > 0.10 

พบพีคแปลกปลอมท่ีมุม 2θ∼22.521o และ 28.511 ซึ่งถูกระบุวาเปนพีคของ AlFeO3 (ตรงกับไฟล ICSD 

หมายเลข 00-018-0633 ) นอกจากนี้แลว พีคแปลกปลอมท่ีมุม 2θ∼25.57 ถูกระบุวาเปนพีคของ Al2O3 
(ตรงกับไฟล ICSD หมายเลข 00-061-1296) การเกิดข้ึนของวัฏภาคแปลกปลอมนี้ในตัวอยางท่ี x = 0.20 
แสดงใหเห็นวาความสามารถในการละลายของ Al เขาไปใน SFN ทําไดนอยมาก นอกจากนี้การใชวิธี
ปฏิกิริยาสถานะของแข็งนั้นใชอุณหภูมิสูงกวาจะทําให SFN มีโครงสรางเพอรรอฟสไกตท่ีบริสุทธิ์ 
(1200 oC)[8,9] ดังนั้นการสังเคราะหแบบเกลือหลอมเหลวชวยลดอุณหภูมิแคลไซนอยางนอย 400 oC 
สําหรับการกระจายตัวของอนุภาคของผงยังถูกตรวจสอบดวยเทคนิควัดทางการกระเจิงของแสงเลเซอร 
รูปท่ี 11.1(b) ซึ่งแสดงการกระจายตัวของอนุภาคของผงท่ีผานการแคลไซน มันเห็นไดอยางชัดเจนวาการ
กระจายตัวของอนุภาคแสดงการกระจายตัวแบบอิสระ ซึ่งสังเกตุไดจากการท่ีมันไมจับตัวกันเปนกอน 
นอกจากนี้แลว การเจือดวย Al ยังชวยทําใหขนาดอนุภาคลดลง จากการสังเกตุขนาดของอนุภาคแสดงใน
รูปท่ี 11.1(c) พบวาขนาดของอนุภาคเฉล่ียและชวงของขนาดอนุภาคลดลงจาก 582 nm และ 342-916 
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nm สําหรับตัวอยาง x = 0.05 ไปเปน 343 nm และ 255–531nm สําหรับตัวอยาง x = 0.20 
ตามลําดับ ผลลัพธช้ีใหเห็นวาเทคนิคเกลือหลอมเหลวสามารถผลิตผงไดระดับหนวยยอยของไมโครเมตร 
 

 

(a)             (b) 
รูปท่ี 11.2 (a) รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของเซรามิก SFAN และ(b)ปริมาตรหนวยเซลลเทียบกับ x 

 

รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของเซรามิกท่ีอณุหภูมิหองแสดงในรูปท่ี 11.2 ตัวอยางท่ี x < 

0.20 แสดงวัฏภาคเพอรรอฟสไกตท่ีบริสุทธิ์ พีคแปลมปลอมท่ีมุม 2θ∼25.571 (Al2O3) ท่ีถูกพบใน
ข้ันตอนการแคลไซนไดหายไปหลังจากการเผาผนึก ซึ่งเปนตัวบงบอกวา อุณหภูมิการเผาผนึกมีผลตอการ
เกิด 
วัฏภาคของเซรามิกในระบบนี้ ซึ่งสอดคลองกับอัตราการแพรท่ีสูงข้ึนเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึน อุณหภูมิการเผา
ผนึกสูงสุดในงานวิจัยนี้เทากับ 1350 oC ซึ่งหมายความวาการใชผงแคลไซนท่ีผานการสังเคราะหดวย
เทคนิคเกลือหลอมเหลว ทําใหใชอุณหภูมิในการเผาผนึกลดลงดวย ซึ่งสําหรับ SFN นั้นโดยท่ัวไปจะใช
อุณหภูมิเผาผนึกสําหรับ SFN มีคา1450 oC [8,9] สําหรับขนาดของแลตทิซและปริมาตรหนวยเซลลซึ่ง
คํานวณจากขอมูลการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ โดยใชโครงสรางออรโธรอมบิกเปนฐานพบวา หลังจากการ
เจือดวย Al ปริมาตรหนวยเซลลลดลงเล็กนอยจาก 250.65Å3 สําหรับตัวอยาง x = 0.05 ไปเปน 249.24 
Å3 สําหรับตัวอยาง x = 0.20 ซึ่งมันเปนไปไดวาบางไอออนของ Al3+ สามารถเขาไปแทนท่ี Fe3+ ใน
แลตทิซ[14] อยางไรกต็ามการลดลงของปริมาตรหนวยเซลลเปนการยืนยันวาความสามารถในการละลาย 
Al ใน SFN นั้นทําไดนอยมาก 
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รูปท่ี 11.3 (a,b) ภาพถาย SEM  ของเซรามิก SFAN x = 0.05 และ x = 0.20 ตามลําดับและ (c) ความ
หนาแนนและขนาดเกรนเฉล่ียเทียบกับ x 

 
รูปท่ี 11.3(a,b) แสดงภาพจากกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราดของผิวหนาของเซรามิก 

พบวาเซรามิกแสดงการแนนตัวเปนอยางดี ยิ่งไปกวานั้นความหนาแนนของเซรามิกเพิ่มข้ึนเมื่อปริมาณ
ของ Al สูงข้ึน รูปท่ี 11.3(c) ยังแสดงขนาดเกรนเฉล่ียของเซรามิกเทียบกับปริมาณความเขมขนของ Al 
การตรวจสอบโครงสรางขนาดจุลภาคแสดงใหเห็นวาการเจือ Al ทําใหขนาดของเกรนลดลง คาเฉล่ียของ
ขนาดเกรนถูกคํานวณดวยวิธีจุดตัดเชิงเสน พบวาลดลงจาก 7.9 μm สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.05 ไปเปน 
3.3 μm สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.20 การลดลงของขนาดเกรนอาจจะเปนผลมาจากการเจือ ซึ่งการ
เกิดข้ึนของวัฏภาคแปลกปลอมมีผลมาจากการปริมาณการเจือ Al สูงข้ึน มันจะยับยั้งการเติบโตของเกรน 
ส่ิงนี้อาจจะสัมพันธกับขีดจํากัดของความสามารถในการละลายของ Al ใน SFN  
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รูปท่ี 11.4 คา εr และ tanδ เทียบกับอุณหภูมิของเซรามิก SFAN 

 
กราฟของ εr เทียบกับอุณหภูมิของแตละความเขมขนของ Al และท่ีความถ่ีตางๆ แสดงในรูปท่ี 

11.4 คาของ εr มีแนวโนมเพิ่มข้ึนตามการเพิ่มข้ึนของอุณหภูมิในทุกตัวอยาง พฤติกรรมนี้คลายคลึงกับ
งานวิจัยท่ีเคยรายงานไวกอนหนานี้แลวสําหรับ SFN และ BFN[8,15] ยิ่งไปกวานั้นตัวอยางท่ี x = 0.05 
แสดงคา εr สูงท่ีสุดโดย εr>82,000 สําหรับอุณหภูมิ >100 oC และ εr>199,000 สําหรับอุณหภูมิ 
>200 oC (1kHz) คา εr เหลานี้สูงกวาเมื่อเทียบกับ SFN (εr>6000 สําหรับอุณหภูมิ >100 oC และ εr > 
40000 สําหรับอุณหภูมิ >200 oC (1kHz)) และยังสูงกวาไจแอนตไดอิเล็กทริกตัวอื่นๆ อีกดวย[8,9] 
สําหรับท่ีความถ่ีสูงทุกตัวอยางแสดงการเสถียรตออุณหถูมิเพิ่มสูงข้ึน ในงานวิจัยนี้ การเจือ Al พบวาชวย
ใหสมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก SFN ดีข้ึน โดยคา εr ของเซรามิกทุกตัวมีแนวโนมลดลงเมื่อปริมาณของ 
Al เพิ่มข้ึน อยางไรก็ตาม คา εr สําหรับในกรณีท่ีมีการเจือ Al ปริมาณสูงนั้น เชนท่ีตัวอยางท่ี x = 0.20 
ยังถือวามีสมบัติเปนไจแอนตไดอิเล็กทริก (εr>54,000 สําหรับอุณหภูมิ >100 oC) ซึ่งการเกิดข้ึนของวัฏ
ภาคแปลกปลอม (AlFeO3) อาจจะมีผลตอการลดลงของคา εr ของเซรามิก เนื่องจากมันมีคาคงท่ีไดอิ
เล็กทริกตํ่า (εr ∼ 1,000 สําหรับอุณหภูมิ ∼150 oC)[16] รูปท่ี 11.4 ยังเสดงคา tanδ เทียบกับอุณหภูมิท่ี
ความเขมขนของ Al ตางๆ คา tanδ มีแนวโนมลดลงเมื่อปริมาณ Al เพิ่มข้ึน การเกิดวัฏภาคแปลกปลอม
ในเซรามิกอาจจะเปนเหตุผลท่ีทําใหคา tanδ ตํ่า สอดคลองกับความจริงท่ีวา AlFeO3 มีคา tanδ ตํ่า

เชนเดียวกัน (tanδ∼0.2)[16,17] การลดลงของ Fe2+ และ Fe3+ หลังจากการเจือ อาจจะเปนอีกเหตุผล
หนึ่งท่ีทําใหคา tanδ ลดลง อยางไรก็ตามมันอาจจะมีผลไมมากดวยเหตุท่ีวาความสามารถในการละลาย
ของ Al ใน SFN มีขีดจํากัด เปนท่ีสังเกตุไดวากราฟไดอิเล็กทริกแสดงการกระจายตอความถ่ีคลายคลึงกับ
กราฟของ tanδ โดยเฉพาะอยางยิ่งท่ีตัวอยาง x = 0.05 เพื่อท่ีจะศึกษาพฤติกรรมนี้อยางละเอียด คา εr 
เทียบกับความถ่ีท่ีอุณหภูมิหองไดถูกศึกษาซึ่งเห็นไดในรูปท่ี 11.4 พบวาคา εr ลดลงเมื่อความถ่ีเพิ่มข้ึน ยิ่ง
ไปกวานั้น คา εr ยังแสดงชนิดลําดับข้ัน ซึ่งอาจจะเปนผลมาจากอิทธิพลของเกรน ขอบเกรน และ
อิเล็กโทรดของเซรามิกท่ีศึกษา ซึ่งอธิบายไวในงานวิจัยกอนหนานี้ เพราะเซรามิกท่ีศึกษานั้นมีการนําไฟฟา
ท่ีแตกตางกัน[2] ในการท่ีจะทําการวิเคราะหท่ีลึกซึ้งยิ่งข้ึนของพฤติกรรมไดอิเล็กทริกนี้ เทคนิคการ
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วิเคราะหสเปกตรัมของความตานทานเชิงซอนไดถูกนํามาใช เทคนคิการวิเคราะหสเปกตรัมของความตาน
ทางเชิงซอนบอยครั้งท่ีถูกใชในการวิเคราะหการตอบสนองของเกรน และขอบเกรนในเซรามิกไจแอนต 
ไดอิเล็กทริก โดยท่ัวไปแลวพฤติกรรมไดอิเล็กทริกของเซรามิกไจแอนตไดอิเล็กทริกมีความสัมพันธกับการ
ตอบสนองทางไฟฟาของเกรน ขอบเกรน และอิเล็กโทรด ซึ่งสามารถพิสูจนไดโดยใชวงจรสมมูลอยางงาย 
เชน การตอวงจรขนานของตัวตานทานกับตัวเก็บประจุจํานวน 3 คูแลวนํามาตอวงจรอนุกรมกัน ผลของ
การตอวงจรแบบนี้จะทําใหเกิดเสนโคงสามสวนในกราฟของ Z*[18,19] 

กราฟของ Z* สําหรับเซรามิกทุกตัวแสดงในรูปท่ี 11.5 สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.05 และ x = 
0.10 เสนเสนโคงท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูงของแตละตัวอยางสังเกตุไดชัดเจนท่ีอุณหภูมิตํ่า (เชน -40 oC)  
อยางไรก็ตามพบวาแตละตัวอยางมีอีกเสนโคงหนึ่งท่ีความถ่ีตรงกลางซึ่งซอนทับกับเสนโคงท่ีความถ่ีตํ่า 
(แสดงโดย * ในรูปท่ี 11.5) อยางไรก็ตามมีเพียงเสนโคงเดียวท่ีอุณหภูมิสูง (เชนท่ี 200 oC) ซึ่งอาจจะเปน
เพราะวาขอจํากัดของเครื่องมือวัด เสนโคงวงเล็กท่ีความถ่ีสูงสัมพันธกับการตอบสนองของเกรน ท่ีความถ่ี
กลางและความถ่ีตํ่าซึ่งสัมพันธกับการตอบสนองของขอบเกรนและอิเล็กโทรดตามลําดับ[20] สําหรับ
ตัวอยางท่ี x = 0.20 เสนโคงท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูงเทานั้นท่ีถูกตรวจพบ เสนโคงท่ีความถ่ีกลางไมถูก
ตรวจพบ ดังนั้นเสนโคงท่ีความถ่ีสูงของตัวอยาง x = 0.20 จึงหมายถึงการตอบสนองของเกรนแตเสนโคง
ท่ีความถ่ีตํ่ายังไมสามารถระบุได (โดยการใชกราฟของ Z*)  
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(a)   (b) 

 
(c) 

รูปท่ี 11.5 กราฟ Z* ของเซรามิก SFAN ท่ีอุณหภูมิตางๆโดย(a)x=0.5,(b)x=0.1และ (c ) x=0.2 
 

ในการอธิบายพฤติกรรมของแตละการตอบสนองทางไฟฟาท่ีลึกซึง้ยิ่งข้ึน สวนจินตภาพของความ
ตานทาน (Z″) และสวนจินตภาพของโมดูลัสทางไฟฟา (M″) จะถูกนํามาเขียนกราฟซึ่งแสดงในรูปท่ี 11.6 
พีคท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูงสังเกตไดอยางชัดเจนท่ีอุณหภูมิตํ่าและสูงในทุกตัวอยาง เปนท่ีสังเกตวา
กราฟ Z″ และ M″ แสดงพีคท่ีความถ่ีตรงกลางของบางตัวอยาง และหากพิจารณาไปพรอมกับกราฟ Z* 
เสนโคงท่ีความถ่ีสูง กลางและตํ่านาจะหมายถึงการตอบสนองของเกรน ขอบเกรน และอิเล็กโทรด
ตามลําดับ ในงานวิจัยนี้จึงเช่ือไดวาการตอบสนองของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรดเกิดข้ึนในเซรามิกท่ี
ศึกษา โดยการใชกราฟ Z″ และ M″ ซึ่งมันไมงายเลยท่ีจะตรวจสอบการตอบสนองท้ังสามสวนในแตละ
เงื่อนไขของการวัด 
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รูปท่ี 11.6 กราฟ Z″ และ M″ เทียบกับความถ่ีของเซรามิก SFAN ท่ีอุณหภูมิตางๆ 

 
พลังงานกระตุนของแตละเงื่อนไข เชน การตอบสนองของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรดไดถูก

คํานวณจากสมการ σ= R-1 และ σ= σoexp(-Ea/kBT)[21]  โดย σ คือ คาการนําไฟฟา และ คา R หาได
จากกราฟ Z″ (R=Z/2)[22] โดยการเขียนกราฟแสดงความสัมพันธระหวาง ln(1/R) กับ 1/T จะไดความ
ชันสามารถคํานวณหาพลังงานกระตุนของแตละการนําได คาพลังงานกระตุนของการนําไฟฟาแตละสวน
ถูกรวมไวดังแสดงในตารางท่ี 11.1 อยางไรก็ตามคาพลังงานกระตุนท่ีความถ่ียานกลางไมสามารถวัดได
ดวยเหตุท่ีวาพีคท่ีความถ่ียานกลางมีลักษณะแบนราบมากไป การคํานวณพลังงานกระตุนสําหรับพีคท่ี
ความถ่ีสูงมีคาอยูในชวง 0.17-0.19 eV ซึ่งใกลเคียงกับคาท่ีถูกรายงานไวกอนหนานี้ สําหรับพลังงาน
กระตุนของการตอบสนองของเกรน[19,23] โดยพลังงานกระตุนนี้มีความสัมพันธกับการเกิด polaron [2] 
ดังนั้นพีคท่ีความถ่ีสูงของกราฟ Z″ และ M″ จึงมีความสัมพันธกับการตอบสนองของเกรน การคํานวณ
พลังงานกระตุนของพีคท่ีความถ่ีตํ่าไดคาอยูในชวง 0.80-1.02 eV ซึ่งใกลเคียงกับคาท่ีถูกรายงานไวแลว
กอนหนานี้สําหรับคาพลังงานกระตุนของอิเล็กโทรด[1,8,9] ซึ่งพีคท่ีความตํ่าสูงของกราฟ Z″ และ M″ จึง
มีความสัมพันธกับการตอบสนองของอิเล็กโทรด 

จากขอมูลท้ังหมด พฤติกรรมไดอิเล็กทริกของเซรามิกสามารถอธิบายไดโดยกลไกการโพลาไรซ
แบบแมกเวลล-วากเนอร ดวยเหตุท่ีวาเซรามิกมีการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน กลไกนี้บอยครั้งเกิดจากการนํา
ไฟฟาท่ีแตกตางกันของบริเวณตางๆ ในเซรามิก ซึ่งเปนผลมาจากความแตกตางของลําดับช้ันเฟรมิระหวาง
ของบริเวณตางๆ ท่ีมีการนําท่ีแตกตางกัน[18] สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.05 และ x = 0.10 พฤติกรรม 
ไดอิเล็กทริก (ไจแอนตไดอิเล็กทริก) สามารถอธิบายใหสัมพันธกับการตอบสนองของเกรน ขอบเกรนและ
อิเล็กโทรด ในกรณีของตัวอยาง x = 0.20 เซรามิกยังแสดงการตอบสนองท้ังสามสวนแตการตอบสนอง
ของขอบเกรนแสดงออกนอยมาก ซึ่งอาจจะเปนผลของวัฏภาคแปลกปลอมซึ่งสงผลใหเซรามิกมี
สวนประกอบท่ีไมกลมกลืนกัน 
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ตารางท่ี 11.1  พลังงานกระตุนของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรดของเซรามิก SFAN 

x Activation Energy (eV) 
Bulk grain Grain boundary Electrode 

0.05 0.18 - 0.85 
0.10 0.18 - 0.80 
0.20 0.18 - 1.02 

 
11.4 สรุป 

สมบัติของเซรามิก Sr(Fe1-xAlx)0.5Nb0.5O3ซึ่งสังเคราะหดวยเทคนิคเกลือหลอมเหลวไดถูก
วิเคราะห โดยการใชเทคนิคนี้ชวยลดอุณหภูมิในการแคลไซนใหตํ่ากวาเมื่อเปรียบเทียบกับอุณหภูม ิ
แคลไซนท่ีใชในเทคนิคปฏิกิริยาสถานะของแข็ง โดยจะไดผงระดับนาโนเมตรจากการสังเคราะหดวย
เทคนิคนี้ อยางไรก็ตาม วัฏภาคเพอรรอฟสไกตบริสุทธิ์ไดมาสําหรับตัวอยางท่ี x < 0.20 เทานั้น โดย 
เซรามิกทุกตัวแสดงไจแอนตไดอิเล็กทริกและแสดงการกระจายตัวตอความถ่ีเปนอยางดีโดยเฉพาะอยางยิ่ง
ตัวอยางท่ี x = 0.05 นอกจากนี้ การวิเคราะหความตานทานไฟฟากระแสสลับของเซรามิกแสดงใหเห็นวา
เซรามิกมีการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน ซึ่งสัมพันธกับการตอบสนองของเกรน ขอบเกรนและอิเล็กโทรด 
อยางไรก็ตาม สําหรับตัวอยาง x = 0.20 มีการตอบสนองของขอบเกรนตํ่าท่ีตํ่ากวาตัวอยางอื่นๆ 
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(โปรดดูรายละเอียดในเอกสารแนบหมายเลข 11) 
 
12. สมบัติทางไฟฟาของวัสดุผสมเซรามิกแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตและมัลไลท  
12.1 บทนํา 

มัลไลท (3Al2O3⋅2SiO2) เปนสารท่ีไดรับความนิยมท้ังทางเซรามิกอุตสาหกรรมและเซรามิกข้ัน
สูงเนื่องจากมีการขยายตัวท่ีตํ่า[1-3]  นําความรอนสูง [1] คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีตํ่า (εr  ∼6–7 at 1 kHz)  
มีความตานทานตอการเปล่ียนแปลงอุณหภูมิสูง [1] ความตานทานตอการคืบสูง [1-4] เสถียรท่ีอุณหูมิสูง
และทนทานตอสารเคมี [1,2,5] มัลไลทมีโครงสรางทางจุลภาคเปนแบบออโทรอมบิกซึ่งมีขนาดของ 
แลตทิช a=7.549Å, b=7.680 Å และ c=2.884 Å (ICDD file 01-074-2419) สามารถเตรียมมัลไลทได
จากวิธีการทางเคมี เชน โซล-เจล และการตกตะกอนรวม [6,7] นอกจากนั้นแลวยังสามารถสังเคราะหได
จาก แรเกาลิไนท [2] การทําปฏิกิริยาของแรเกาลิไนทกับอะลูมินา [3]  บอกซไซด [1]  จากการควนควาท่ี
ผานมาพบวาเมื่อไมนานมานี้มีการนํามัลไลทมาประยุกตใชเปนฉนวนทางไฟฟา ผนังเตาเผา เตาไฟฟา
เหนี่ยวนําความถ่ีตํ่า [3,7]  
 แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต  (Ba(ZrxTi1-x)O3; BZTs) เปนท่ีรูจักกันดีในวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกไร
ตะกั่ว  สารประกอบนี้เกิดจากการแทนท่ีของไอออน  Zr  ในตําแหนงของ Ti ( B- site) ในสารประกอบ
แบเรียมไททาเนต แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตไดรับความสนใจท่ีสุดในชวงหลายปท่ีผานมา เนื่องจากมี
คาคงท่ีไดอิเล็กทริก สมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีสูง และการสูญเสียไดเล็กทริกท่ีตํ่า แบเรียมเซอรโคเนต 
ไททาเนตสามารถนํามาประยุกตใชเปน อุปกรณอิเล็กทรอนิกสสําหรับไมโครเวฟ หนวยความจํา 
(memory) ตัวเก็บประจุ แอคทูเอเตอร โดยสมบัติของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตจะข้ึนอยูกับปริมาณ
ของ Zr ท่ีแทนท่ีในสารประกอบแบเรียมไททาเนต (BaTiO3) เชน Ba(Zr0.03Ti0.97)O3  มีคาคงท่ีไดอิเล็ก-
ทริกท่ีสูง (εr, max ∼ 12,000  at 105 °C)  และมีสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดี [11,12] และ Ba(Zr0.35Ti 

0.65)O3  แสดงคา tunabilty ท่ีสูง (93% at 455 °C) 
ซึ่งเมื่อไมนานมานี้มีการรายงานถึงผลสมบัติทางไฟฟาของวัสดุผสมของดินบางประเภทกับ

สารประกอบเฟรโรอิเล็กทริก เชน kaolinite–BaTiO3 [13,14]  kaolinite–SrTiO3 [15] พบวาคาคงท่ี 
ไดอิเล็กทริกของวัสดุผสมถูกปรับปรุงจากการเติมวัสดุประเภทไพอิโซอิเล็กทริก ทําใหมีสมบัติท่ีดีข้ึนตาม
ไปดวย ถึงอยางไรก็ตามการรายงานสมบัติทางเฟรโรอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกท่ีมีการรายงานมากอน
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หนานี้ยังมีขอมูลไมเพียงพอ (ไมมีการรายงาน) ดังนั้นในงานวิจัยนี้จึงนําเสนอการประดิษฐ และศึกษา
สมบัติของวัสดุผสมแบบ 0-3 ระหวางมัลไลทและแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตและทําการศึกษาสมบัติ
เฟรโรอิเล็กทริก ไดอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริก ซึ่งในงานวิจัยนี้ทําการสังเคราะหมัลไลทจากแร 
เกาลิไนทท่ีอุณหภูมิสูงและ สารประกอบแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตท่ีใชมีสูตรดังนี้ Ba(Zr0.35Ti0.65)O3   

 
12.2 ข้ันตอนวิธีการทดลอง 

มัลไลทท่ีผานกระบวนการสังเคราะหจากแรเกาลินไนทจากระนอง ประเทศไทย ท่ีอุณหภูมิ 1300 
°C เปนเวลานาน 2 h ซึ่งเมื่อทําการวิเคราะหสวนปริมาณธาตุพบวามีปริมาณดังแสดงในตารางท่ี 12.1 ผง
แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตสังเคราะหดวยกระบวนการมิกซออกไซดวิธีแบบด้ังเดิม โดยมีอัตราสวนตาม
สูตรโมเลกุล Ba(Zr0.35Ti 0.65)O3   ซึ่งประกอบดวยสารต้ังตน คือ BaCO3, TiO2 และ ZrO2  ทําการผสม

ดวยกันหลังจากนั้นแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 1300 °C นาน 2 h สําหรับวัสดุผสม ทําการเติมแบเรียม 
เซอรโคเนตไททาเนตในอัตราสวนรอยละ 20-80 โดยปรมิาตร และบดผสมแบบหมุนวนนาน 24 h ข้ึนรูป
ช้ินงานดวยการกดอัดแบบแกนเดียว และเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1200-1500 °C นาน 2 h  ความหนาแนน
ของช้ินงานตัวอยางทําการทดสอบดวยวิธีการของอะคลีมิดิส  ลักษณะวัฏภาคศึกษาโดยเทคนิคการ
เล้ียวเบนของรังสีเอกซ  ลักษณะโครงสรางทางจุลภาคทําการศึกษาดวยกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบ
สองกราด  สําหรับคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเตรียมช้ินงานโดยทําข้ัวเงินท้ัง 2 ดานของช้ินงานและใหความรอน
ท่ีอุณหภูมิ 500 °C  นาน 15 min คาไดอิเล็กทริกท่ีอุณหภูมิหองทําการทดสอบโดยใชเครื่องมือ LCR 
meter (Model E4980A, Agilent Technologies) สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกทําการทดสอบโดยใชเครื่อง 
Sawyer Tower circuit สัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก (d33) การทดสอบโดยใชเครื่อง piezometer 
หลังจากทําการโพลช้ินงานท่ี ความตางศักย 2 kV/mm นาน 30 min 
 
12.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 
ตารางท่ี 12.1 ผลการวิเคราะหสวนปริมาณธาตุในมัลไลท 

 
 

ในการทดลองนี้ ช้ินงานวัสดุผสมท่ีผานการเผาผนึกท่ีอุณหภูมิตางๆ ไดแสดงในรูปท่ี 12.1 
อุณหภูมิการเผาสูงสุดตามอัตราสวนของแบเรียมเซอรโคเนต พบวาปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททา
เนตมีอิทธิพลตออุณหภูมิการเผาและความหนาแนนของช้ินงาน ซึ่งแสดงใหเห็นวาแบเรียมเซอรโคเนตไท
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ทาเนตมีผลตออุณภูมิการเผาผนึกของวัสดุผสมนี้ [14]  การทดสอบความหนาแนนท่ีอัตราสวนตางๆ ของ
แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตแสดงดัง รูปท่ี 12.1  พบวาความหนาแนนมีคาเพิ่มข้ึนอยางตอเนื่อง เมื่อมี
การเพิ่มปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต เนื่องจาก แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตมีความ
หนาแนนท่ีสูง (6.02 g/cm3) มากกวาทัลไลท (2.52 g/cm3) โดยท่ัวไปแลว ความหนาแนนของวัสดุผสม
สามารถคํานวณไดจาก สมการท่ี 12.1  

 𝜌𝜌 = ∑ 𝜌𝜌𝑖𝑖
𝑉𝑉𝑖𝑖
𝑉𝑉𝑖𝑖                      (12.1) 

เมื่อ Vi คือ รอยละโดยปริมาตรของแปเรียมเซอรโคเนตไททาเนตในแตละเงื่อนไข ซึ่งในงานวิจัยนี้คํานวณ
ความหนาแนน ดังสมการท่ี 12.2 

  𝜌𝜌𝑐𝑐 = 𝜌𝜌𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀(1 − 𝑉𝑉𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵) + 𝜌𝜌𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝑉𝑉𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵  (12.2) 
 
เมื่อ ρc  คือ ควาหนาแนนของวัสดุผสม ρmullite    ความหนาแนนของมัลไลท   ρBZT    ความหนาแนนของ
แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต  VBZT รอยละโดยปริมาตรของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต พบวาแนวโนม
ของความความหนาแนนจากการคํานวณ มีแนวโนมแบบเดียวกับความหนาแนนจากการทดลอง (รูปท่ี 
12.1)  

 
รูปท่ี 12.1  ความสัมพันธระหวางความหนาแนนกับปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตของวัสดุ

ผสมระหวางมัลไลทและแบเรียมเซอรโคเนตทาเนต  สวนเสริมภายในรูป ความสัมพันธ
ระหวางอุณหภูมิการเผาผนึกท่ีสูงท่ีสุดกับปริมาณแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต 

 
รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซจากการทดลองแสดงในรูปท่ี 12.2 พบวารูปแบบการเล้ียวเบน

ของมัลไลทประกอบไปดวยหลายวัฏภาคดวยกันซึ่งประกอบดวยกลุมของสารประกอบ SiO2 ( 5 6คริสโต
แบไลต 5 6, 5 6ควอทซ 5 6, coesite, ซิลิกอนออกไซด)  และสารประกอบอะลูมินา (คอรันดัม) ในทางกลับกัน
แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต แสดงแตวัฏภาคของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตเพียงอยางเดียว ถึงแมวา
ท้ังมัลไลทและแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตจะแสดงในเซรามิกวัสดุผสมแลวยังแสดงวัฏภาคอื่นๆ ดวย 
เชน แบเรียม56เฟลดสปาร รูไทด คริสโตแบไลต ควอตซ 5 6coesite ซิลิกอนออกไซด คอรันดัม และไมกา จะ
พบวาแบเรียม56เฟลดสปารจะเปนวัฏภาคหลักของช้ินงานท่ีมีการเติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตรอยละ 
20 และ 40 โดยปริมาตร ซึ่งคลายคลึงกับงานวิจัยท่ีผานมา [13,14] ท่ีทําการทดลองระหวางมัลไลทและ
แบเรียมไททาเนต การเกิดวัฏภาคของ 5 6แบเรียม 5 6เฟลดสปารอาจเนื่องมาจากการเกิดการทําปฏิกิริยา
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ของมัลไลทและแบเรียมไททาเนตท่ีอุณหภูมิสูง [13,14]  ซึ่งในงานวิจัยนี้อาจเปนไปไดวาจะเกิดการทํา
ปฏิกิริยากันระหวางมัลไลทและแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตในระหวางกระบวนการเผาผนึก อยางไรก็
ตามปริมาณของ 5 6แบเรียม 5 6เฟลดสปารและวัฏภาคอื่นๆ จะลดลง เมื่อมีการเพิ่มปริมาณของแบเรียม 
เซอรโคเนตไททาเนต และจะปรากฏวัฏภาคท่ีเดนชัดของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต เมื่อมีปริมาณ
มากกวารอยละ 60 โดยปริมาตร ความเขมของวัฏภาค 5 6แบเรียม 5 6เฟลดสปาร และแบเรียมเซอรโคเนต 
ไททาเนต ท่ีตําแหนง 26 และ 31 องศาตามลําดับ ท่ีอัตราสวนตางๆ แสดงในรูปท่ี 12.2(b) เนื่องจากวัสดุ
ผสมในงานวิจัยนี้ประกอบดวยหลายๆ วัฏภาค ดังนั้นสมการท่ี 12.2 จึงไมไดสะทอนใหเห็นถึงลักษณะท่ี
แทจริงของวัสดุผสมนี้ อยางไรก็ตามการสอดคลองกันตามแนวโนมระหวางการคํานวนและท่ีวัดไดจากการ
ทดลองดังนําเสนอในสวนกอนหนานี้ อาจเนื่องจากยังคงมีวัฏภาคของมัลไลทและแบเรียมเซอรโคเนต 
ไททาเนตยังอยูในระหวางการกอตัว  

   
 

56รูปท่ี 12.2 (a) รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของวัสดุผสมมัลไลทกับแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต  
(b) ความเขมของพีคเอกซเรยของ56แบเรียม56เฟลดสปาร และแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต 

 
5 6ภาพถายโครงสรางทางจุลภาคและการวิเคราะหธาตุเชิงปริมาณแสดงตามรูปท่ี 12.3 สําหรับ

ช้ินงานมัลไลทเซรามิก เมื่อวิเคราะหปริมาณธาตุพบวาประกอบดวยธาตุหลักคือ Si Al และ O ซึ่งเปนธาตุ
ท่ีมีอยูในมัลไลท สําหรับช้ินงานท่ีประกอบดวยรอยละ 40 โดยปริมาตรของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต 
พบวาประกอบดวยธาตุ 2 กลุมหลัก อาทิเชน Ba Si  Al และ O ซึ่งเปนธาตุท่ีมีอยูใน 5 6แบเรียม 5 6เฟลดสปาร 
และอีกกลุมหนึ่ง คือ Ti และ O ซึ่งเปนธาตุท่ีมีอยูในคอรันดัม (TiO2) สําหรับช้ินงานท่ีประกอบดวยรอย
ละ 80 โดยปริมาตรของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตพบวาประกอบไปดวยสวนประกอบของ
สารประกอบ56แบเรียม56เฟลดสปาร และแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต (ประกอบดวยธาตุ 5 6Ba, Ti, Zr, และ 
O ) วัฏภาคของ 5 6แบเรียม 5 6เฟลดสปาร และแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตไดรับการระบุจากการ SEM ดัง
แสดงตามรูปท่ี 12.3  ผล EDS ยืนยันรอยละของวัฏภาคหลักท่ีพบจาก 5 6เทคนิคการเล้ียวเบนรังสีเอกซ 5 6ท่ี
รอยละ 20 และ 40 โดยปริมาตรของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตแสดงลักษณะโครงสรางทางจุลภาคท่ี
ไมเปนเนื้อเดียวกันมากกวาช้ินงานในกลุมอื่นๆ และอาจจะเนื่องมาจากสารประกอบหลายๆ วัฏภาคใน
ช้ินงานเดียวกัน และจากการเติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตจะมีผลทําใหขนาดเกรนมีขนาดท่ีเล็กลง 
โดยทําใหขนาดเกรนลดลงจาก 3 5 6μm ของช้ินงานท่ีไมผานการเติม 5 6แบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต จนมี
ขนาด 0.8 56μm สําหรับช้ินงานท่ีเติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต 80 % โดยปริมาตรของแบเรียมเซอรโค
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เนตไททาเนต การมีขนาดเกรนท่ีเล็กลงอาจจะเนื่องมาจากมีการประกอบดวยหลายๆ วัฏภาคเขาดวยกัน 
ทําใหอุณหภูมิสูงสุดของการเผาผนึกลดลงและยังสงผลทําใหมีการยับยั้งการเจริญเติบโตของเกรนได ยิ่งไป
กวานั้นอุณหภูมิการเผาผนึกท่ีตํ่าลงเมื่อมีการเติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตในปริมาณท่ีมากข้ึนก็สงผล
กระทบดวย  ดังนั้นปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตมีผลเปนอยางมากตอรูปแบบของวัฏภาค
และลักษณะโครงสรางทางจุลภาค 
 

 
 

56รูปท่ี 12.3 ลักษณะโครงสรางทางจุลภาคและปริมาณธาตุ ( M คือ มัลไลท, BF คือ แบเรียมเฟลดสปาร,  
     F คือ รูไทด ) 
 

56วงวนฮีสเตอริซีสท่ีอุณหภูมิหองไดแสดงในรูปท่ี 12.4 มัลไลทเซรามิกแสดงลักษณะของลูปท่ีบาง
และแคบในขณะท่ีแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตเซรามิกแสดงลักษณะของลูปท่ีเปนแบบปกติของ
สารประกอบในกลุมเฟรโรอิเล็กทริก ซึ่งมีคาโพลาไรเซช่ันคงคาง (Pr) ประมาณ 11.09 56μC/cm2  คาสนาม
บีบบังคับ (Ec) มีคาประมาณ 3.47 kV/cm ซึ่งมีคาท่ีใกลเคียงกับงานวิจัยท่ีผานมา [11] ในสวนของวัสดุ
ผสมท่ีมีการเติมสารประกอบแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต พบวามีการปรับปรุงพฤติกรรมทางเฟรโร 
อิเล็กทริกเมื่อเทียบกับมัลไลทเซรามิกดังแสดงตามรูปท่ี 12.5  พบวามีการเพิ่มข้ึนแบบไมตอเนื่องเมื่อมี
การเพิ่มปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต จากขอมูลของรอยละโดยปริมาตรของแบเรียม 
เซอรโคเนตไททาเนต (VBZT) มีความสัมพันธกับ 1 𝑃𝑃𝑟𝑟0.5⁄  ดังแสดงตามสมการตอไปนี ้
 

1 𝑃𝑃𝑟𝑟0.5⁄ = (−1.8)𝑉𝑉𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵 + 1.97    (12.3) 
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รูปท่ี 12.4 วงวนฮีสเตอริซีสของวัสดุผสมมัลไลทกับแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต (a) mullite, (b) 20, 

(c) 40, (d) 60 and (e) 100 รอยละโดยปริมาตรของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต 
 

การศึกษาความสัมพันธระหวาง 1 𝑃𝑃𝑟𝑟0.5⁄   และ VBZT  ไดแสดงในรูปท่ี 12.5 ซึ่งการปรับปรุงคา

ของ 5 6Pr ท่ีเกิดข้ึนอาจเนื่องมาจากแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตท่ีเติมลงไปมีคาเฟรโรอิเล็กทริกท่ีสูง
ม า ก ก ว า 
วัฏภาคอื่นๆ ท่ีเกิดข้ึน ยิ่งไปกวานั้นยังไดมีการเสนอวาของคาสนามไฟฟา (Ep) ท่ีกระทําตออนุภาคไพอิโซ 
อิเล็กทริกในของผสมในลักษณะ 0-3 สามารถคํานวณไดตามสมการดังตอไปนี้ [16,17]  
 

𝐸𝐸𝐸𝐸 = 3(𝜀𝜀𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛−𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 𝜀𝜀𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓⁄ )

�1+2�𝜀𝜀𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛−𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 𝜀𝜀𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓⁄ ��−𝑉𝑉𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓(1−𝜀𝜀𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓 𝜀𝜀𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛𝑛−𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓⁄ )
𝐸𝐸0    (12.4) 

 
เมื่อ εnon-ferro  และ εferro   คือคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของสารประกอบท่ีไมมีสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก

และมีสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก ตามลําดับ  Vferro  คือ รอยละโดยปริมาตรของสารประกอบเฟรโรอิเล็กทริก 
และ E0 สนามไฟฟาภายนอก ซึ่งสมการท่ี 12.4 สามารถเขียนเปนแบบงายไดดังสมการตอไปนี้  
 

𝐸𝐸𝐸𝐸 = 𝐴𝐴
𝐵𝐵−𝐶𝐶(𝑉𝑉𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓𝑓)

𝐸𝐸𝐸𝐸          (12.5) 

 
เมื่อ A, B และ C คือคาคงท่ี จากสมการท่ี 12.5 นี้  Ep มีคาข้ึนอยูกับรอยละโดยปริมาตรของสารท่ีเติมเขา
ไปเทานั้น นอกเหนือจากนั้นเปนคาคงท่ีท้ังหมด  อยางไรก็ตามในงานวิจัยนี้ Ep ของวัสดุผสมไมสามารถ
กําหนดไดตามสมการท่ี 12.5 แตสมการสามารถใหความเขาใจในการปรับปรุงคาโพลาไรเซช่ันเมื่อมีการ
เติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตเขาไปได ดังนั้น รอยละโดยปริมาตรของแบเรียมเซอรโคเนต 

ไททาเนตท่ีเพิ่มข้ึนสามารถเหนี่ยวนําให  Ep   สูงข้ึนไดในวัสดุผสม และสงผลให 56Pr  มีคาสูงข้ึนดวย 
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56รูปท่ี 12.5  ความสัมพันธระหวางคาคงเหลือโพลาไรซเซช่ันกับปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตสวน

เสริมในรูปฟงกช่ันของคาคงเหลือโพลาไรซเซช่ันเทียบกับปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนต 
ไททาเนต 

 
5 6ความสัมพันธของคาคงท่ีไดอิเล็กทริก 5 6(εr) กับความถ่ี ท่ีอุณหภูมิหองแสดงตามรูปท่ี 12.6  

สําหรับช้ินงานแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีคาท่ีใกลเคียงกับงานวิจัยท่ีผานมา [14]  
สําหรับวัสดุมัลไลทมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีคงท่ีเมื่อความถ่ีมีคาเพิ่มมากข้ึนเมื่อมีการเติมแบเรียมเซอรโค
เ น ต 
ไททาเนตในวัสดุผสม (รูปท่ี 12.7) ปริมาณของ εr สามารถคํานวณจากโมเดลของวัสดุผสมแบบ 0-3 
ยกตัวอยางเชน series [18], cube [19] and Furukawa [20] เปนตน ซึ่งแสดงในรูปท่ี 12.7  ยิ่งไปกวา
นั้นคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของวัสดุผสมในงานวิจัยนี้ไมสามารถคํานวนตามโมเดลขางตนได เนื่องจากใน
งานวิจัยนี้ประกอบดวยวัฏภาคท่ีมากกวาสองวัฏภาคข้ึนไป แตความสัมพันธระหวางปริมาณของแบเรียม
เซอรโคเนตไททาเนต (VBZT)  กับรูปแบบฟงกช่ันของ  1 𝜀𝜀𝑟𝑟0.25⁄  แสดงในรูปท่ี 12.7 ซึ่งอธิบายดังสมการ
ตอไปนี้  
 

1 𝜀𝜀𝑟𝑟0.25⁄ = (−0.51)𝑉𝑉𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵 + 0.65      (12.6) 
 

การเพิ่มข้ึนของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกในงานวิจัยนี้นาจะเกิดจากปริมาณท่ีมากข้ึนของสารประกอบ 
เฟรโรอิเล็กทริก (BZT) ท่ีสงผลใหมีคาโพลาไรเซช่ันรวมท่ีมากข้ึน [16]  
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รูปท่ี 12.6 ความสัมพันธระหวางคาคงท่ีไดอิเล็กทริกและการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ีท่ี

อุณหภูมิหอง 
 

ความสัมพันธระหวางการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ีแสดงดังรูปท่ี 12.6 ซึ่งปริมาณการ
สูญเสียไดอิเล็กทริกจะมีการเปล่ียนแปลงตามการเปล่ียนแปลงความถ่ีท่ีเปล่ียนไป โดยทุกช้ินงานมีคาการ
สูญเสียไดอิเล็กทริกท่ีนอยกวา  0.39 แตท่ีรอยละ 20 ของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตโดยปริมาตร 
พบวา คาการสูญเสียไดอิเล็กทริกท่ีไดมีคาตํ่า ประมาณ 0.006 ท่ีความถ่ี 1 kHz ท่ีอุณหภูมิหอง  คาการ
สูญเสียไดอิเล็กทริกท่ีตํ่าของสารตัวอยางท่ีมีแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต รอยละ 20 โดยปริมาตร อาจ
เกิดเนื่องมาจากวัสดุผสมประกอบดวยหลายวัฏภาค ซึ่งแตละวัฏภาคมีคาการสูญเสียไดอิเล็กทริก
เฉพาะตัวท่ีตํ่า 

ผลของการเติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตตอสัมประสิทธิไพอิโซอิเล็กทริก (d33)  แสดงตามรูป
ท่ี 12.8 พบวาสัมประสิทธิไพอิโซอิเล็กทริกมีคาเพิ่มข้ึนตามการเพิ่มข้ึนของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต 
ซึ่งสามารถนํามาคํานวณเทียบกับโมเดลตางๆ ไดดังแสดงในรูปท่ี 12.8 และเปนอีกครั้งท่ีในงานวิจัยนี้ไม
สามารถเทียบกับโมเดลตางๆ ได แตสามารถหาฟงกช่ัน 1 𝑑𝑑333⁄   เทียบกับ VBZT  ซึ่งอธิบายไดดังสมการ
ตอไปนี้  
 

1 𝑑𝑑333⁄ = (−2.53) 𝑉𝑉𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵 + 2.61             (12.7) 
 

จากความสัมพันธระหวาง 1 𝑑𝑑333⁄  และ VBZT    แสดงในรูปท่ี 12.8 พบวาการเพิ่มข้ึนของ
สัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกสามารถอธิบายไดในรูปของปริมาณของสนามไฟฟา ในสมการท่ี 12.5 นั้นคือ
ปริมาณท่ีเพิ่มข้ึนแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตสามารถทําใหสนามไฟฟามีคาท่ีสูงข้ึน ซึ่งเปนพฤติกรรมท่ี
สงผลตอการโพลล่ิง ดังนั้นปริมาณท่ีมากของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตทําใหการโพลล่ิงงายข้ึน ซึ่งมัน
สามารถทําใหสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกมีคาท่ีสูงข้ึนตามปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตใน
วัสดุผสม  นอกจากผลกระทบจากปริมาณของวัฏภาคเฟรโรอิเล็กทริกแลว ขนาดของอนุภาคของวัฏภาค
เฟรโรอิเล็กทริกเปนอีกปจจัยหนึ่งท่ีสงผลสมบัติทางไฟฟา [21,22] อยางไรก็ตาม ควรจะตองมีการ
ตรวจสอบระบบนี้เพิ่มเติมตอไปอีก 
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รูปท่ี 12.7 การเปรียบเทียบคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับโมเดลตางๆ สวนเสริมในรูป (a) ฟงกช่ันของ

คาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต  (b) การสูญเสีย 
ไดอิเล็กทริกเทียบกับปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต ท่ีความถ่ี 1 kHZ และท่ี
อุณหภูมิหอง 

 
รูปท่ี 12.8 ความสัมพันธระหวางสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกกับปริมาณแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต  

สวนเสริมในรูป ฟงกช่ันของสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริกเทียบกับปริมาณแบเรียมเซอรโคเนต 
ไททาเนต 

12.4 สรุป 
 ในงานวิจัยนี้ไดนําเสนอผลของการเติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตตอการเปล่ียนแปลงวัฏภาค 
ลักษณะโครงสรางทางจุลภาค และสมบัติทางไฟฟาของวัสดุผสมมัลไลทและแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนต 
การเติมแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตตอลักษณะการเปล่ียนแปลงวัฏภาคเมื่อเทียบกับมัลไลทและแบเรียม
เซอรโคเนตไททาเนตโดยใชเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ และเมื่อมีการเพิ่มข้ึนของแบเรียมเซอร- 
โคเนตไททาเนตทําใหมีสมบัติทางฟาท่ีดีข้ึน เชน คาคงเหลือของโพลาไรเซช่ัน คาคงท่ีไดอิเล็กทริก และ
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สัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก การปรับปรุงนั้นมีผลมาจากสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกท่ีเพิ่มข้ึนของแบเรียมเซอร
โคเนตไททาเนตท่ีเติมลงไป ยิ่งไปกวานั้นการปรับปรุงอาจจะมีผลเกี่ยวเนื่องมาจากการเหนี่ยวนําของ
สนามไฟฟาภายในของวัสดุผสมซึ่งอาจจะเกี่ยวเนื่องกับปริมาณของแบเรียมเซอรโคเนตไททาเนตท่ีเติมลง
ไป 
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(โปรดดูรายละเอียดในเอกสารแนบหมายเลข 12) 
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ผลการวิจัยในปท่ี 3 
 

13.  การเพิ่มสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกของเซรามิกไรสารตะก่ัว (1-x)(Bi0.5K0.5)TiO3-xBi(Ni0.5Ti0.5)O3 
ใกลขอบเขตวัฏภาคมอรโฟทรอปก 

13.1 บทนํา 
สาร Pb(Zr, Ti)O3 (PZT) ไดรับการยอมรับสําหรับการนําไปประยุกตใชงานทางดานตัวกระตุน 

และทรานสดิวเซอรประสิทธิภาพสูง เนื่องจากมีสมบัติไพอิโซอิเล็กทริก และคาสมบัติสัมประสิทธิ์ไฟฟา
ทางกล ท่ีดีเยี่ยม [1] แตอยางไรก็ตามวัสดุเหลานี้มีสารตะกั่วเปนองคประกอบหลัก จึงความเสียเปรียบ
ทางดานสภาพแวดลอมและสุขภาพของมนุษย เพื่อท่ีจะหลีกเล่ียงปญหาเหลานี้ จึงมีงานวิจัยตางๆ เกิดข้ึน 
โดยไดมุงเนนไปท่ีการแสวงหาวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกไรสารตะกั่วอื่นๆ ท่ีสามารถทดแทนหรือแทนท่ีวัสดุท่ีมี
ตะกั่วเปนองคประกอบหลักในปจจุบัน [2-4] 

เมื่อเร็วๆ นี้วัสดุไพอิโซอิเล็กทริกไรสารตะกั่วไดรบัความนาสนใจอยางมาก โดยในปจจุบันมันมี
สมบัติเทียบเทากับเซรามิกท่ีมี PZT เปนฐาน ทําใหเปนท่ีนาสนใจในการนําไปประยุกตใชงาน โดยใน
บรรดาวัสดุไพอโิซอิเล็กทริกท่ีไรสารตะกั่ว สารบิสมัทโพแทสเซียมไททาเนต Bi0.5K0.5TiO3 (BKT) ไดรับ
ความเช่ือถือใหเปนหนึ่งในวัสดุท่ีมีสมบัติท่ีดี [5-11] สารประกอบ BKT ไดถูกสังเคราะหข้ึนเปนครั้งแรก
โดย Smolenskii และคณะ [5] ในป 1959 ซึ่งมันเปนวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกท่ีมีโครงสรางแบบเพอรรอฟส
ไกดท่ีเสถียรซึ่งท่ีมีสมมาตรแบบ tetragonal ท่ีอุณหภูมิหองและมันมีอุณหภูมิคูรีท่ีสูง (Tc) ในชวง 380 - 
420 °C [6,9] ตอมา Ivanova และคณะ [10] ไดมีการรายงานวา BKT มีสมมาตร tetragonal และมีคา
แลตทิชพารามิเตอร a = 3.913 Â และ c = 3.993 Â และยังพบวามีการเปล่ียนแปลงไปสูวัฏภาค 
pseudo-cubic ท่ีอุณหภูมิประมาณ 270 °C และมีการเปล่ียนแปลงวัฏภาคไปสู cubic ท่ีอุณหภูมิ 410 
°C [10] Hiruma และคณะ [11] สามารถตรวจวัดคาสัมประสิทธิไ์พอิโซอิเล็กทริก (d33) ของ BKT ได 
69.8 pC/N แตอยางไรก็ตามมันเปนเรื่องยากท่ีจะเตรียมเซรามิก BKT ท่ีมีความหนาแนนสูงได เนื่องจาก
ความจริงท่ีวาจะพบ 
วัฏภาคแปลกปลอมเกิดข้ึนได เชน K2Ti6O13 ในระหวางข้ันตอนการเผาท่ีอุณหภูมิสูง นอกจากนี้ BKT ยัง
มีสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกโดยท่ัวไปท่ีไมสูงพอในการนําไปประยุกตใชงาน [12]  

ในการท่ีจะปรับปรุงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกของเซรามิก BKT ท่ีเกี่ยวของและเพื่อตอบสนองความ
ตองการสําหรับการใชงานมีความจําเปนตองการพัฒนาวัสดุใหม โดยมี BKT เปนฐาน นอกจากนี้การ
คนหาองคประกอบท่ีอยูใกลขอบเขตระยะ morphotropic (MPB) ระหวางวัฏภาคของวัสดุเฟรโรอิเล็ก-
ทริก ท่ีมีโครงสรางผลึกท่ีแตกตางกันเปนกลยุทธอันหนึ่งท่ีพบบอยสําหรับการปรับปรุงสมบัติไพอิโซ 
อิเล็กทริกของวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกภายในขอบเขต MPB ซึ่งการไดโพลาไรเซช่ันสูงสุดจะนําไปสูการเพิ่ม
ประสิทธิภาพของสมบัติไฟฟา [13] ซึ่งพบวาไดมีการประดิษฐสารละลายของแข็งท่ีมี BKT เปนพื้น ข้ีนมา
ยกตัวอยางเชน BKT-BaTiO3 [14], BNT-BKT-LiTaO3 [15], BKT-LiNbO3 [16] และ BKT-BiFeO3 
[17,18] จึงไดรับการประดิษฐโดยขอบเขต MPB ไดรับการตรวจสอบ แตอยางไรก็ตาม การวิจัยใหมท่ีมี
การปรับเปล่ียนระบบ BKT ยังคงมีความจําเปนท่ีจะสามารถทําใหไดสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีเทียบเทากับ 
PZT 

บิสมัทนิกเกิลไทเทเนต (BNiT) เปนวัสดุไพอิโซอิเล็กทริกไรสารตะกั่วอีกชนิดท่ีมีความเปนไปไดใน
การใชงาน [19] อยางไรก็ตาม BNiT ไมเสถียรเมื่อสังเคราะหข้ึนภายใตบรรยากาศปกติหรือความดันปกติ 
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[20] Choi และคณะ [21] ไดรายงานวา BNiT มีโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกดและมันแสดงใหเห็นถึง 
วัฏภาค pseudo-cubic เมื่อสังเคราะหภายใตบรรยากาศความกดดันสูง Kitada และคณะ [22] ได
สังเคราะหวัฏภาคเด่ียวของ Bi(Ni0.5Ti0.5)O3 ภายใตความดันสูง 6 GPa โดยใชแรงดันสูง พบวา ขอมูล 
hysteresis P-E ของเซรามิกใน BNiT สังเคราะหภายใตความดันสูงเปนเวลา 30 วัน แสดงใหเห็นวาสารนี้
เปนวัสดุเฟรโรอิเล็กทริกมีคา Pr  นอย โดยมี Pr = 0.30 µC/cm2 และ Ec = 9.1 kV/cm (วัดภายใต
สนามไฟฟาสูงสุด 30 kV/cm) นอกจากนี้ Kitada และคณะ [22] ยังรายงานวากลุมตัวอยาง มีโครงสราง
โดเมนเชิงซอน และเปนสารเฟรโรอิเล็กทริก 

เมื่อเร็วๆ นี้ Bai และคณะ [23] ไดรายงานวาระบบ Binary ของ (1-x)Bi0.5Na0.5TiO3-xBNiT 
สามารถแสดงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีเหมาะสมท่ีบริเวณ MPB (x = 0.06 และ x = 0.14) นอกจากนี้ 
Choi และคณะ [21] พบวา ระบบ BNiT-PbTiO3 สามารถแสดงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดีเยี่ยม โดยท่ี
สมบัติมี d33 ท่ี 250 pC/N ท่ีองคประกอบ MPB (0.51BNT-0.49PbTiO3) ดังนั้นจึงเปนท่ีคาดวา BNiT 
สามารถสราง สารละลายของแข็งกับ BKT ซึ่งสงผลในการปรับปรุงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกใหดีข้ึนได 

จากการคนควาเอกสารอางอิง พบวา ยังไมมีผูใดประดิษฐเซรามิกระบบ BKT-BNiT ดังนั้นใน
งานวิจัยนี้ จึงมีวัตถุประสงคเพื่อการผลิตเซรามิกแบบระบบทวิภาค (Binary system) ในสูตร (1-x)BKT-
xBNiT โดยมุงเนนไปท่ีการหาขอบเขตวัฏภาคมอรโฟทรอปก (MPB) ซึ่งคาดวาไดสมบัติทางไฟฟาท่ีดีเชน 
สมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดีเยี่ยม เมื่อเทียบกับเซรามิก BKT ท่ีไมไดรับการปรับปรุง โดยจะศึกษาบทบาท
ของการเติม BNiT ท่ีมีตอความหนาแนนของวิวัฒนาการเปล่ียนวัฏภาค สมบัติทางไดอิเล็กทริกและเฟรโร 
อิเล็กทริก และพฤติกรรมการยืดหดภายใตสนามไฟฟา (strain) ของเซรามิก BKT  
 
13.2 ข้ันตอนการทดลอง 

ในสวนของในระบบ Binary (1-x)BKT-xBNiT (ท่ี x = 0, 0.05, 0.10, 0.15 และ 0.20) เซรามิกท่ี
ถูกจัดทําข้ึนโดยวิธีการผสมออกไซดแบบปกติ สารเคมี Bi2O3, K2CO3, TiO2 และ NiO ไดถูกนํามาใชเปน
เริ่มตนวัสดุ วัตถุดิบท่ีไดรับการช่ังน้ําหนัก ตามสมการของ (1-x)BKT-xBNiT จากนั้นทําการบดส่ันสะเทือน
กับลูกบดเซอรโคเนียท่ีมีความเสถียรเปนเวลา 6 h ในสารละลายเอทานอล จากนั้นอบแหงในเตาอบ 
หลังจากการอบแหงท่ีไดรับการเผาท่ีอุณหภูมิ 900 °C เปนเวลา 2 h ดวยอัตราการเพิ่มอุณหภูมิ 5 
°C/min หลังจากนั้น 3 %โดยน้ําหนักของโพลีไวนิลแอลกอฮอล หรือ PVA ทําการผสมกับผงกอนท่ีจะถูก
กดแบบแกนเดียวในลักษณะเปนเหรียญ โดยเม็ดเหลานี้ถูกเผาแลวท่ีอุณหภูมิ 1,050 °C เปนเวลานาน 4 
h ดวยอัตราการข้ึนลงของอุณหภูมิ 5 °C /min  จากนั้นใช X-ray diffractometer (Bruker, D8 
discover) ไดถูกนํามาใชในการระบุโครงสรางของเซรามิก ความหนาแนนของกลุมวัดโดยวิธกีารของ 
Archimedes ตามมาตรฐาน ASTM หมายเลข C 373-88 สําหรับสมบัติทางไฟฟาไดถูกวัดโดยการทากาว
เงิน เพื่อใชในรูปแบบข้ัวไฟฟา สมบัติเปนฉนวนท่ีถูกวัดโดยใช LCZ meter (Hewlett Packard 4192A) 
ท่ีความถ่ี 10 - 1000 kHz สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกไดถูกตรวจพบดวยเครื่องทดสอบเฟรโรอิเล็กทริก 
(Radiant Technology) ซึ่งไดถูกนํามาใชในการวัด56วงวนฮีสเตอริซีส56 (P-E loop) สําหรับสมบัติไพอิโซอิ
เล็กทริกไดถูกตรวจวัด ซึ่งตัวอยางท้ังหมดถูก pole ท่ี 25 °C ในอางน้ํามันซิลิโคนโดยใชสนามไฟฟาขนาด
เทากับ 5 kV/mm. โดยใชระยะเวลา 15 min คาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก (d33) ท่ีสนามตํ่าของแตละ
ตัวอยาง ไดรับการวัดโดยใช d33 มิเตอร (KCF Technology S5865) ท่ีความถ่ีของ 50 Hz จากตัวอยางท่ี
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มีอายุ 24 h หลังการ pole ท่ีอุณหภูมิหอง และขอมูลความเครียดจากสนามไฟฟา (S-E) จะใชออปติคอล
เซนเซอร (Fotonic Sensor, MTI-2100) รวมกับระบบการทดสอบของ Radiant ferroelectric 
 
13.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

จากการตรวจสอบสมบัติทางกายภาพของเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT ท่ีผานการเผาซินเตอรท่ี
อุณหภูมิ 1050 °C พบวา เซรามิกท่ีเตรียมไดมีความหนาแนนสูงในทุกๆ อัตราสวนผสมดังแสดงในตาราง
ท่ี 13.1 (5.71 - 6.12 g/cm3) และพบวาการเติม BNiT เขาไปใน BKT นั้นยังทําใหเซรามิกมีความ
หนาแนนมีแนวโนมเพิ่มข้ึนอีกดวย 

เมื่อนําเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT เผาซินเตอรท่ี  1050 °C มาตรวจสอบดวยเทคนิคการเล้ียวเบน
ของรังสีเอกซ ซึ่งแสดงดังรูปท่ี 13.1 พบวา เซรามิกมีโครงสรางแบบเพอรรอฟสไกดในทุกๆ อัตราสวน ไม
พบวัฏภาคแปลกปลอม เชน K2Ti6O13 เกิดข้ึนเลย [24] (เนื่องจากไมพบวัฏภาคแปลกปลอมเกิดข้ึนเลยใน
รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ ซึ่งแสดงวาคาความสามารถในละลายสูงสุด ของการเติมสาร BNiT ลง
ใน BKT มีคามากวา 20 mol% ซึ่งสอดคลองกับงานวิจัยท่ีผานมาของ Takenaka และคณะ [25] 
นอกจากนี้ยังพบวา รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซในทุกๆ อัตราสวนจะเล่ือนไปทางขวามือ ใน
ตําแหนงมุม 2θ ท่ีมากข้ึน แสดงวามีการลดขนาดของหนวยเซลล (unit cell) ซึ่งสาเหตุท่ีทําใหเกิดการ
เปล่ียนแปลงเชนนี้ อาจเปนเพราะการเจืออะตอมของ Ni2+ (0.69 Å ) ซึ่งมีขนาดท่ีเล็กกวา ลงไปใน
ตําแหนงของ B-site ของอะตอม Ti4+ (0.74 Å) [26] ซึ่งมีขนาดใหญกวา ซึ่งจะเห็นวาขนาดของรัศมี
ไอออนตางกัน จึงสงผลใหคาแลตทิซพารามิเตอรระหวางอะตอมเปล่ียนไปบางจึงทําใหมีการเล่ือนของ
กราฟเกิดข้ึน และเมื่อทําการพิจารณามุม 2θ ท่ีแคบลง 2θ = 44 - 47° ดังแสดงในรูปท่ี 13.1(b) พบวา 
เซรามิก BKT มีโครงสรางแบบเททระโกนอล [11] ตามไพลขอมูลหมายเลข  36-0339 ซึ่งสอดคลองกับ
งานวิจัยท่ีผานมาของ Thongtha และคณะ [27] และอื่นๆ [11,13,17-24] แตเมื่อเพิ่มปริมาณการเติม
สาร BNiT ท่ีมากข้ึน 5 - 10 mol% พบวา โครงสราง pseudo-cubic จะมีความโดดเดนมากข้ึน 
เนื่องจากมีการรวมกันของพีค (200)T-(002)T ดังนั้นสามารถสรุปไดวา บริเวณ morphotropic phase 
boundary หรือ MPB เปนบริเวณท่ีประกอบดวยวัฏภาคผสมระหวางโครงสรางเททระโกนอลและ 
pseudo-cubic นั้นอยูในเซรามิกอัตราสวน 0.05 < x < 0.10 ซึ่งเปนบริเวณท่ีคาดวาเซรามิกใน
อัตราสวนนี้นาจะมีสมบัติทางไฟฟาท่ีสูง และนอกจากนี้ยัง พบวา คาความเปนเททระโกนอล หรือ c/a ก็
มีแนวโนมท่ีลดลงดวยเชนกัน ดังแสดงในรูปท่ี 13.2 
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รูปท่ี 13.1 รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT เผาซินเทอรท่ี  1050 °C  

เมื่อ (a) 2θ= 20 - 80° และ (b) 2θ = 44 - 47° 
 

 
รูปท่ี 13.2 กราฟความสัมพันธระหวางคา Lattice parameter และคาความเปนเททระโกนอลกับ

ปริมาณของสาร BNiT ของเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT เผาซินเทอรท่ี  1050°C 
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รูปท่ี 13.3 กราฟความสัมพันธระหวางคา d33 และคา εr  กับปริมาณของสาร BNiT 

 
 
ตาราง 13.1 สมบัติทางกายภาพและไดอิเล็กทรกิของเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT เผาซินเตอรท่ี  1050 °C 

x 
Density 
(g/cm3) 

c/a εr
a tan δ a εmax

b 
Tm 

(°C) 
0 5.71 1.0141 1130 0.035 3500 351 

0.05 5.86 1.0104 1680 0.039 4550 304 
0.10 5.93 1.0102 1710 0.036 3950 277 
0.15 5.95 1.0075 1670 0.039 3200 270 
0.20 6.12 1.0069 1410 0.042 3640 265 

a ขอมูลไดอิเล็กทริกท่ีอุณหภูมิหองและความถ่ี 1 kHz. 
b ขอมูลไดอิเล็กทริกท่ีอุณหภูมิสูง (25 – 500 °C) และความถี 10 kHz. 

 
กราฟความสัมพันธระหวางคา d33 และคา εr กับปริมาณของสาร BNiT แสดงในรูปท่ี 13.3 จาก

กราฟจะเห็นวา คาคงท่ีไดอิเล็กทริก (εr) และคาการสูญเสียไดอิเล็กทริก (tanδ) ของเซรามิก BKT มีคา
เทากับ  1130 และ 0.035 ตามลําดับ เมื่อทําการเติม BNiT ลงในเซรามิก BKT ในปริมาณ x = 0.05 
พบวา คาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีคาเพิ่มข้ึนเล็กนอย วัดคาไดเทากับ 1680 และมีคาสูงสุดเทากับ 1710 ท่ี
อัตราสวน x = 0.10 แตเมื่อทําการเติม BNiT ลงในเซรามิก BKT ในปริมาณท่ีมากกวา x > 0.10 พบวา 
วัฏภาค pseudo-cubic มีความโดดเดนมากข้ึน ทําใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีแนวโนมท่ีลดลง (ดูตารางท่ี 
13.1) 
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กราฟคาคงท่ีไดอิเล็กทริกและคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิของเซรามิก (1-x)BKT-
xBNiT วัดท่ีความถ่ีตางๆ เมื่อ  (a) x = 0, (b) x = 0.05, (c) x = 0.10, (d) x = 0.15 (e) x = 0.20 และ 
(f) กราฟความสัมพันธคา Tm กับปริมาณของสาร BNiT (คา εmax กับปริมาณของสาร BNiT) แสดงดังรูป

ท่ี 13.4 จากรูปจะเห็นวา เซรามิก BKT บริสุทธิ์ มีคา Tm สูงท่ีสุด มีคาเทากับ 315 °C โดยคา Tm ท่ีไดนี้
มีคาใกลเคียงกับงานวิจัยท่ีผานมาของ Zuo และคณะ [16] และเมื่อเติม BNiT ในปริมาณเพิ่มข้ึน คา Tm 
มีคาลดลง และยังมีการบวมของพีคท่ีตําแหนง Tm ดวย เนื่องจากเปนปรากาฏการณของผอนคลาย 
(relaxor) [28-29] แตเมื่อเติม BNiT ปริมาณมากไปจนถึง x = 0.20 จะมีการ broad ของพีคตรง
ตําแหนง Tm มากข้ึน และคา Tm มีแนวโนมท่ีลดลงเรื่อยๆ ดังแสดงในรูปท่ี 13.4(f) 

 
รูปท่ี 13.4 กราฟคาคงท่ีไดอิเล็กทริกและคาการสูญเสียไดอิเล็กทริกเทียบกับอุณหภูมิของเซรามิก  

(1-x)BKT-xBNiT วัดท่ีความถ่ีตางๆ เมื่อ  (a) x = 0, (b) x = 0.05, (c) x = 0.10, (d) x = 
0.15 (e) x = 0.20 และ (f) กราฟความสัมพันธคา Tm กับปริมาณของสาร BNiT (คา εmax 
กับปริมาณของสาร BNiT). 

 
รูปท่ี 13.5 แสดงผลการตรวจสอบสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกของเซรามิก BKT-BNiT ณ อุณหภูมิหอง 

ภายใตเงื่อนไขการใหสนามไฟฟาต้ังแต 70 kV/cm และความถ่ี 1 Hz และทําการหาคา Rsq = (Pr/Ps) + 
(P1.1Ec/Pr) [30] ดวย ไดคาดังแสดงในตารางท่ี 13.2 จากผลการตรวจสอบ พบวา เซรามิก BKT บริสุทธิ์
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วัดคา Pr = 6.9 µC/cm2, Ps= 18.7µC/cm2, Ec = 23.9 kV/cm และ Rsq = 0.62 ซึ่งคาท่ีวัดได
สอดคลองกับหลายๆ งานวิจัยท่ีผานมา [31]  คา Pr , Ps และ Rsq มีแนวโนมเพิ่มข้ึนตามปริมาณการเติม 
BNiT และมีคาสูงท่ีสุดท่ี x = 0.05 ซึ่งวัดคาไดเทากับ Pr = 16.6 µC/cm2, Ps= 31.7 µC/cm2 และ Rsq 

= 0.86 แตคา Ec มีแนวโนมลดลงตามปริมาณการเติม BNiT ท่ีเพิ่มข้ึน สาเหตุท่ีมีการเพิ่มข้ึนของสมบัติ
เฟรโรอิเล็กทริกท่ี x = 0.05 - 0.10 อาจเนื่องมาจาก จุดนี้มีวัฏภาคของท้ังเททระโกนอล และ pseudo-
cubic ซึ่งจุดเปล่ียน 
วัฏภาคนี้นาจะมีทิศทางของโพลาไรเซซั่นจํานวนมาก ทําใหเซรามิกในอัตราสวนนี้มีสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก
ท่ีสูง [32-34] ซึ่งลักษณะเชนนี้คลาย กับเซรามิกระบบ 0.985(Bi0.5K0.5)TiO3-0.015LiNbO3 ท่ีศึกษาโดย 
Zuo และคณะ [16] อยางไรก็ตาม เมื่อเพิ่ม BNiT เกินกวา x = 0.10 พบวาสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกมี
แนวโนมลดลงเล็กนอย เนื่องจากมีการเปล่ียนวัฏภาคไปเปน  pseudo-cubic  เรียบรอยแลว ซึ่งสมบัติ
ทางไฟฟาของวัฏภาค pseudo-cubic จะมีคานอยกวาเมื่อเทียบกับวัฏภาคผสมระหวางเททระโกนอล
และ pseudo-cubic  [35-37]. 

ในสวนของการวัดคาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก หรือ low field d33 โดยจะใหสนามไฟฟาแก
เม็ดเซรามิกท่ี 5 kV/mm นาน 15 min หลังจากนั้นท้ิงเม็ดเซรามิกไว 24 h แลวนําไปวัดคา d33 ใน
ทิศทาง direction 3 โดยใชเครื่อง d33 meter ออกมาในหนวย pC/N จากผลการทดลอง พบวา เซรามิก 
BKT บริสุทธิ์ มีคา d33 เทากับ 118 pC/N โดยคาท่ีวัดไดนี้มีคาใกลเคียงกับงานวิจัยของ Hiruma และ
คณะ [11] ซึ่งวัดคาไดเทากับ 69.5 pC/N เมื่อเติม BNiT เขาไปท่ี x = 0.05 - 0.10 พบวา คา d33 มีคาสูง
ท่ีสุดเทากับ 265 - 288 pC/N โดยคาท่ีวัดไดนี้มีคาสูงกวางานวิจัยท่ีผานมาของกลุม Zuo [16] ท่ีศึกษา
เซรามิกระบบ 0.985(Bi0.5K0.5)TiO3-0.015LiNbO3 ซึ่งวัดคาไดเทากับ 75 pC/N สาเหตุท่ีเปนเชนนี้อาจ
เนื่องมาจากจุดนี้เปนจุดเปล่ียนวัฏภาคจากเททระโกนอลไปเปน pseudo-cubic หรือท่ีเรียกวาบริเวณ 
morphotropic phase boundary หรือ MPB จึงมีจํานวนโพลาไรเซช่ันท่ีสามารถจัดเรียงภายใต
สนามไฟฟาท่ีใหไดปริมาณมาก ทําใหมีคา d33 สูงท่ีสุด ประกอบกับมีการลดลงของคาสนามไฟฟาบีบ
บังคับ (Ec) จาก 24 kV/cm เหลือแค 20 kV/cm จึงสงผลทําใหการเคล่ือนท่ีของโดเมนดีข้ึน ทําใหมีคา
ทางไฟฟาท่ีดีข้ึนดวย แตเมื่อทําการเพิ่มปริมาณ BNiT มากข้ึนเกินกวา x > 0.10 พบวา คา d33 มี
แนวโนมลดลงเล็กนอยเปน 135 pC/N ซึ่งสอดคลองกับงานวิจัยของ Ullah และคณะ [38-40] 

ในสวนของการวดัผล Strain หรือ Electric field-induced strain ท่ีสนามไฟฟา 70 kV/cm 
และความถ่ี 0.1 Hz ดังแสดงในรูป 13.6 และคา Smax และ normalized strain coefficient (d*33 = 
Smax/Emax) แสดงดังในตารางท่ี 13.2 พบวา เซรามิก BKT บริสุทธิ์ มีลักษณะของ loop เปนวงวนผีเส้ือ 
(typical butterfly-shaped, Strain ปกติ) กลาวคือ มีการยืดในทิศทางบวก วัดคาการยืดในทิศทางบวก 
หรือ Smax เทากับ 0.10 % และมี d*33 = 137 pm/V ซึ่งคาท่ีไดมีคาใกลเคียงกับงานวิจัยท่ีผานมาของ 
Hiruma และคณะ [11] ซึ่งวัดคา d*33 = 135 pm/V ท่ีอัตราสวนของ 0.05 < x < 0.10 วัดคา d*33 
และ Smax ไดมากท่ีสุด โดย d*33 = 287 – 313 pm/V และ Smax = 0.20 - 0.22%  ตามลําดับ แตเมื่อ
ทําการเพิ่มปริมาณ BNiT มากข้ึนเกินกวา x > 0.10 พบวา คา d*33 และ Smax มีคาลดลงดังแสดงในรูปท่ี 
13.7 เนื่องจากมีการเปล่ียนวัฏภาคไปเปน pseudo-cubic เรียบรอยแลว ซึ่งสมบัติทางไฟฟาของวัฏภาค 
pseudo-cubic จะมีคานอยกวาเมื่อเทียบกับวัฏภาคผสมระหวางเททระโกนอลและ pseudo-cubic ซึ่ง
ปรากฏการณดังกลาวนี้สอดคลองกับงานวิจัยในเซรามิกระบบ Bi0.5(Na, K)0.5TiO3-BiAlO3 [41] 
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รูปท่ี 13.5  วงวนฮิสเทอรีซีสของเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT เผาซินเตอรท่ี  1050 °C, วัดคาท่ีสนามไฟฟา  
70 kv/cm เมื่อ  (a) x = 0, (b) x = 0.05, (c) x = 0.10, (d) x = 0.15 และ (e) x = 0.20. 

 
ตาราง 13.2  สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกของเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT เผาซินเตอรท่ี 1050 
°C 

x 
Pr  

(µC/cm2) 
Ps  

(µC/cm2) 
∆P 

Ec 
(kV/cm) 

Rsq 
d33 

(pC/N) 
Smax 
(%) 

d*
33 

(pm/V) 
0 6.9 18.7 11.8 23.9 0.62 118 0.10 137 

0.05 16.6 31.7 15.1 22.5 0.86 265 0.20 287 
0.10 8.6 25.4 16.8 20.3 0.79 288 0.22 313 
0.15 7.3 23.7 16.4 18.4 0.65 219 0.16 234 
0.20 7.2 23.6 16.4 15.9 0.55 135 0.10 149 
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รูปท่ี 13.6  วงวนผีเส้ือ (Butterfly curve) ของเซรามิก (1-x)BKT-xBNiT เผาซินเทอรท่ี  1050 °C, วัด

คาท่ีสนามไฟฟา 70 kv/cm และความถ่ี 0.1 Hz เมื่อ  (a) x = 0, (b) x = 0.05, (c) x = 
0.10, (d) x = 0.15 และ (e) x = 0.20. 

 
รูปท่ี 13.7 ความสัมพันธระหวางคา strain และคา d*

33 กับปริมาณการเติม BNiT 
13.4 สรุป 
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จากผลการทดลองท้ังหมดท่ีผานมา สรุปไดวา สามารถเตรียมเซรามิก BKT-BNiT ในทุกๆ 
อัตราสวน ดวยวิธีผสมแบบมิกซออกไซดไดอุณหภูมิ 1050 °C นาน 4 h เปนอุณหภูมิท่ีเหมาะสมท่ีสุดท่ีใช
ในการเผาซินเตอรเซรามิกใหมีคาความหนาแนนสูง ผลการตรวจสอบ XRD พบวา ในทุกๆ อัตราสวนผสม
มีโครงสรางเปนเพอรรอฟสไกต ไมพบวัฏภาคแปลกปลอมเกิดข้ึนเลย และในทุกๆ อัตราสวนผสมท่ี
ทําการศึกษา เมื่อตรวจสอบสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก พบวา การเติมสาร BNiT ลงในเซรามิก BKT ใน
ปริมาณ 0.05 < x < 0.10 เปนอัตราสวนท่ีชวยทําใหเซรามิกมีสมบัติทางไฟฟาสูงท่ีสุด โดยวัดคาไดเทากับ
สมบัติไดอิเล็กทริก (εr = 1710, tanδ = 0.036) สมบัติเฟรโรอิเล็กทริก (Pr = 16.6 µC/cm2, Ec = 22.5 
kV/cm และ Rsq = 0.86) และสมบัติไพอิโซอิเล็กทริก (d33 = 288 pC/N, Smax = 0.22% และ d*33 = 
313 pm/V) 
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14. อิทธิพลของการรวมตัวของอะลูมิเนียมออกไซดขนาดนาโน ตอโครงสรางและสมบัติ
ทางไฟฟาของเซรามิก Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3  

14.1 บทนํา 
 เลดเซอรโคเนตไททาเนต (Pb(ZrxTiO1-x)O3 หรือ PZT) ไดมีการศึกษากันอยางแพรหลาย
หลังจากการคนพบต้ังแตป ค.ศ. 1950 [1-4] ซึ่งเปนท่ีทราบกันดีวา PZT สามารถนํามาประยุกตใชเปน
เซนเซอรและแอคชูเอเตอร เนื่องจากมีคาไดอิเล็กทริกและสัมประสิทธไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดี (เชน มีคา d33 
ประมาณ 300 pC/N และ k33 ประมาณ 0.5 [5] โดย PZT มีโครงสรางเปนแบบเพอรรอฟสไกต ซึ่งมี
โครงสรางพื้นฐานคือ ABO3 และสวนประกอบของ PZT จะเปนสารเฟรโรอิเล็กทริก เมื่อมีอัตราสวนของ 
Zr : Ti ท่ีมากกวา 95 : 5 นั่นเอง อุณหภูมิคูรี (Tc) ของ PZT ท่ีไดกลาวมาขางตนมีหนวยเซลลเปนแบบ
คิวบิก แต Tc ของสารประกอบท่ีมีอัตราสวน Zr : Ti มากกวา 53 : 47 จะมีการบิดเบ้ียวของโครงสราง
แบบเททระโกนอลหรือออโทรอมบิก จากรอยตอของวัฏภาค (morphotropic phase boundary 
(MPB)) สองวัฏภาคซึ่งก็คือรอมโบฮีดรอลและเททระโกนอล [6-7] ซึ่งไดมีการรายงานผลการวิจัยของ 
PZT พบวามีสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีสูงเมื่ออัตราสวนของสารประกอบเขาใกลจุด MPB ท่ีอัตราสวน 
Zr/Ti คือ 52 : 48 ท่ีอุณหภูมิหอง [7] 
 PZT และ สาร PZT ท่ีผานการปรับปรุงแลว มีความสําคัญในการประยุกตใชทางดานเทคโนโลยี 
เชน ทรานสดิวเซอร ตัวตรวจวัดสัญญาณและอุปกรณอิเล็กทรอนิกสทางแสง และอุปกรณเหนี่ยวนําประจุ
ไฟฟา [8] สําหรับเซรามิกเฟรโรอิเล็กทริกในเชิงพาณิชยนั้น ไดมีการออกแบบใหอยูในบริเวณใกลเคียงจุด 
MBP ท่ีรูปแบบของสารประกอบตางๆ ท่ีมีการเติมสารเจือเพื่อใหตรงตามจุดประสงคของการปรับปรุงท่ีดี 
[1-2] ตัวอยางเชน การเติมไอออนของกลุมโลหะแอลคาไลนเอิรท เชน Sr2+, Ca2+ และ Ba2+ ซึ่งนิยมใชใน
การแทนท่ี Pb2+ [8] จากงานวิจัยของ Hu และคณะ [9] ท่ีไดทําการศึกษาผลกระทบของ Pb2+ และ Ba2+ 
ท่ีมีผลตอสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกของเซรามิก PZT ซึ่งพบวาการเติม Sb 0.6 wt% และ Ba 0.2 wt% ได
แสดงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีดี คือ d33 มีคาเทากับ 438 pC/N , kp  มีคาเทากับ 66.3 % และ εr มีคา
เทากับ 1740 และจากงานวิจัยของ Zheng และคณะ [10] ไดรายงานการแทนท่ีของ Sr ในเซรามิก PZT 
ท่ีเจือดวย Nb ซึ่งโดยท่ัวไปแลวจะมีสมบัติไดอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกท่ีสูงมากกวา PZT ยกตัวอยาง
เชน การแทนท่ีท่ีตําแหนง A ในเซรามิก PZT ซึ่งมีแนวโนมวาจุด MPB ของวัสดุผสมจะเคล่ือนไปทาง 
วัฏภาคของเททระโกนอล จากงานวิจัยของ Zheng และคณะ [6] พบวาการเจือรวมกันของ Sr และ Sb 
ใน  PZT นํ า ไ ป สู เ ซ ร า มิ ก ไพ อิ โ ซ อิ เ ล็ ก ท ริ ก แ บ บ อ อน แ ละ อง ค ป ร ะก อ บ ข อ ง 
Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 แสดงถึงคา d33 ท่ีดีคือ 600 pC/N อีกท้ังยังพบวาเมื่อปท่ีผานมานี้
งานวิจัยตางๆ ไดมีการพยายามปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก PZT ท่ีมีการเจือดวยธาตุตางๆ [11-
12] ยกตัวอยางเชน Nd3+ [13] หรือดวยรูปแบบวัสดุผสมตางๆ คือ PZT/BNT [14] และ PZT/BNLT 
[15] นอกเหนือจากนั้นยังมีการรายงานผลการวิจัยทางสมบัติทางไฟฟาของเซรามิกหลายๆ ตัวท่ีมี 
BaTiO3 เปนฐาน เชน BZT/NiO [16] และ Pb เปนฐาน เชน PZT/Al2O3 [17-18], PbZrO3/Al2O3 
[19] และ  PZT/SiC [20] ท่ีสามารถปรับปรุงโดยการเติมวัฏภาคท่ีสองท่ีเปนอนุภาคนาโน 
 ในงานวิจัยนี้ เราเลือกท่ีจะปรับปรุง PZT ท่ีมีองคประกอบเปน Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3  

เปนฐาน ซึ่งมันแสดงสมบัติไพอิโซอิเล็กทริกท่ีนาสนใจ เพื่อท่ีจะใหไดตรงตามความตองการตามการ
ประยุกตใชท่ีเฉพาะเจาะจง ในการศึกษาเซรามิกท่ีมี PZT เปนฐานท่ีเติมดวยขนาดอนุภาคนาโนของ 
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Al2O3 ดังนั้นจึงทําการศึกษาผลกระทบของการเติมอนุภาคนาโนของ Al2O3 ตอโครงสรางและสมบัติทาง
ไฟฟา อาทิเชน สมบัติไดอิเล็กทริก เฟรโรอิเล็กทริก และไพอิโซอิเล็กทริกของเซรามิก Pb0.88Sr0.12Zr0.54 
Ti0.44Sb0.02O3 (PSZST)  และคาดหวังวาเซรามิก PSZST/ Al2O3 จะแสดงสมบัติท่ีดีกวา PSZST และ 
Al2O3 เพียงอยางเดียว 
 
14.2 ข้ันตอนการทดลอง 
 เซรามิก Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3/ Al2O3 หรือ PSZST/ Al2O3 ทําการสังเคราะหดวย
วิธีออกไซดแบบด้ังเดิม วัสดุต้ังตนเกรดท่ีผานการวิเคราะหของ PbO, SrCO3,ZrO2, Sb2O3, TiO2 และ 
Al2O3 ขนาดอนุภาคนาโนเมตร สารประกอบออกไซดและคารบอเนตท่ีมีความบริสุทธิ์สูงท่ีเปนวัสดุต้ังตน
ท่ีผานการช่ังตามอัตราสวนตามทฤษฏีของสารประกอบ Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 และผานการ
บดผสมดวยวิธีการบดแบบหมุนวนเปนเวลานาน 24 h ในตัวกลางเอทานอล หลังจากนั้นสารเหลวขนถูก
นําไปทําใหแหงในตูอบเปนเวลานาน 24 h ผงของ PSZST ท่ีไดนําไปเผาดวยความรอนภายใตบรรยากาศ
ท่ีอุณหภูมิ 875-975 °C เปนเวลานาน 2 h ดวยอัตราการเพิ่มข้ึนและลดลงท่ี 10 °C/min หลังจากนั้น
เติม Al2O3 ขนาดอนุภาคนาโนเมตรลงในผง PSZST ท่ีผานการเผาดวยความรอนเรียบรอยแลว โดยเติมท่ี
อัตราสวนแตกตางกัน ( 0, 0.5, 1.0 และ 2.0 vol%) และหลังจากนั้นทําการบดผสมอีกครั้งในตัวกลาง 
เอทานอลเปนเวลานาน 24 h และเติมตัวเช่ือมประสานโพลไวนิลแอลกอฮอล (PVA) 1 wt% ในปริมาณ
เล็กนอยกอนท่ีจะนําไปข้ึนรูปดวยเครื่องอัดแบบแกนเดียวในรูปแบบเหรียญท่ีมีขนาดความกวาง 10 mm 
ตอมาทําการอบช้ินงานดวยความรอนในอากาศท่ีอุณหภูมิ 500 °C เปนเวลานาน 2 h เพื่อกําจัดตัวเช่ือม
ประสานหลังจากนั้นทําการเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1250 °C เปนเวลานาน 2 h ดวยอัตราการเพิ่มข้ึนและ
ลดลงท่ี 10 °C/min ภายใตถวยเผาท่ีปดสนิทภายใตบรรยากาศของ PbO จากผงของ PbZrO3 

 ความหนาแนนของช้ินงานเซรามิกวัดโดยวิธีการของอะครีมิดิส การระบุลักษณะเฉพาะของ 
วัฏภาคของผงและช้ินงานเซรามิกวัดโดยการใชเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ ดวยรังสี CuKα  ท่ีชวง
ของ 2θ  ระหวาง 10-60 ° การตรวจสอบดวยกลองจุลทรรศนแบบสองกราด (SEM, JEOLJSM-6335F) 
ถูกใชเพื่อทําใหทราบถึงลักษณะโครงสรางทางจุลภาคของพื้นผิวช้ินงานท่ีไดหลังจากการใหความรอน 
ช้ินงานท่ีจะทําการตรวจวิเคราะหทางจุลภาคนั้นจะเปนช้ินงานในรูปทรงแบบเหรียญท่ีผานการขัดใหเรียบ
และเปนเงา หลังจากนั้นทําการอบออนท่ีอุณหภูมิตํ่า ประมาณ 150-200 °C นาน 15 min ดวยอัตราการ
เพิ่มและลดของอุณหภูมิ 5 °C/min สําหรับขนาดของเกรนนั้นทําการตรวจสอบดวยวิธีลากเสนตัดผานบน
ภาพท่ีไดจากกลองจุลทรรศนแบบสองกราด ขนาดเกรนเฉล่ียนั้นอยูท่ีการประมาณจากการนับจํานวนของ
เกรนจากหนึ่งเสนหรืออาจจะมากกวานั้น สําหรับการวัดคาทางไฟฟา ช้ินงานนั้นจะผานการขัดจนกวาจะ
ไดระนาบพื้นผิวท่ีเรียบและเคลือบท้ังสองดานดวยเงิน หลังจากนั้นนําไปใหเผาท่ีอุณหภูมิ 650 °C นาน 
30 min การวัดคาทางไฟฟาเทียบกับอุณหภูมิสามารถทําไดโดยใชเครื่อง LCR มิเตอร รุน 4284A และ
ความคุมอุณหภูมิดวยเตาเผาจากอุณหภูมิหองจนถึงอุณหภูมิ 300 °C และเทียบกับความถ่ีตางๆ จาก 1-
1000 kHz ระบบการวัดเฟรโรอิเล็กทริกประยุกตใชการวัดของสนามไฟฟาโดยวัดผลของวงวนฮิสเทอริซีส
ลูป (P-E) โดยใชสนามไฟฟากระแสสลับท่ี 20 kV/cm ท่ีความถ่ี 1 Hz การศึกษาสมบัติไพอิโซอิเล็กทริก 
ทุกช้ินงานท่ีผานการโพลท่ีอุณหภูมิหอง (25 °C) ภายในน้ํามันซิลิโคนพรอมโดยใหกระแสไฟฟา 2 
kV/mm นาน 30 min สัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก (d33) ของช้ินงานตัวอยางทําการวัดผลโดยใชเครื่อง 
d33 มิเตอร (KCF technologies S5865)ท่ีความถ่ี 50 Hz 
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14.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 
 ผง Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3  หรือ PSZST ท่ีแคลไซนนาน 2 h ดวยอัตราการเพิ่มข้ึน
และลดลงท่ี 10 °C/min ภายใตบรรยากาศปกติท่ีอุณหภูมิตางๆ ต้ังแต 875 ถึง 975 °C เพื่อท่ีจะได
อุณหภูมิแคลไซนท่ีมากท่ีสุด ลักษณะของผงท่ีผานการแคลไซนแสดงในรูปแบบของลักษณะการเล้ียวเบน
ของรังสีเอกซ รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของผง PSZST แสดงในรูปท่ี 14.1 ซึ่งพบวาท่ีอุณหภูมิ
ก า ร 
แคลไซนท่ี 875 °C พบวัฏภาคสารเคมีต้ังตน (PbO, SrCO3, ZrO2, Sb2O3 และ TiO2) คงเหลือ และ
เมื่อเผาแคลไซนอุณหภูมิท่ี 925 °C นาน 2 h  พบลักษณะโครงสรางของวัฏภาคแสดงความสมบูรณและ
ลักษณะรูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซแสดงวัฏภาคบริสุทธิ์ ซึ่งลักษณะของรูปแบบการเล้ียวเบนระบุ
ถึงรูปแบบของผลึกเด่ียวเพอรรอฟสไกตท่ีมีลักษณะของพีคท่ีสูงและคมชัด ความสมมาตรของช้ินงานมี
ลักษณะเฉพาะเปนแบบรอมโบฮีดรอลซึ่งตรงกับไฟลมาตรฐานหมายเลข 73-2022 ของ PZT อยางไรก็
ตามการเพิ่มข้ึนของอุณหภูมิแคลไซนถึง 975 °C กลับทําใหพบวัฏภาคเล็กๆ ของวัฏภาคแปลกปลอม 
ดังนั้นจากผลการศึกษาวัฏภาคของผง PSZST จะมีความสมบูรณเมื่อแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 925 °C เปน
เวลา 2 h 

 
รูปท่ี 14.1  รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของผง PSZST ท่ีแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 875-975 °C เปนเวลา 

2 h 
 
 รูปแบบการเล้ียวเบนของเซรามิก PSZST/ Al2O3 (2θ = 10- 60°) ท่ีผานการเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 
1250 °C แสดงในรูปท่ี 14.2 ผลึกเด่ียวโครงสรางเพอรรอฟสไกตพบในช้ินงานทุกอัตราสวนผสม และไม
พบวัฏภาคของ Al2O3 นั้นอาจเกิดจากปริมาณของ Al2O3 ท่ีเติมมีไมมากและไมเพียงพอท่ีจะตรวจพบ
ดวยกระบวนการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ ท่ีความกวางของ 2θ  ต้ังแต 43-45.5 ° แสดงรูปแบบการ
เล้ียวเบนดังรูปท่ี 14.3 โดยท่ัวไปแลว PZT ท่ีมีองคประกอบเขาใกล MPB ท่ีอุณหภูมิหองจะ



97 

 

ประกอบดวยวัฏภาคสองวัฏภาคดวยกัน ตัวอยางเชน วัฏภาคของรอมโบฮีดรอลและเททระโกนอล ท่ี
ตําแหนงพีคของ (200)R ในรูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซแสดงใหเห็นถึงวัฏภาคของรอมโบฮีดรอลท่ี
สมบูรณ แตทวาพีคนั้นแยกออกอีกสองพีคดวยกัน คือ (002)T  แล ะ(200)T  ท่ีเปนลักษณะเฉพาะของวัฏ
ภาคของเททระโกนอล [8]  โดยพื้นฐานของการเล้ียวเบนของรังสีเอกซท่ีความกวางของ 2θ  เทากับ 43-
45.5 ° พบวาสารบริสุทธิ์ของ PSZST จัดอยูในกลุมของรอมโบฮีดรอลซึ่งตรงกับไฟลมาตรฐานหมายเลข 
73-2022 ซึ่งเปนส่ิงท่ีแสดงไดอยางชัดเจนจากการแยกออกเปนสองพีคของ (002)T  และ(200)T และพีค
การเล้ียวเบนของรังสีเอกซลักษณะพีคท่ีกวางของ (200)R  เมื่อมีการเพิ่มปริมาณของ Al2O3 มากกวา 2 
vol% แตอยางไรก็ตาม รูปแบบการเล้ียวเบนยังแสดงการแยกของพีค (002)T  และ(200)T  ซึ่งคือการผสม
กั น ข อ ง วั ฏ ภ า ค ร อ ม โ บ - 
ฮีดรอลและเททระโกนอล [21-22] 
 
ตารางท่ี 14.1 สมบัติทางกายภาพ ลักษณะโครงสรางทางจุลภาคและสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก 

PSZST ท่ีเติม Al2O3 ในปริมาณตางๆ 

 
 
 

 
รูปท่ี 14.2 รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของเซรามิก PSZST/ Al2O3 ท่ีเผาผนึกท่ี 1250 °C  

โดย 2θ = 10 - 60° 
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รูปท่ี 14.3  รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของเซรามิก PSZST/ Al2O3  ท่ีเผาผนึกท่ี 1250 °C  

โดย 2θ = 41 – 45.5° 
 

 การกัดดวยความรอนบนผิวหนาของช้ินงานเซรามิก PSZST/ Al2O3 ท่ีไดจากการดูดวยกลอง
จุลทรรศนแบบสองกราดแสดงในรูปท่ี 14.4 และขนาดเกรนท่ีคํานวณจากวิธีลากเสนตัดผานแสดงใน
ตารางท่ี 14.1 จากภาพถายจากกลองจุลทรรศนของทุกช้ินงานแสดงถึงช้ินงานท่ีมีความหนาแนนมากเมื่อ
เผาผนึกท่ี 1250 °C โดยมีลักษณะของเกรนท่ีขนาดสม่ําเสมอ มีขอบเกรนท่ีชัดเจนและไมปรากฏรูพรุนซึ่ง
มีความสอดคลองกับคาความหนาแนนท่ีสูงคือ 7.40-7.51 g/cm3 สําหรับเซรามิก PSZST มีลักษณะ
ความเปนผลึกท่ีดีมีรูปรางแบบอิควิแอกซท่ีมีเสนผานศูนยกลางประมาณ 9.73 µm  อยางไรก็ตามการเติม 
Al2O3 ในปริมาณเล็กนอยใน PSZST ท่ี 0.5-1.0 vol% ทําใหเกิดพฤติกรรมการยับยั้งการเจริญเติบโต
ของเกรน ซึ่งสามารถดูไดจากการลดลงของขนาดเกรนจาก 9.73  µm ของเซรามิก PSZST ถึง 8.88 µm 
ของเซรามิกท่ีมีการเติม 1.0 vol% Al2O3 ขนาดเกรนมีการลดลงอยางรวดเร็วจนมีคา 3.08 µm ซึ่งเช่ือ
ไดวาลักษณะสัญฐานของเกรนและการลดลงของขนาดเกรนของช้ินงานอาจเปนผลมาจากการละลายของ 
Al2O3 เนื่องดวยการแพรของสารละลายของแข็งท่ีบริเวณใกลๆของเกรนซึ่งมักจะเกิดข้ึนชากวาการแพร
อยางแทจริงของอะตอมท่ีเปนชองวาง โดยจะเปนขอจํากัดของการขยายของเกรน นี้นาจะเปนกลไกหลัก
ของการสังเกตลักษณะสัณฐานวิทยา [23] 
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รูปท่ี 14.4 ภาพถาย SEM ของเซรามิก PSZST/ Al2O3 ท่ีผานการกัดผิวหนาดวยความรอนและเผาผนึก

ท่ีอุณหภูมิ 1250 °C เมื่อ (a) PSZST (b) PSZST+0.5 vol% Al2O3, (c) PSZST+1.0 vol% 
Al2O3 และ (d) PSZST+2.0 vol% Al2O3 

 
 รูปท่ี 14.5 แสดงคา εr และ  tanδ ตามเงื่อนไขของอุณหภูมิ ของเซรามิก  PSZST/Al2O3 ท่ี
ความถ่ีต้ังแต 1-1000 kHz  และสมบัติไดอิเล็กทริกจะแสดงไวในตารางท่ี 14.1 พบวาลักษณะเสนโคงของ
ไดอิเล็ก-ทริกคอนขางคลายกัน โดยคา εr  มีคาเพิ่มข้ึนเมื่อมีการเพิ่มข้ึนของอุณหภูมิจนถึงคาสูงสุดท่ี Tc 

และหลังจากนั้นคอยๆ ลดลงเมื่อุณหภูมิท่ีเพิ่มข้ึนมากกวาจุด  Tc  ไปเรื่อยๆ  คา Tc ของเซรามิก PSZST 
ท่ียังไมเจือในงานวิจัยนี้อยูท่ี 205 °C โดยจากงานวิจัยของ Zheng และคณะไดรายงานผลไวอยูท่ี187 °C 
[6] การเติม Al2O3 (0.5 - 2 vol%)ทําใหเกิดการเปล่ียนแปลงอยางตอเนื่องของ Tc  ไปสูอุณหภูมิท่ีตํ่ากวา
ประมาณ 203-204  °C ยิ่งไปกวานั้นการเติม Al2O3 นําไปสูการเพิ่มข้ึนของ εmax ของพีคไดอิเล็กทริก 
(Tc) โดยคาของ εmax เพิ่มข้ึนจาก12300 สําหรับเซรามิกท่ีไมผานการปรับปรุง ไปจนถึง 19900 สําหรับ 
เซรามิกท่ีเติม 1.0 vol%และลดลงอยางตอเนื่องท่ี 18500 สําหรับการเติม 2.0 vol%  ผลการทดลองคา
ไดอิเล็กทริก (εr,RT) และการสูญเสียไดอิเล็กทริก (tanδ) แสดงในตารางท่ี 14.1 พบวาคา εr,RT  ของ 
เซรามิก PSZST ท่ีไมไดผานการปรับปรุงมีคาเทากับ 1480 หลังจากท่ีทําการเติมสารเจือลงไป คา εr,RT มี
คาเพิ่มมากท่ีสุดท่ี 1970 ในปริมาณการเติม 2.0 vol% สวนคา tanδ ของเซรามิกมีการเพิ่มข้ึนอยาง
ตอเนื่องเมื่อมีการเติมสารเจือลงไป แตคาของ tanδ ของเซรามิกทุกช้ินงานมีคานอยกวา 0.038 
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รูปท่ี 14.5 คาคงท่ีไดอิเล็กทริก (εr ) และ คาการสูญเสียไดอิเล็กทริกตามเงื่อนไขของอุณหภูมิของเซรามิก 

PSZST/ Al2O3 ท่ีผานการเผาผนึกท่ีอุณหภูมิ 1250 °C ท่ีความถ่ีตางๆ เมื่อ (a) PSZST (b) 
PSZST+0.5 vol% Al2O3, (c) PSZST+1.0 vol% Al2O3 และ (d) PSZST+2.0 vol% 
Al2O3 

 
 รูปท่ี 14.6 แสดง 56วงวนฮีสเตอริซีส56ของเซรามิก PSZST/ Al2O3 ท่ีทําการวัดผลท่ีอุณหภูมิหอง 
ภายใตสนามไฟฟาสูงสุดท่ี 20 kV/cm และความถ่ี 1 Hz สังเกตไดวา56วงวนฮีสเตอริซีส56ของเซรามิกทุก
ช้ินงานมีลักษณะส่ีเหล่ียมของการอิ่มตัวท่ีดี สําหรับการใหสนามไฟฟาท่ีสูงมากกวา 20 kV/cm  เซรามิก
จะไดรับความเสียหาย และจากคาโพลาไรเซชันคงคาง (Pr) โพลาไรเซช่ันสูงสุด (Pmax) สนามไฟฟาบีบ
บังคับ (Ec)  จะสามารถหาคา squareness (Rsq) ของวังวนฮิสเทอรีซิส[4] ซึ่งคา Rsq สามารถใชบอกการ
เบ่ียงเบนของแกนโพลาไรเซช่ันและนอกจากนี้ยงัเห็นวาแกนของสนามไฟฟา ใชสมการจากการทดลอง คือ 
Rsq= (Pr /Ps) + (P1.1Ec/Pr) [4] สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกท่ีไดจะแสดงในตารางท่ี 14.1 เซรามิกท่ีไมผานการ

ปรับปรุงมีคา Pr ∼ 19.82 µC/cm2, Ec ∼ 11.68 kV/cm และ Rsq ∼ 1.15 อยางไรก็ตามการเติม Al2O3 

เปนตัวการท่ีสําคัญในการเกิดพฤติกรรมของลักษณะการ56วงวนฮีสเตอริซีส56 ซึ่งกราฟของคา Pr, Pmax  และ  
Ec ในฟงกช่ันของการเติม Al2O3 แสดงไวในรูปท่ี 14.7 ซึ่งพบวา Pr และ Pmax  มีแนวโนมเพิ่มข้ึนเมื่อเมื่อ
เพิ่มปริมาณของ Al2O3  และมีคาถึง 29.53 µC/cm2 และ 33.89 µC/cm2 ตามลําดับ สําหรับเซรามิก 
2.0 vol% อยางไรกต็าม คา Ec  ลดลงจาก 11.68 kV/cm สําหรับช้ินงานเซรามิกท่ีไมผานการปรับปรุงไป
จนถึงคา 8.7 kV/cm สําหรับช้ินงานเซรามิกท่ีเติม Al2O3 2.0 vol% จากผลของการศึกษาดวยเทคนิค
การเล้ียวเบนของรังสีเอกซ พบวา โครงสรางผลึกท่ีพิจารณา จะมีการอยูรวมกันของวัฏภาครอมโบฮดีรอล
และวัฏภาคเททระโกนอลของระบบ PSZST/ Al2O3  โดยวัฏภาคเททระโกนอลมีหกโพลาไรเซช่ันท่ี
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แตกตางกันในระนาบ (001) ในขณะท่ีวัฏภาคเททระโกนอลมีแปดโพราไรเซช่ันท่ีแตกตางกัน ในระนาบ 
(111) [24-25]  ดังนั้นท้ังสองวัฏภาคอาจจะเหนี่ยวนําทําใหการเกิดโพลาไรเซช่ัน 14 แบบ ซึ่งมันดู
เหมือนวาทิศทางของโพลา 
ไรเซช่ันท่ีมีจํานวนมากทําใหเปนการเพิ่มประสิทธิภาพการหมุนของผลึกภายใตสนามไฟฟา ในทางกลับกัน 
ซึ่งสงผลตอคาสมบัติไดอิเล็กทริกและโพลาไรเซช่ันท่ีสูงอีกดวย จะเห็นไดวา สมบัติเฟรโรอิเล็กทริกมีคาท่ีดี
ตอองคประกอบ และมีความอิสระภายใตจุด MPB ปรากฏการณเหลานี้คลายกับส่ิงท่ีไดจากเซรามิก 
ไพอิโซอิเล็กทริกท่ีมี Pb เปนฐาน [2]  นอกจากนั้น องคประกอบท่ีใกลจุด MPB จะสงผลอยางมากตอ
สมบัติเฟรโรอิเล็กทริก มีความหนาแนนท่ีสูง ในหลายๆ ครั้ง และรวมถึงผลของสมบัติทางไฟฟาของ 
เซรามิกท่ีมี PZT เปนฐาน ในกรณีของความหนาแนน ความหนาแนนสูงจะมีสมบัติท่ีดีกวา เชน มีคา 
เฟรโรอิเล็กทริกและไพอิโซอิเล็กทริกท่ีสูง [26-27] ดังนั้นการปรับปรุงความหนาแนนรวมไปถึงการ
ปรับปรุงสมบัติเฟรโรอิเล็กทริก ขนาดเกรนนั้นเปนท่ีรูกันดีอยูแลววามีผลตอสมบัติของเซรามิกท่ีมี PZT 
เปนฐาน ในหลายๆ งานวิจัยไดมีการบอกวา ขนาดเกรนท่ีใหญจะสงผลทําใหสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกและ
ไพอิโซอิเล็กทริกมีคาสูง [7,28] อยางไรก็ตามขนาดเกรนของเซรามิกท่ีไดนําเสนอไปมีขนาดลดลงตาม
ปริมาณการเจือ ดังนั้นจึงเช่ือไดวาขนาดของเกรนมีผลนอยตอการปรับปรุงสมบัติเฟรโรอิเล็กทริกเมื่อ
นํามาเทียบกับปจจัยอื่นๆ (องคประกอบของสารใกลจุด MPB และความหนาแนน)  
  

 
รูปท่ี 14.6 วังวนฮสีเทอริซิส (P-E) โพลาไรเซช่ันเทียบกับสนามไฟฟา ของเซรามิก PSZST/ Al2O3 ท่ีเผา

ผนึกท่ีอุณหภูมิ 1250 °C โดยวัดท่ีความถ่ี 1 Hz เมื่อ (a) PSZST (b) PSZST+0.5 vol% 
Al2O3, (c) PSZST+1.0 vol% Al2O3 และ (d) PSZST+2.0 vol% Al2O3 
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รูปท่ี 14.7 แสดงคา Pr, Pmax  และ  Ec เทียบกับฟงช่ันของปริมาณ Al2O3 ของเซรามิก PSZST/ Al2O3 

 
รูปท่ี 14.8 แสดงคาของ Pr และ d33 เท่ียบกับฟงช่ันของปริมาณ Al2O3 ของเซรามิก PSZST/ Al2O3  

 

คาสัมประสิทธิ์ไพอิโซอิเล็กทริก (d33 ) หลังจากผานการโพลล่ิงแสดงในตารางท่ี 14.1 สําหรับ 
เซรามิกท่ีไมผานการปรับปรุงมีคา d33  เทากับ 339 pC/N และคา d33  มีคาเพิ่มมากข้ึนเมื่อเพิ่มปริมาณ
ของ Al2O3 มีคามากท่ีสุดเปน 646 pC/N สําหรับเซรามิก 2.0 vol% ซึ่งมีคาเพิ่มข้ึนประมาณ 2 เทา เมื่อ
เทียบกับเซรามิกท่ีไมผานการปรับปรุง การปรับปรุงนี้อาจจะเกิดจากการเติม Al2O3 ท่ีเปล่ียนแปลง 
วัฏภาคขององคประกอบจากท่ีมีวัฏภาคของรอมโบฮีดรอลจํานวนมากไปเปนมีวัฏภาคเททระโกนอล
จํานวนมาก ท่ีอาจจะเขาใกลบริเวณของจุด MPB ในงานวิจัยนี้อาจกลาวไดวาแนวโนมสําหรับคา d33 มี
ความคลายคลึงกับคาของ Pr ดังแสดงในรูปท่ี 14.8 ลักษณะการเกิดสามารถอธิบายไดดวยทฤษฏีของ 
เทอรโมไดนามิกของเฟรโรอิเล็กทริก [29]  ดังสมการตอไปนี้ d33 = 2ε33ε0Q11Pr เมื่อ ε33 คือ คาคงท่ี 
ไดอิเล็กทริกของวัสดุ และ  ε0  คือ คาเพมิติวิต้ีท่ีสุญญากาศ  Q11 แสดงถึงคาสัมประสิทธิ์อิเล็กทรอสทริก
ทีฟ ท่ีเปนคาคงท่ีของวัสดุเพอรรอฟสไกต [29] จากทฤษฏีนั้นแสดงใหเห็นวา คา d33 เปนสัดสวนกับ คา 



103 

 

Pr ดังนั้นการเพิ่มประสิทธิภาพของ d33  มีสวนเกี่ยวของกับ Pr หลังจากท่ีเติมสารเจือ ยิ่งไปกวานั้น การ
ปรับปรุงคา d33 มีความเกี่ยวของกับการลดลงของ Ec  ท่ีคา Ec ตํ่าๆ จะสามารถสงผลไดอยางงาย นี้เปน
เพราะการเคล่ือนท่ีของไอออนท่ีผนังโดเมนท่ีคอยทําใหความงายตอการโพลล่ิงและปรับปรุงโพลาไรเซช่ัน
ของระบบ [30]  ความหนาแนนก็มักเปนอีกปจจัยหนึ่งท่ีเกี่ยวของกับสมบัติทางไฟฟา ในงานวิจัยนี้
แนวโนมของความหนาแนนมีคาเพิ่มข้ึนเมื่อเพิ่ม Al2O3 ดังนั้นการปรับปรุงความหนาแนนอาจจะเปนอีก
ปจจัยหนึ่งในการปรับปรุงคาของ d33 ดังนั้นดูเหมือนวาท้ังหมดท่ีไดกลาวมานี้เปนปจจัยท่ีบทบาทในการ
ปรับปรุงไพอิโซอิเล็กทริกซีต้ีและมีประสิทธิภาพในการเพิ่มคา d33  ของช้ินงาน PSZST/ Al2O3 จากการ
ตรวจสอบ การปรับปรุงสมบัติทางไฟฟาของเซรามิก PSZST/ Al2O3 มีความประสบความสําเร็จ ได
แสดงผลอยางชัดเจนวาช้ินงานท่ีมีสวนประกอบของ Al2O3 ในขนาดอนุภาคนาโนมีสมบัติทางไฟฟาท่ี
ดีกวาวัฏภาคของ PSZST หรือ  Al2O3 เพียงอยางเดียว 
 
14.4 สรุป 
 เซรามิกท่ีมีองคประกอบ Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3/ Al2O3 หรือ PSZST/ Al2O3 

ประสบความสําเร็จในการสังเคราะหดวยวิธีออกไซดแบบด้ังเดิม หรือการเผาผนึกแบบด้ังเดิม ไดมีการ
ดําเนินการตรวจสอบผลกระทบของอนุภาคนาโนของ Al2O3 ท่ีเติมลงไปตอลักษณะโครงสรางและสมบัติ
ทางไฟฟาของเซรามิก พบโครงสรางของผลึกเด่ียวเพอรรอฟสไกดในทุกองคประกอบ การเติมอนุภาคนา
โนของ Al2O3 เปล่ียนแปลงวัฏภาคขององคประกอบจากวัฏภาครอมโบฮีดรอลสําหรับช้ินงานท่ีไมผานการ
ปรับปรุงไปเปนวัฏภาคของเททระโกนอลสําหรับช้ินงานท่ีผานการปรับปรุงแลว สําหรับช้ินงานท่ี 2.0 
vol% มีคาไดอิเล็กทริก  (Tc =203°C, εr = 1970, tanδ  = 0.038) คาเฟรโรอิเล็กทริก (Pr = 29.53 
μC/cm2, Ec = 8.75 kV/cm, Rsq = 1.29) และสมบัติไพอิโซอิเล็กทริก (d33 = 646 pC/N)  ท่ีสูง จาก
ผลการทดลองช้ีใหเห็นวาการเติม Al2O3 สงผลตอสมบัติของเซรามิกอยางมีนัยสําคัญ โดยเฉพาะอยางยิ่ง
สมบัติไพอิโซอิเล็กทริก ซึ่งควดวานาจะไดรับการพิจารณาสําหรับการประยุกตใชเปนวัสดุไพอิโซอิเล็กทริก 
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15. สมบัติไดอิเล็กทริกและผลของข้ัวไฟฟาของเซรามิก Sr1-xBaxFe0.5Nb0.5O3; (x = 0.0, 
0.1 และ 0.2) ท่ีเตรียมโดยวิธีเกลือหลอมเหลว 

15.1 บทนํา 
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วัสดุท่ีใหคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงไดมีความสําคัญตอการประยุกตใชงานทางดานไฟฟา จําพวกตัวเก็บ
ประจุแบบหลายช้ัน และเซนเซอร [1] ซึ่งวัสดุท่ีใหคาไดอิเล็กทริกท่ีสูงสามารถสรางไดหลายรูปแบบ เชน 
ผลึกเชิงเด่ียว [2] เซรามิก [3] และฟลมบาง [4] โดยมีความพยายามท่ีจะทําใหมันมีขนาดเล็กลง ซึ่งจะ
เหมาะกับอุปกรณไมโครอิเล็กทรอนิกส พบวามีนักวิจัยหลายคนมีความพยายามทุมเทใหกับการคนพบ
วัสดุ ท่ีใหคาคงท่ีไดเล็กทริกสูง คาการสูญเสียทางความรอนท่ีตํ่า และคาสัมประสิทธิ์เชิงอุณหภูมิของ
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกตํ่า[4] ซึ่งพบวาวัสดุในรูปออกไซดแบบเพอรรอพสไกดเชิงซอน ท่ีมีสูตรโดยท่ัวไปเปน 
AB′B″O3 จะใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีดี [5, 6] ซึ่งโดยท่ัวไปสวนประกอบของ AB′B″O3 ท่ีมี Fe ใน
โครงสราง คือ A(Fe0.5B0.5)O3 (A=Ba, Sr, Ca; B=Nb, Ta, Sb) [5,6] โดยพบวาวัสดุเหลานี้ยังมีคาคงท่ี
ไดอิเล็กทริกท่ีตอบสนองกับความถ่ีไดดีอีกดวย ซึ่งคลายกับสมบัติของเซรามิก CaCu3Ti4O12 (CCTO) 
[7–10] ในบรรดาวัสดุเหลานี้พบวาเซรามิกสทรอนเซียมไอรอนไนโอเบต (SrFe0.5Nb0.5O3; SFN) เปนอีก
วัสดุหนึ่งท่ีมี Fe ในโครงสรางและเปนวัสดุเพอรรอพสไกดเชิงซอน ซึง่สมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก SFN 
ไดถูกนําเสนอโดย Raevski และคณะ [11] พบวามีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงถึง 103–105 ในชวงความถ่ีและ
ชวงอุณหภูมิกวาง โดยพฤติกรรมไดอิเล็กทริกในวัสดุไดเล็กทริกคาสูงนี้จะเกี่ยวของกับกําแพงศักย
แบบชอตสกี้ (Schottky barriers) ซึ่งในหลายๆ กรณี พบวา กําแพงศักยแบบชอตสกี้สามารถเกิดในเซรา
มิกซึ่งมีการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน ซึ่งทําใหเกิดโพลาไรเซช่ันประเภท Maxwell-Wagner อันเนื่องจาก
ความแตกตางของระดับเฟอมิ ระหวางบริเวณท่ีมีการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน [12-13] นอกจากนั้นแลว
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีตอบสนองกับความถ่ีของเซรามิก SFN ยังมีการตีความในเทอมของกลไก Maxwell-
Wagner อีกดวย [1, 11] และเนื่องจากเซรามิก SFN มีสมบัติท่ีนาสนใจมากมาย ดังนั้นการปรับปรุง
สมบัติ SFN โดยการเติมสารเจือ หรือการสังเคราะหสารนี้โดยใชวิธีอื่นๆ ยังเปนท่ีสนใจ [1, 11] 

โดยปกติแลวเซรามิกท่ีมีคาไดอิเล็กทริกท่ีโครงสรางแบบเพอรรอพสไกดจะสามารถสังเคราะห
ดวยวิธีปฏิกิริยาสถานะของแข็ง ซึ่งเปนวิธีท่ีตองใชอุณหภูมิสูงในกระบวนการ [14, 15] แตเทคนิคนี้มักจะ
ใหผงอนุภาคท่ีหยาบและการกระจายขนาดของอนุภาค ตลอดจนไมสม่ําเสมอ ซึ่งสงผลใหสมบัติทางไฟฟา
ของเซรามิกท่ีไดไมดี นอกจากนี้มีการส้ินเปลืองดานพลังงานสําหรับการสังเคราะหดวยวิธีปฏิกิริยาสถานะ
ของแข็งนี้คอนขางสูง สงผลใหมีคาใชจายระหวางกําลังดําเนินการผลิตสูง ดังนั้นเพื่อใหไดเซรามิกท่ีมี
ประสิทธิภาพสูง จึงมีการสังเคราะหผงท่ีผานการแคลไซนมาเปนเซรามิกดวยกระบวนทางเคมี เชนเทคนิค
ไมโครเวฟ โซลเจล และไฮโดรเทอรมอล [16-18] อยางไรก็ตามแมทางวิธีทางเคมีเหลานี้จะใหผงท่ี
คุณภาพสูง พบวาราคาของวัสดุต้ังตนคอนขางสูง นอกจากนี้ บางกรณีวัตถุดิบยังเปนอันตรายตอมนุษย 
อยางไรก็ตามในงานวิจัยท่ีผานมาไดแสดงใหเห็นวาผงท่ีบริสุทธิ์ของ BFN สามารถเตรียมไดดวยอุณหภูมิท่ี
ตํ่าโดยใชวิธีเกลือหลอมเหลว [19] ซึ่งไดมีการรายงานวาเซรามิกหลายชนิดท่ีเตรียมดวยเทคนิคนี้และ
แสดงสมบัติท่ีดีกวาการเตรียมดวยวิธีสถานะของแข็ง [19-20]  

ดังนั้นในงานวิจัยนี้ ผง SFN ท่ีเจือดวย Ba ไดถูกสังเคราะหดวยวิธีเกลือหลอมเหลว และเซรามิก
ไดถูกเตรียมจากผงท่ีผานการเตรียมดวยวิธีนี้และไดตรวจสอบสมบัติตางๆ นอกจากนี้ยังไดศึกษาผลของ
ข้ัวไฟฟาของเซรามิกตอสมบัติไดอิเล็กทริกอีกดวย 
 
15.2 วิธีการทดลอง 

ในงานวิจัยนี้ไดทําการสังเคราะหเซรามิก Sr1-xBaxFe0.5Nb0.5O3; (x = 0.0, 0.1 และ 0.2) ดวย
เทคนิคเกลือหลอมเหลวตามท่ีไดมีการอธิบายในงานวิจัยท่ีผานมา [19]  โดยสารต้ังตนไดแก SrCO3,  
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Fe2O3, Nb2O5  และ BaCO3 มาผสมกันแลวเผาแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 700-900 °C เปนเวลา 3 h โดย
อัตราการใหความรอนท่ี 100 °C /h และอัตราการใหความเย็นท่ี 300 °C /h  หลังจากนั้นนําผงท่ีผาน
การแคลไซนมาคัดขนาดและบดผสม PVA ท่ีมีความเขมขนรอยละ 3 โดยน้ําหนัก และอัดข้ึนรูป เผา 
ซินเตอรท่ีอุณหภูมิ 1300-14500 °C เปนเวลา 3 h รูปท่ี 15.1 แสดงแผนภาพการสังเคราะหผงของ 
SBFN และเซรามิกของ SBFN แลวตรวจสอบการกอเกิดวัฏภาคโดยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ 
และตรวจสอบโครงสรางจุลภาคโดยใชเครื่องจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบสองกราด และสําหรับการ
ตรวจสอบสมบัติทางไฟฟานั้นไดทําข้ัวทางไฟฟาโดยใชกาวเงิน ซึ่งไดทากาวเงินท่ีผิวหนาท้ังสองดานของ
เซรามิก และเผาท่ีอุณหภูมิ 600 °C เปนเวลา 15 min จากนั้นใชเครื่อง LCR มิเตอรในการตรวจสอบ  

 
รูปท่ี 15.1 แผภาพของการสังเคราะหผงและเซรามิก SBFN 

 
15.3 ผลการทดลองและวิเคราะหผลการทดลอง 

รูปท่ี 15.2 แสดงรูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของผงแคลไซน SBFN ท่ี 0.0 ≤ x ≤ 0.2 
พบวาผงแคลไซน SBFN มีวัฏภาคบริสุทธิ์เมื่อแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 800 °C ซึ่งตํ่ากวาอุณหภูมิแคลไซนท่ี
เตรียมดวยวิธีปฏิกิริยาสถานะของแข็ง [14, 21, 22] รูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของเซรามิกท่ีถูก

เตรียมจากผงท่ีผานการแคลไซนท่ีอุณหภูมิ 800 °C  รูปท่ี 15.2 (b) พบวาตัวอยางท่ี x=0.0 และ 0.1 
มีวัฏภาคบริสุทธิ์โดยรูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซตรงกับขอมูลมาตรฐาน หมายเลข 01-070-5965 
และพบวารูปแบบการเล้ียวเบนของรังสีเอกซของตัวอยางท่ี x=0.2 มีพีคของวัฏภาคเปลกปลอมอยูท่ี 2θ 
~ 28.3°  
วัฏภาคเปลกปลอมคือ วัฏภาคของแบเรยีมไอรอนออกไซด หรือ BaFe2O4 ตรงกับขอมูลมาตรฐาน 
หมายเลข 00-020-0132 ซึ่งผลท่ีเกิดข้ึนอาจเปนเพราะกระบวนการใหความรอนทําใหมผีลตอการกอวัฏ
ภาคของเซรามิกนี้ นั่นคือเซรามิก SBFN มีวัฏภาคท่ีเสถียรบางอุณหภูมิ (อุณหภูมิการซินเตอรท่ี 1350 

°C) ดังนั้นจะเห็นไดวาวิธีแบบเกลือหลอมเหลวไมเพียงแตลดอุณหภูมิแคลไซน แตยังลดอุณหภูมิการซิน

เตอรดวย (โดยท่ัวไปอุณหภูมิการซินเตอรมา≥1400 °C) [14, 22] เมื่อขยายท่ีมุม 2θ ~ 74–77 ° ดังใน
รูป 15.2(c) พบวามีสามพีคหลักเห็นไดชัดท่ี x=0.0 ซึ่งเปนสมมาตรของเซรามิกนี้ท่ีเปนโครงสรางออรโทร
อมบิก อยางไรก็ตาม พีคสามพีคท่ีมุมนี้มีการเล่ือนและผสานกันเมื่อมีปริมาณความเขมขน Ba เพิ่มข้ึน 
สาเหตุนี้อาจเพราะแลตทิชพารามิเตอรของโครงสรางผลึกของเซรามิกมีการเปล่ียนแปลงเมื่อเติม Ba ใน
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ระบบของเซรามิก SBFN ณ ตําแหนง A นั้นคือ Sr2+ 
(𝑟𝑟𝑆𝑆𝑆𝑆2+ = 1.44 Å) สามารถถูกแทนท่ีดวย Ba2+ (𝑟𝑟𝐵𝐵𝐵𝐵2+= 

1.61 Å) ดังนั้น คาเฉล่ียรัศมีไอออนของตําแหนง A ในสารประกอบท่ีศึกษานี้ สามารถคํานวณไดจาก
สมการท่ี (15.1) 

rA-site = (1-x)rSr
2+

 + xrBa
2+

   (15.1) 
 

โดยรัศมีไอออนของตําแหนง A ของระบบเซรามิก SBFN ท่ีคํานวณไดจะแสดงในรูปซอนในของ
รูปท่ี 15.2(c) พบวาขนาดของไอออนท่ีตําแหนง A เพิ่มข้ึนเมื่อปริมาณ Ba เพิ่มข้ึน เนื่องจากรัศมีไอออน
ของ Ba มีขนาดมากกวา และปริมาตรหนวยเซลลของเซรามิกคํานวณโดยใชโครงสรางออรโทรอมบิก 
พบวามีคาเพิ่มข้ึนเมื่อปริมาณ Ba เพิ่มข้ึน ดังนั้น การเปล่ียนปริมาตรของหนวยเซลลจึงสัมพันธกับการ
เปล่ียนรัศมีไอออนท่ีตําแหนง A ของผลึก SBFN นั่นเอง 

 

  
รูปท่ี 15.2  (a) รูปแบบ XRD ของผง SBFN, (b) รูปแบบ XRD ของเซรามิก SBFN (" * " แสดง 

BaFe2O4), และ (c) รูปแบบ XRD ท่ี 2θ ~74–77° (รูปขางใน: แสดงปริมาตรของหนวยเซลล
และคาเฉล่ียของรัศมีไอออนของตําแหนง A เทียบกับปริมาณความเขมขน) 

 
รูปท่ี 15.3 แสดงภาพถายผิวหนาของเซรามิก SBFN ท่ีถายดวยกลองจุลทรรศนอิเล็กตรอนแบบ

สองกราด (SEM) พบวาผิวหนาของเซรามิกท้ังหมดคอนขางท่ีจะมีลักษณะแนน และการเติม Ba ลงไปใน
เซรามิก SBFN ทําใหไปยับยั้งขนาดเกรน จากการคํานวณคาเฉล่ียขนาดของเกรนดวยวิธีการตัดเชิงเสน 
(linear intercept method) พบวาขนาดเกรนลดลงจาก ~10.12 μm สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.0 เหลือ
ขนาดเกรน ~5.34 μm สําหรับตัวอยางท่ี x = 0.2 การยับยั้งขนาดการโตของเกรนอาจเนื่องมาจาก
ความเครียดท่ีเกิด หลังจากมีการเติม ต้ังแตท่ี Sr2+ ถูกแทนท่ีดวย Ba2+ ซึ่งความเครียดท่ีเกิดข้ึนนี้สามารถ
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ปองกันการเคล่ือนไหวของขอบเกรนในชวงขณะเผาและเปนผลทําใหขนาดของเกรนลดลง [23] 
นอกจากนี้การปรากฏของวัฏภาคแปลกปลอมอาจจะสงผลเปนผลของการเคล่ือนท่ีของขอบเกรนในขณะ
เผาซินเตอร ซึ่งดูไดจากผลของการลดลงของเกรนท่ี x=0.2  

 
รูปท่ี 15.3 ภาพถาย SEM ของ เซรามิก SBFN โดยท่ี (a) x=0.0 และ (b) x=0.20. 

 
คาคงท่ีไดอิเล็กทริก (εr) และคาการสูญเสียทางความรอน (tanδ) เทียบกับอุณหภูมิและความถ่ี

แสดงดังรูปท่ี 15.4 พบวาคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีคาเพิ่มข้ึนเมื่ออุณหภูมิเพิ่มข้ึนและถึงพีคสูงสุดท่ีอุณหภูมิสูง 
ผลท่ีไดนี้คลายกับผลจากรายงานของงานวิจัยอื่นๆ ท่ีผานมา [14, 22, 24, 25] โดยเซรามิกท้ังหมดแสดง
คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีข้ึนกับความถ่ีอยางชัดเจน ซึ่งความสูงของพีคของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกจะลดลงและ
เล่ือนไปเมื่ออุณหภูมิสูงข้ึนท่ีความถ่ีเพิ่มข้ึน อีกท้ังเซรามิกยังแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูงแบบคงท่ีเมื่อ
อุณหภูมิสูง ข้ึน ท่ีความถ่ีสูง ในงานนี้พบวาเซรามิกท่ี x=0.1 พบวามีคาไดอิเล็กทริกท่ีประมาณ  

εr ~ 1.98×105 ท่ีอุณหภูมิ 298 °C และความถ่ี 1 kHz ซึ่งคาท่ีไดนี้พิจารณาวาเปนคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ี
สูงสําหรับเซรามิกไจแอนทไดอิเล็กทริกเมื่อเทียบกับงานวิจัยท่ีผานมา อยางไรก็ตามคาคงท่ีไดอิเล็กทริกนี้
เปนคาท่ีสูงมากดวยเมื่อเทียบกับเซรามิกท่ีเตรียมดวยวิธีปฏิกิริยาสถานะของแข็ง (εr ~ 104 ของงานวิจัย
อื่นๆ) [11,14] สําหรับเซรามิกท่ี x= 0.2 พีคของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกมีคาตํ่ากวาท่ี x=0.1 (εr~1.90×105 

ท่ีอุณหภูมิ 293 °C และท่ีความถ่ี 1 kHz) ซึ่งอาจจะเนื่องมาจากผลของวัฏภาคท่ีไมบริสุทธิ์ท่ีพบในเซรา
มิก จากผลท่ีไดจะเห็นวาลักษณะของคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของเซรามิกคลายกับลักษณะของวัสดุเฟรโร
อิเล็ก-ทริกแบบผอนคลาย [26] เพื่อท่ีจะตรวจสอบความเปนเฟรโรอิเล็กทริกแบบผอนคลาย จึงไดทําการ
วัดวงวนเฟรโรอิเล็กทริกฮีสเตอริซีส  P-E โดยวัดวงวนฮีสทีรีซีสท่ีอุณหภูมิหอง ดังแสดงในรูปท่ีซอนในรูปท่ี 
15.4 พบวาเซรามิกไมแสดงพฤติกรรมเปนเฟรโรอิเล็กทริก (non-ferroelectirc) ดังนั้นพฤติกรรมไดอิ
เล็กทริกของเซรามิกท่ีศึกษาไมไดมีพฤติกรรมแบบผอนคลาย แตตองอธิบายดวยกลไกอื่น รูปท่ี 15.4 ได
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แสดงคาการสูญเสียทางความรอนไดอิเล็กทริก (tanδ) เทียบกับอุณหภูมิและความถ่ีของเซรามิก SBFN 
พบวาโคงของคา tanδ แสดงใหเห็นวามีลักษณะท่ีกระจายตามความถ่ี หลังจากมีการเติมคา tanδ มีคา
ลดลงอยางมีนัยสําคัญสําหรับเซรามิกท่ี x= 0.1 ซึ่งมีคาอยูประมาณ 0.27 ท่ีอุณหภูมิหองและ 3.80 ท่ี
อุณหภูมิท่ีพีคสูงสุด (Tm) ความถ่ี 1 kHz ดังตารางท่ี 15.1 [11, 14, 27-33] ซึ่งคา tanδ ท่ีไดนี้มีคาตํ่ากวา
งานวิจัยท่ีสังเคราะหเซรามิก SFN ดวยวิธีปฏิกิริยาของแข็ง ซี่งมีคาประมาณ 0.1-1.0 และ ~10–1–102 ท่ี
อุณหภูมิหองและอุณหภูมิท่ีพีคสูงสุด ตามลําดับ [11, 14, 27, 28] คาท่ีตํ่าของ tanδ นั้นเปนเพราะ 
เซรามิกมีการเผาแคลไซนและการเผาซินเตอรท่ีอุณหภูมิตํ่าเมื่อเทียบกับงานวิจัยอื่นๆ เพราะกระบวนการ
ความรอนท่ีใชมีอุณหภูมิตํ่าจึงทําใหความเขมขนของไอออนบวก หรือชองวางออกซิเจนในเซรามิกมีคาตํ่า 
และส่ิงนี้สามารถสัมพันธกับพฤติกรรมการขนยายซึ่งทําใหเกิดพฤติกรรมท่ีลดลงของคา tanδ  

โดยท่ัวไปพฤติกรรมของเซรามิกนี้มีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงสามารถอธิบายไดดวยกลไกของ 
Maxwell-Wagner เนื่องจากเซรามิกมีบริเวณท่ีมีการนําไฟฟาท่ีแตกตางกัน ซึ่งการตรวจสอบความเปนไป
ไดนี้สามารถใชเทคนิคการประยุกตใชสเปกตรัมคอมเพล็กซอิมพีแดนซ ซึ่งเทคนิคนี้ไดถูกนํามาใชเพื่อ
ตรวจสอบลักษณะท่ีเกิดจากผลของเกรน ขอบเกรน และข้ัวไฟฟาสําหรับเซรามิกท่ีมีคาคงท่ีไดอิเล็กทริกสูง 
ซึ่งในหลายกรณีนั้นพฤติกรรมทางไฟฟาของเซรามิกท่ีมีสาเหตุมาจากเกรน ขอบเกรน และข้ัวไฟฟา
สามารถตรวจสอบไดโดยใชวงจรอยางงายซึ่งประกอบดวยสามวงจรขนานกันของความตานทานและคา
ความเก็บประจุ โดยใชวงจรในการตีความขอมูล ซึ่งประกอบดวยสามโคงสามารถอธิบายไดโดยการ 

พลอตกราฟคา Z*  
รูปท่ี 15.4 แสดงสมบัติไดอิเล็กทริกเทียบกับฟงชันกของอุณหภูมิและความถ่ีสําหรับเซรามิก SBFN 

 (รูปขางในแสดง P-E วงวนฮีสเทอรีซีส ของเซรามิก SBFN) 
 

ตารางท่ี 15.1 สมบัติไดอิเล็กทริกของเซรามิก SBFN และการเปรียบเทียบกับงานวิจัยอื่นท่ีมี Fe เปนหลัก 
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รูปท่ี 15.5. (a–c) แสดงคอมเพล็กซอิมพีแดนซสเปกตรัมของเซรามิก SBFN ท่ีอุณหภูมิ -40 °C และ 30 

°C และ (d) คอมเพล็กซอิมพีแดนซสเปกตรัมท่ี 200 °C 
 

รูปท่ี 15.5 คือกราฟท่ีพลอตคา Z* สําหรับเซรามิก SBFN วัดท่ีอุณหภุมิท่ีแตกตางกัน สําหรับ
เซรามิกท่ี x= 0.0 ท่ีอุณหภูมิตํ่า -40 °C และอุณหภูมิกลางๆ (30 °C) จะเห็นวาลักษณะกราฟแสดงโคง 2 
โคงท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูง และท่ี x=0.1, 0.2 ก็พบสวนโคงท่ีความถ่ีสูงและตํ่าดวยเชนกัน แตพบสวน
โคงอีกบริเวณชวงความถ่ีกลางๆ (โดยช้ีใหเห็นไดชัดดวย “*” ในรูปท่ีซอนในรูปท่ี 15.5 (b)) ในชวงความถ่ี
กลางๆ มีการซอนทับกับสวนโคงความถ่ีตํ่า (ดังเชนสวนโคงท่ีอุณหภูมิ 30 °C) สวนโคงท่ีความถ่ีสูง กลาง
และตํ่าสามารถสัมพันธกับเกรน ขอบเกรน และข้ัวไฟฟา [13] ดังนั้นเซรามิกท่ีปรับปรุงไดแสดงใหเห็นวามี
ผลของท้ังสามเกิดข้ึนนั่นคือผลของเกรน ขอบเกรน และข้ัวไฟฟา สวนท่ีอุณหภูมิสูง (ดังเชน 200 °C) ท่ี 
x=0.0 พบสวนโคงเดียวดังรูปท่ี 15.5(d) ในขณะท่ีเซรามิกท่ีมีการเติม Ba จะพบสวนโคงสองโคง และเพื่อ
เปนการยืนยันส่ิงท่ีเกิดข้ึนนี้ควรจะมีการตรวจสอบคาความจุกับผลอื่นๆ ดวย [34-36] แตมันเปนเรื่องยาก
ท่ีจะไดรับเนื่องจากโคงท่ีทับซอนกันและ/หรือขีดจํากัดของเครื่องมือท่ีวัด  

ในการตรวจสอบเพื่อยืนยันคา Z* ท่ีเกิดข้ึนนั้นไดทําการพลอต Z″ กับ M″ เทียบกับความถ่ีดัง
แสดงในรูปท่ี 15.6 สําหรับเซรามิกท่ี x= 0.0 พบวาท่ีความถ่ีตํ่าและความถ่ีสูงพีคถูกต้ังขอสังเกตไดอยาง
ชัดเจนท่ีอุณหภูมิตํ่าและสูง ตามลําดับ สําหรับพีคท้ังหมดเล่ือนไปเมื่อความถ่ีสูงข้ึนและอุณหภูมิเพิ่มข้ึน 
เซรามิกท่ี x=0.1 และ 0.2 โดยกราฟท่ี Z″ กับ M″ จะปรากฏพีคท่ีความถ่ีสูงและตํ่า อยางไรก็ตาม พบวามี
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ไหลเกิดข้ึนในชวงความถ่ีกลางๆ ท่ีพลอตกราฟของ M″ ดังนั้นขอมูลจาก M″ สนับสนุนขอมูลจาก Z* ได 
และคาเกบ็ประจุสําหรับเกรน ขอบเกรนและข้ัวไฟฟาเปน ~ pF·cm-1, ~0.1–10 nF cm-1, และ ~1–100 
nF·cm-1 ตามลําดับ [12, 36] การหาคาตัวเก็บประจุจาก M″ หาไดจากสมการ M″= ε0/(2C), เมื่อ ε0 คือ
สภาพยอมสัมพัทธ และมีคาเทากับ 8.854 × 10-14 F cm-1 และ C คือ ตัวเก็บประจุเซรามิกท่ี x=0.0 มี
คาประมาณ 5.6 pF cm-1 วัดท่ีอุณหภูมิ -40 °C วัดท่ีความถ่ี 5 MHz ซึ่งพีคท่ีเกิดข้ึนสัมพันธกับผลของ
เกรน และมีคา C=17.6 F cm-1 (ท่ีอุณหภูมิ 200 °C วัดท่ีความถ่ี 200 Hz) สัมพันธกับผลของข้ัวไฟฟา 
สําหรับเซรามิกท่ี x = 0.1 คา C ท่ี 5.7 kHz และ 30 °C (ตรงไหล) มีคาเทากับ 1.9 nF cm-1 ซึ่งเปนผล
ของขอบเกรน และวัดท่ี 420 Hz และ 200 °C พบวาไดคา C เทากับ 11 nF cm-1 เปนผลของข้ัวไฟฟา 
สวนเซรามิกท่ี x=0.2 คา C มีคาเทากับ 5.0 pF cm-1 วัดท่ี  1.5 MHz ท่ีอุณหภูมิ -40 °C ซึ่งเปนมาจาก
เกรน และท่ี 30 °C ความถ่ีท่ี 4 kHz นั้นคา C ท่ีในชวงไหลมีคาเทากับ 1.6 nF cm-1 เนื่องจากผลของ
ขอบเกรน อยางไรก็ตามเซรามิกท่ี x=0.2 มีคา C ~ 13 nF cm-1 ท่ี 436 Hz และอุณหภูมิ 200 °C ซึ่ง
ควรจะสัมพันธกับผลของข้ัวไฟฟา ดังนั้นข้ัวไฟฟามีผลตอเซรามิกท้ังหมด 
 

 
รูปท่ี 15.6 กราฟระหวาง Z″ และ M″ เทียบกับความถ่ีของเซรามิก SBFN 

 
 
 

ตารางท่ี 15.2 แสดงพลังงานกระตุนของเกรน ขอบเกรน และข้ัวไฟฟาสําหรับบางเซรามิก (รวมเซรามิก 
SBFN) 
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เมื่อทําการคํานวณพลังงานกระตุนของการนําไฟฟาแบบตางๆ โดยหาจากการพลอตระหวาง 

ln(1/R) กับ 1/T ซึ่งพลังงานกระตุนของตัวนําสามารถหาจากความชันของกราฟท่ีพลอตได คาพลังงาน
กระตุนของเกรน ขอบเกรนและข้ัวไฟฟาแสดงไวในตารางท่ี 15.2 และทําการเปรียบเทียบคาพลังงาน
กระตุนท่ีไดกับงานวิจัยอื่น [36-42] พลังงานกระตุนของเกรนสําหรับเซรามิกท่ี x=0.0, 0.1 และ 0.2 มีคา
เทากับ 0.21, 0.19, 0.20 eV ตามลําดับ คาท่ีไดนี้ตรงกับพลังงานกระตุนของตัวนําของเกรนท่ีมีการ
รายงานจากงานวิจัยเซรามิก SFN ท่ีผานมา ซึ่งอธิบายในเทอมของตัวนําเนื่องจาก Fe2+/Fe3+ ในแลตทิช 
[1, 43] พลังงานกระตุนของตัวนําท่ีเกิดจากข้ัวไฟฟามีคาเทากับ 0.81 และ 0.80 eV สําหรับเซรามิกท่ี 
x=0.1 และ 0.2 ตามลําดับ คาท่ีไดนี้ใกลเคียงกับการคนพบจากงานท่ีผานมา และไดมีความพยายามใน
การอธิบายพลังงานกระตุนท่ีเปนผลจากการนําของขอบเกรน แตอยางไรก็ตามเปนการยากท่ีจะพบพีค
ในชวงความถ่ีกลางๆ เพราะลักษณะโคงกวางของกราฟสําหรับเซรามิกท่ี x= 0.0 ดังนั้นพลังงานกระตุน
คํานวณไดจากพีคท่ีความถ่ีตํ่ามีคาเทากับ 0.70 eV คานี้ควรจะเปนผลท่ีเกิดจากข้ัวไฟฟา 

ในงานวิจัยนี้ ไดศึกษาประเภทของข้ัวไฟฟามีผลตอคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของเซรามิก โดยนํา
ข้ัวไฟฟาท่ีเปนทอง (Au) นํามาเคลือบท่ีผิวหนาของเซรามิกท่ี x=0.1 ดวยเทคนิคการสปตเตอริง 
(sputtering technique) ซึ่งรูปท่ี 15.7 จะแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ีโดยเปรียบเทียบ
ประเภทของข้ัวไฟฟาระหวางทองกับเงิน พบวาท่ีอุณหภูมิหองปรากฏเสนกราฟเปนท่ีราบสามระดับ ท่ี
ราบของกราฟท่ีความถ่ีสูง กลางและตํ่า คือผลของเกรน ขอบเกรน และข้ัวไฟฟา ตามลําดับ [12] ท่ี
อุณหภูมิสูง (200 °C) เซรามิกท่ี x=0.1 แสดงผลของท้ังสาม แตผลของข้ัวไฟฟาอันเนื่องมาจากการถูก
กระตุนความรอน ซึ่งคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบความถ่ีท่ีพบมีคาสูงมากในชวงความถ่ีตํ่า (ดังรูปท่ี 15.7(b)) 
ส่ิงนี้ทําใหเห็นวาข้ัวไฟฟาท่ีเปนทอง จะใหคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงกวาข้ัวไฟฟาท่ีเปนเงิน โดยเฉพาะท่ี
ความถ่ีตํ่า ผลนี้ช้ีใหเห็นวาประเภทของข้ัวไฟฟามีผลกระทบตอคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของเซรามิกท่ีศึกษานี้ 
ซึ่งไดมีการเสนอวาฟงกช่ันการทํางานของข้ัวโลหะ (ข้ัวไฟฟา) สามารถเช่ือมโยงกับ Schottky barrier 
[35, 44] นอกจากนี้ผลของข้ัวไฟฟายังไดรับการเสนอวาข้ึนอยูกับปจจัยหลายอยางเชน ลักษณะรอยตอ
ของวัสดุ ขอบกพรองพื้นผิว การดูดซับออกซิเจน การปนเปอนและการเตรียมตัวอยาง[40, 45, 46] ซึ่ง
วิธีการเตรียมสารและพารามิเตอรในกระบวนการเตรียมสาร เชน อุณหภูมิการเผาแคลไซนและการเผาซิน
เตอร อาจจะเปนอีกอันหนึ่ง ทําใหเปนผลตอข้ัวไฟฟากับกระบวนการท่ีแตกตางกันซึ่งพบวาพารามิเตอรใน
กระบวนผลิตจะใหสารปนเปอนและขอบกพรองท่ีพื้นผิวของสารท่ีแตกตางกัน นอกจากนั้นแลวสมบัติของ
เกรน ขอบเกรน ยังสัมพันธกับกลไกการนําของ Maxwell-Wagner ซึ่งมีผลมาจากข้ันตอนการเตรียมอัน
เนื่องจากกระบวนการสังเคราะหท่ีตางจึงสามารถทําใหไดผลึกและโครงสรางทางจุลภาคตางกัน (ดังเชน  
รูพรุน ขนาดเกรน และความหนาของขอบเกรน [1])  ลักษณะนี้สัมพันธกับความตานทานและตัวเก็บ
ประจุของเกรน ขอบเกรนและผลของการวัดคาคงท่ีไดอิเล็กทริก ดังนั้น คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูงสําหรับ
เซรามิกท่ีศึกษานี้ (เทียบกับงานท่ีผานมา) อาจจะเปนผลของกระบวนการเตรียม ซึ่งงานนี้ใชเทคนิคเกลือ
หลอมเหลว สําหรับกรณีผลของข้ัวไฟฟา Li และคณะ [35] ไดรายงานผลนี้วาผลของข้ัวไฟฟาสามารถพบ
ในเซรามิก CCTO ซึ่งเคลือบดวยทอง แตไมพบในเซรามิกท่ีเคลือบดวย In-Ga ท้ังนี้เนื่องมาจาก In-Ga มี
ฟงชันกการทํางานท่ีตํ่ากวาเมื่อเปรียบเทียบกับทอง[35] สําหรับในงานวิจัยนี้ คาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ี
แตกตางสําหรับข้ัวไฟฟาท่ีเปน ทอง และ เงิน อาจจะเนื่องมาจากฟงกชันการทํางานท่ีแตกตางกันเชนกัน 
[35, 47] อยางไรกต็าม เทคนิคสําหรับการเคลือบข้ัวไฟฟานั่นคือ การทาดวยกาวเงินและเผาท่ีความรอน 
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600 °C เปนเวลา 15 min สําหรับข้ัวไฟฟาเงินและการทําข้ัวไฟฟาท่ีเปนทอง อาจจะยังมีสวนทําใหเกิด
ความแตกตางในการวัดคาคงท่ีไดอิเล็กทริกไดดวย [35] 

 
รูปท่ี 15.7 กราฟแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกเทียบกับความถ่ี เมื่อ (a) อุณหภูมิหอง และ (b) 200 °C  

สําหรับเซรามิกท่ีมีข้ัวไฟฟาท่ีแตกตางกัน 
15. สรุปผล 

งานวิจัยนี้ทําการสังเคราะหผงสทรอนเซียมไอรอนไนโอเบต Sr1-xBaxFe0.5Nb0.5O3; (x = 0.0, 
0.1 และ 0.2) ดวยเทคนิคเกลือหลอมเหลว พบวัฏภาคบริสุทธิ์ท่ีอุณหภูมิการแคลไซนท่ี  800 °C ซึ่งตํ่า
กวาวิธีปฎิกิริยาสถานะของแข็งอยูถึง 400 °C นําผงท่ีไดมาทําการอัดข้ึนรูปและเผาซินเตอรเปนเซรามิก 
SBFN โครงสรางวัฏภาคของเซรามิกเปนออรโทรอมบิก เซรามิกท้ังหมดแสดงคาคงท่ีไดอิเล็กทริกท่ีสูง มี

คาประมาณ ∼1.98x105 ท่ีอุณหภูมิ 298 °C ความถ่ี 1 kHz สําหรับข้ัวไฟฟาท่ีเปนเงิน โดยเฉพาะ x = 
0.1 แสดงคาท่ีสูงมาก เมื่อเปรียบเทียบเซรามิก SFN ท่ีเตรียมดวยวิธีปฎิกิริยาสถานะของแข็ง พฤติกรรม
ของเซรามิกท่ีไดสามารถอธิบายในเทอมของกลไก Maxwell-Wagner อันเนื่องมาจากในเซรามิกมีบริเวณ
การนําท่ีแตกตางกัน พบวาการตอบสนองของข้ัวไฟฟาจะตอบสนองดีในความถ่ีตํ่าและท่ีชวงอุณหภูมิสูง 
นอกจากนั้นประเภทของข้ัวไฟฟาท่ีใชทําข้ัวนั้นก็เปนผลตอคาคงท่ีไดอิเล็กทริกของเซรามิกดวย 
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In the present work, effects of annealing time on strain behavior, densification, and microstructure

of 2 wt. % B2O3 doped Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 ceramics were investigated. The ceramics were initially

sintered at 1150 to 1275 �C for 2 h. After sintering, the densest ceramics (1250 �C ceramics) were

selected for annealing at 1000 �C for 4-16 h. An increase in strain level and piezoelectric

coefficient was observed after some annealing. High bipolar strain level of 0 .48% and high

piezoelectric coefficients (d*
33) of 603 pm/V were obtained for the 8 h samples. Longer annealing

times (>8 h) resulted in reduction of the strain level and piezoelectric value. The change in

piezoelectric properties was correlated with the densification and microstructure of the studied

samples. VC 2013 AIP Publishing LLC. [http://dx.doi.org/10.1063/1.4812227]

INTRODUCTION

Recently, much attention has been given to lead free pie-

zoceramics due to environmental concerns about the toxicity

of Pb in normal lead-based piezoelectric materials.1–4

Barium zirconate titanate (Ba(Ti1-xZrx)O3, BZTs) is one

such ferroelectric material which has received considerable

attention due to its interesting electrical properties and the

lack of lead pollution during processing.5–7 This material can

be produced by the substitution of Zr ions at the Ti site (B

site) of BaTiO3 lattices. High dielectric tunability has been

reported for some compositions of these BZTs.8 In addition,

high strain and good piezoelectric properties have also been

reported.5

However, it is difficult to obtain BZTs ceramics with

electrical properties comparable to those found in lead-based

ceramics. Thus, various approaches have been applied to

improve the electrical properties of BZTs ceramics.6,7,9

Some research has demonstrated that the piezoelectric prop-

erties of BZT ceramics could be improved by adding

B2O3.10 Recently, it has also been reported that the electrical

properties of many complex ferroelectric materials were

improved by the method of post-sintered annealing.11,12 It is

expected that this method should also result in positive

effects on the electrical performance of BZT based ceramics.

Therefore in the present work, we applied this method to

improve the piezoelectric properties of B2O3 doped

Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 (abbreviated as BZT07) ceramics.

EXPERIMENTAL

The BZT07 based ceramics were prepared using the

conventional mixed-oxide method. Metal oxide powders of

BaCO3 (purity � 99.0%, Sigma Aldrich company Ltd.,

Germany), ZrO2 (purity � 99.0%, Riedel-de Ha€en, United

Kingdom), and TiO2 (purity � 99.0%, Riedel-de Ha€en,

United Kingdom) were used as starting materials. The metal

oxide powders were weighed based on the stoichiometric

formula of Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 and then ball-milled in alcohol

and zirconia milling media for 24 h. The obtained powder

was calcined at 1200 �C for 2 h. To reduce the sintering tem-

perature and help improve some of the electrical properties,

2 wt. % of B2O3 (�99.0%, Sigma Aldrich company Ltd.,

Germany) was added and mixed with a 3 wt. % polyvinyl

alcohol binder (MW 31 000, Sigma Aldrich company Ltd.,

Germany) by the ball milling method for 24 h in ethanol.

The resulting powder was then pressed into disc-shape pel-

lets with 10 mm in diameter. The green pellets were sintered

at temperatures ranging from 1150 to 1275 �C for 2 h. Bulk

density of the sintered samples was determined using the

Archimedes method. It was found that the 1250 �C samples

showed the maximum value of density. Therefore, the

1250 �C samples were selected for annealing at 1000 �C with

annealing times of 4–16 h. Phase formation of the sintered

ceramics was investigated by the x-ray diffraction (XRD)

technique. The bulk density of the annealed samples was

also determined. Microstructure of the samples was deter-

mined under a scanning electron microscope (SEM). For the

electrical investigation, silver paste was painted on both

sides of the samples. The samples with silver paste were

then fired at 650 �C for 15 min. The strain versus applied

electric field (0–80 kV/cm) was determined using an optical

displacement sensor.

RESULT AND DISCUSSION

Fig. 1 illustrates the unipolar strain (S) versus electric

field (E) of the samples for various annealing times. All of

the samples showed a non-linear behavior in the S-E curve

and annealing time had a significant effect on the S-E curve

characteristics. For the as-sintered ceramics, the unipolar

value S was determined to be 0.21%. This value is close to

a)Author to whom correspondence should be addressed. Electronic mail:

rujijanagul@yahoo.com
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the value reported for Ba(Zr0.08Ti0.92)O3.3 After annealing,

the value of the unipolar S increased to 0 .47% for the 8 h

annealed samples and then decreased to 0.34% for the 16 h

annealed samples. It should be noted that the maximum

unipolar strain value in this work (for the 8 h samples) is

much higher than those of hard PZT samples (S � 0.1% at

40 kV/cm).13 In addition, no induced phase transition was

detected in the samples under the applied electric fields.

The bipolar strain behavior of the B2O3 doped

Ba(Zr0.08Ti0.92)O3 ceramics annealed for various times is

displayed in Fig. 2. All bipolar strain curves exhibited a

butterfly-shaped loop which indicates an electrostrictive

behavior. The field-induced strain in Fig. 2 had similar val-

ues as found for the unipolar electric field in Fig. 1. The

value of the bipolar strain at 80 kV/cm increased with

increasing annealing time up to 8 h then decreased with lon-

ger annealing times (Fig. 3). The maximum bipolar strain of

0.48% was observed for the 8 h samples. The maximum

strain values obtained from the unipolar and bipolar strain

curves in this work are considered to be high values for lead-

free piezoceramics.14,15

The piezoelectric coefficient (d*
33) versus annealing

time is also shown in Fig. 3. The value of d*
33 was calculated

from the bipolar strain curve at the maximum applied

electric field (80 kV/cm). The values of d*33 increased from

271 pm/V for the as sintered samples to 603 pm/V for the 8 h

samples then decreased to 462 pm/V for the 16 h samples.

This result suggests that there was a significant improvement

in the piezoelectric coefficient of the ceramics after anneal-

ing. Although the maximum value of d*33 in the present

work is slightly lower than that reported by Hussain et al.15

for the Bi0.5(Na0.78K0.22)0.5Ti0.97Zr0.03O3 ceramics (614 pm/V),

the value is quite high for lead-free ceramics.

Improvements in the piezoelectric properties of modified

ceramics have been correlated with many factors, including

densification, chemical composition, secondary phases, and

microstructure of the ceramics. In this work, the density as a

function of annealing time for the B2O3 doped BZT07

ceramics was determined and is shown in Fig. 4. The density

was found to improve after annealing. The density increased

from 5.720 g/cm2 for the as-sintered samples to 5.760 g/cm2

for the 8 h samples then decreased to 5.751 g/cm2 for the 16 h

samples. These results suggest that sintering was nearly com-

plete when samples were sintered at 1250 �C for 2 h and the

annealing at 1000 �C for 8 h allowed the sintering process to

FIG. 1. Unipolar strain curves of the B2O3 doped BZT07 ceramics annealed

for various annealing times.

FIG. 2. Bipolar strain curves of the B2O3 doped BZT07 ceramics annealed

for various durations.

FIG. 3. The bipolar strain value and piezoelectric coefficient (d*
33) versus

annealing time of the B2O3 doped BZT07 ceramics.

FIG. 4. Variation of density and grain size as a function of annealing time of

the B2O3 doped BZT07 ceramics.
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continue until the process was completely finished.16

Therefore, the optimum properties observed for the 8 h sam-

ples are due to the improvement in densification.

The phase evolution of the as-sintered and annealed

samples was investigated using XRD technique. The results

are illustrated in Fig. 5(a). No XRD peak of B2O3 or any

other raw material was observed in the XRD results. All pat-

terns were similar and showed perovskite diffraction peaks.

Although there are conflicting reports for the crystal data of

the BZTs ceramics,17–19 our XRD data (collected by Rigaku

MiNi Flex II with Cu-Ka radiation) match with The

International Centre for Diffraction Data (ICDD) file no. 01-

081-2198 and the symmetry of the samples was identified as

orthorhombic. Therefore, the main XRD peaks were indexed

and lattice parameters were calculated based on these data.

The lattice parameters slightly increased from a¼ 4.0032,

b¼ 4.0257, and c¼ 4.0285 Å for the as sintered samples

to a¼ 4.0063, b¼ 4.0281, and c¼ 4.0312 Å for the 16 h

annealed samples. The slight increase in lattice parameters

suggests that the unit cell of the samples slightly increased

with annealing time. This may be due to some boron ions

have entered into the interstitial site of the lattices since bo-

ron ion has a very small ions size (0.23 Å).20 However, fur-

ther work is required to confirm the reasons for this. In the

case of the 12 h and 16 h annealed samples, peaks of a sec-

ond phase were observed (such as at 2h � 28.63�, see Fig.

5(b)). This second phase was identified as Ba2ZrO4, accord-

ing to ICDD file no. 01-077-0944. The formation of this sec-

ond phase suggests that annealing caused a decomposition of

the BZT at longer annealing times.

The microstructures of the samples were also investi-

gated. SEM micrographs of selected samples (8 and 16 h

samples) are displayed in Figs. 6(a) and 6(c). The average

grain size values of the samples, as calculated using the

intercept method, increased from 19 lm for the as sintered

samples to 26 lm for the 16 h annealed samples (Fig. 4). The

grain size range in this work is consistent with a previous

study.21 The increase in grain size with annealing time

suggested that grain size may be a factor that affects the

change in piezoelectric properties.22,23 It should be noted

that an anomaly microstructure was observed for the longer

annealed samples (12-16 h samples, see Fig. 6(c)) which the

as-sintered samples did not have. This result is consistent

with the XRD data.

To characterize the microstructure in more detail, a

chemical analysis by energy-dispersive X-ray spectroscopy

analysis (EDS) was conducted on selected grains. The corre-

sponding EDS results for the 8 h and 16 h annealed samples

are shown in Figs. 6(b) and 6(d). In the case of the 8 h sam-

ples, the EDS analysis indicated that the grain boundary con-

tained slightly higher Zr and Ba concentrations (compared

with the bulk grain region), while slightly lower Ti concen-

trations were observed. This behavior was also found for the

as sintered samples (not shown here). For the 16 h samples,

an increase in Zr and Ba concentrations at the grain bound-

ary was clearly observed. Furthermore, in the bulk grain

region, the Ti concentration clearly changed as compared

with the 8 h samples (see also Fig. 6(b)). The change in the

concentrations may be due to a diffusion process which

occurred during annealing. This may have caused the forma-

tion of the second phase and a chemical heterogeneity within

the samples after annealing.

Based on the experimental data, the change in piezoelec-

tric properties in the present work could be explained in

terms of the densification and the change in microstructure.

Higher densities should result in higher strain levels and pie-

zoelectric coefficients. Furthermore, the grain size may also

affect the strain behavior of the samples. However, the for-

mation of secondary phases can cause deterioration of these

properties.

FIG. 5. (a) X-ray diffraction patterns

of the B2O3 doped BZT07 ceramics

annealed for various durations. (b) X-

ray diffraction patterns of the samples

at 2h � 27.50–29.75�.
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CONCLUSIONS

In this work, we demonstrated that annealing time has a

significant effect on the properties of B2O3 doped BZT07

ceramics where some annealing resulted in an improvement

of piezoelectric properties. The optimum annealing time for

the observed improvement was 8 h. A secondary phase struc-

ture was clearly observed for longer annealing times. The

changes in the piezoelectric properties were considerable

due to the changes in density and the microstructure after the

annealing process.
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In this work, (1-x)SrFe1/2Nb1/2O3-xBaZn1/3Ta2/3O3 ((1-x)SFN-xBZT) ceramics with 0.02 ≤ x ≤ 0.11 were syn-
thesized via a solid state reaction method. A phase formation analysis using the x-ray diffraction technique
(XRD) showed that the ceramic samples exhibited a pure phase perovskite for x ≤ 0.10 compositions, indicating
that the solubility limit of BZT in SFN is very low. Adding BZT enhanced the dielectric constant and reduced
the dielectric loss. Very high dielectric constants (>40,000) were observed for the x = 0.10 samples. The dielec-
tric property investigation also revealed that all samples exhibited dielectric relaxor behavior.

Keywords: SrFe1/2Nb1/2O3, giant dielectric, dielectric relaxation, ceramics

1. INTRODUCTION

The high dielectric constants found in the A(Fe0.5B0.5)O3

(A = Ba, Sr and B = Sb, Nb, Ta) system have been extensively

investigated and reported on.[1,2] SrFe0.5Nb0.5O3 (SFN) is one

such material that exhibits a high dielectric constant (εr ≈
1,000 - 10,000) over a wide temperature range.[3] This material

has a perovskite structure and shows a relaxor-like behavior.[4]

Further, SFN also presents a diffused-phase transition behavior

characterized by dielectric-temperature measurement. The

magnetic characteristics of these SFNs were investigated by

Tezuka et al.[5] Although SFN shows a high dielectric constant,

its dielectric loss is also high, compared to that of many other

dielectric materials such as barium zirconium titanate.[6] This

makes these ceramics unsuitable for wide use in electronic

applications. Therefore, research to improve the dielectric

loss performance for SFN ceramics is still important. Many

authors have studied the dielectric loss behaviors of modified

SFNs. The solid solution between SFN and other materials

has been fabricated and its properties have been reported

on.[7,8] Recently, a family of complex perovskite structures in

the A(B1/3B2/3)O3 system has been investigated by several

authors.[9,10] Among these materials, Ba(Zn1/3Ta2/3)O3 (BZT)

ceramics are interesting materials due to the fact that they

exhibit low dielectric loss.[11,12] To our knowledge, no solid

solution of SFN-BZT has yet been fabricated. In the present

work, we therefore report for the first time on the results of

our investigation into the properties of SFN-BZT ceramics.

It is expected that the dielectric behavior of the SFN-BZT

system may be better than that of pure SFNs.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE

The starting metal oxide powders were weighed based on

the basic formula of (1-x)Sr(Fe1/2Nb1/2)O3 - xBa(Zn1/3Ta2/3)O3;

((1-x) SFN-xBZT), where x varies from 0.02 to 0.11. The

starting powders were mixed in ethanol for 24 h using

zirconium balls as a grinding media. After drying, the mixed

powder was then calcined at 1100°C for 3 h. The calcined

powder was then mixed with a polyvinyl alcohol binder and

ball milled for 24 h. The obtained powders were pressed into

a disc-shape and then the resulting green pellets were

sintered at various temperatures ranging from 1350°C to

1500°C for 3 h. The densities of the obtained ceramics were

measured using the Archimedes’ method. Phase formation

was investigated using the x-ray diffraction (XRD) technique.

For the electrical test, the resulting ceramics were coated

with silver paste electrodes on both sides of the pellets. The

dielectric properties were measured using an impedance

analyzer.

3. RESULTS AND DISCUSSION

The x-ray diffraction (XRD) patterns of the (1-x)SFN -

xBZT calcined powders for 0.02 ≤ x ≤ 0.11, are shown in
Fig. 1(a). All calcined powers exhibited a pure perovskite

phase with an orthorhombic symmetry that corresponds to

results in previous work (for pure SFN).[4] After sintering,

there was an impurity phase observed in the x = 0.11 ceramic

samples (as indicated by “*” in Fig. 1(b)). The impurity

peaks were identified as BZT, corresponding to JCPDS file

no. 00-018-0201. The appearance of the BZT phase indicates

that the solubility limit of BZT in SFN is very small. The

formation of the impurity phase (occurred after sintering)
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which it could not be observed for the calcined powders,

indicates that the processing temperature (sintering temperature)

has an effect on the phase formation of this solid solution.

The formation of a segregated phase may produce a

compositional fluctuation in the solid solution. 

The dielectric constant versus frequency at room temperature

for the studied ceramics is illustrated in Fig. 2(a). The

dielectric constants of all samples exhibited frequency

dependence. The samples also showed higher dielectric

constants at lower frequencies. This can be attributed to the

presence of all different types of polarizations, i.e. interfacial,

dipolar, atomic, ionic, and electronic contributions in the

material. However, the dielectric constant of the samples

decreased with increasing frequency since some of the

polarizations mentioned above may have made less of a

contribution.[13-16] The dielectric constant increased with

BZT content up to x = 0.10, but then decreased with further

BZT addition (as can be seen in the Fig. 2(c)). Figure 2(b)

also illustrates the dielectric loss versus frequency at room

temperature. The dielectric loss decreased with increasing

BZT concentrations, except for the x > 0.08 samples. The

x = 0.08 ceramic samples had a dielectric loss value of 0.20,

while the SFN ceramics in previous work had a value of

~1.0 (near room temperature).[4] Furthermore, each sample

showed a peak at high frequencies, suggesting that the

samples exhibited dielectric relaxation behavior.

The temperature dependence of the dielectric properties

for the SFN-BZT ceramics at 1 kHz is shown in Fig. 3(a).

Fig. 1. XRD patterns of (1-x)SFN-xBZT: (a) calcined powders and
(b) ceramic samples.

Fig. 2. (a) Dielectric constant, (b) dielectric loss (tan δ) as a function
of frequency for (1-x)SFN-xBZT ceramics and (c) dielectric constant
and dielectric loss as a function of BZT concentration at room tem-
perature and at 1 kHz.
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Each sample presented an increase in dielectric constant

with temperature. This characteristic is similar to that found

in many reports for giant dielectric materials such as SFN

and BFN ceramics.[4,17] The dielectric constants in the

temperature range ~27-120°C increased with increasing

BZT concentration (for all samples). However, the dielectric

constants for the 0.04 ≤ x ≤ 0.08 samples (at temperatures >
120°C) were relatively low compared to that of the x = 1.0

sample. This result indicates that BZT produced a higher

degree of temperature dielectric stability. It should be noted

that the x = 1.0 sample had higher dielectric constants than

did the other samples (εr > 41,000). These dielectric constants

are high for giant dielectric materials. However, the x = 0.11

samples showed relatively low dielectric constants (εr <

2,900). Normally, BZT ceramics have low dielectric constants.

Therefore, the decrease in dielectric constant for the x = 0.11

ceramics may be due to the presence of a BZT segregated

phase, which may be detrimental to the dielectric constant.

Figure 3(b) presents plots of the dielectric loss value versus

temperature at 1 kHz. For the 0.02 ≤ x ≤ 0.08 samples, the
dielectric loss values decreased with increasing BZT con-

centration. However, there is no trend for the dielectric loss

values for the x > 0.08 samples. It should be noted that in the

temperature range of ~77-180°C, the dielectric loss values of

the x = 0.08 samples were less than 0.1, which is lower than

that of the SFN ceramics. In addition, the dielectric loss-

temperature curves at various frequencies for each ceramic

exhibited dielectric relaxation behavior (not shown here). 

The activation energy for the relaxation was calculated by

using an Arrhenius relation:

(1)

where f0 is the pre-exponential term, Ea is the activation

energy, and kB is Boltzmann’s constant. The Arrhenius plots

are shown in Fig. 4. Values of Ea as calculated using Eq. (1)

were in the range of 0.201 - 0.230 eV, as summarized in

Table 1. The slight change of the Ea value suggests that BZT

had a small effect on the Ea value. However, the obtained

values were close to the value reported by Ke et al. for SFN

(Ea = 0.23).
[18] 

4. CONCLUSIONS

The properties of the (1-x)SFN-xBZT ceramics synthesized

via solid state reaction method were investigated for the first

time. The solubility limit of BZT in SFN was found to be

very low. However, addition of BZT for some concentrations

(0.02 ≤ x ≤ 0.08) was found to enhance the dielectric constant
as well as reduce the dielectric loss value. The ceramics also

exhibited a dielectric relaxor behavior. Based on these

 f f0exp −
Ea

kBT
--------

⎝ ⎠
⎛ ⎞=

Fig. 3. (a) Dielectric constant and (b) Dielectric loss as a function of
temperaure for the (1-x)SFN-xBZT ceramics.

Fig. 4. Arrhenius plots of the frequency dependence of tan δ maxi-
mum temperature for the (1-x)SFN-xBZT ceramics. 

Table 1. Activation energy (Ea) of (1-x)SFN-xBZT ceramics.

x 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 0.11

Ea (eV) 0.212 0.230 0.224 0.233 0.201 0.226
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results, it would be interesting to form other solid solutions

between BZT and other giant dielectric materials to develop

other high performance dielectric materials.
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The properties of 0.94BNT-0.06BT/xNiO lead-free nanocomposites were investigated. The NiO additive influ-
enced dielectric properties as well as the phase transition behavior of the samples. Dielectric properties under
applied magnetic fields were also measured. After addition of the additive, the loss tangent could be controlled
by an applied magnetic field. Furthermore, the P-E hysteresis loop changed from a normal hysteresis loop for the
unmodified sample to a constricted loop for the x = 0.5 and 1.0 vol. % samples, and then became a lossy capaci-
tor hysteresis loop for the x = 2.0 vol. % sample. These results suggest that NiO nanoparticles have a strong
influence on the properties of the composites.

 Keywords: magnetocapacitance, ferroelectric, nanocomposites

1. INTRODUCTION

Due to environmental concerns, many lead free electro-

ceramics have been investigated, such as bismuth sodium

titanate ((Bi0.5Na0.5)TiO3, BNT), barium titanate (BaTiO3,

BT), and potassium bismuth titanate ((K0.5Bi0.5)TiO3, KBT)

based materials.[1-7] Among them, BNT is an interesting lead

free piezoelectric material with a perovskite structure. It has

Bi3+ and Na+ on the A-site of the ABO3 perovskite structure

with a rhombohedral symmetry.[3] BNT has recently been

considered to be a promising lead-free piezoelectric material

to replace the widely used lead based materials, due to its

high remnant polarization at room temperature. However,

the large coercive field of BNT ceramics makes them hard to

pole as a result of their weak piezoelectric properties. To

overcome this problem, many BNT-based solid solutions

have been fabricated to improve the properties. Among these

solid solutions, (1-y)BNT-yBaTiO3 (BNT-BT) ceramics have

been intensively investigated by many authors after Xu et al.

proposed that their BNT-BT ceramics had a morphotropic

phase boundary (MPB) for 0.06 < y < 0.10, and the y = 0.06

sample exhibited high piezoelectric properties.[8] 

Recently, magnetoelectric (ME) ceramics have attracted

considerable attention for their impact on basic science and

electronic applications. The properties of these MEs are

thought to be induced by the interaction between electrical

and magnetic dipoles. Unfortunately, single phase materials

which exhibit a large ME at room temperature are very rare.

Therefore, researching large ME materials has been an

interesting topic of research in recent years. Recently,

significant ME values have been found in some multiphase

materials, such as composites of BT/CoFe2O4 and lead

zirconate titanate (PZT)/nickel ferrite.[9,10] However, the

nanocomposites which show the ME effect have not been

widely investigated. Furthermore, many authors have

reported that nanocomposites show other interesting properties

compared to ordinary composites, such as the enhanced

mechanical properties of PZT/Al2O3 nanocomposites.[11] In

the present work, we report on our investigation of a new

nanocomposite of BNT-BT/xNiO. BNT-BT (at a composition

of y = 0.06) ceramics and NiO nanoparticles were used as

the matrix and dispersed phases of the nanocomposites,

respectively. 

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE

0.94Bi0.5Na0.5TiO3-0.06BaTiO3 powders were prepared

using the conventional solid-state mixed oxide method. The

mixed raw metal oxide powders were calcined at temperatures

ranging from 800°C to 900°C for 2 h. The high purity

perovskite phase obtained using powders at the optimum

calcination temperatures were then combined with NiO (x =

0.5, 1.0 and 2.0 vol. %) nanoparticles (average particles size

less than 100 nm) and sintered at 1100°C for 2 h. Phase

formation was determined using the x-ray diffraction
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technique (XRD). The dielectric properties were determined

at various temperatures and magnetic fields by using an LCR

meter (Model 4276A, Hewlett Packard). The P-E hysteresis

loop was measured at room temperature using a ferroelectric

tester (Radiant Technologies Inc.).

3. RESULTS AND DISCUSSION

The phase formation of the studied samples was determined

using the XRD technique at room temperature. The XRD

patterns in Fig. 1 indicate that all samples exhibited a pure

phase with rhombohedral symmetry. Peaks of secondary

phases, such as Bi12TiO20 and Bi4Ti3O12, were not observed

in the XRD patterns. This result is consistent with that

reported in previous works.[12] Furthermore, no peak was

observed for the NiO phase in any of the XRD patterns. This

may be due to the low level of NiO additive which was too

little to be detected at the sensitivity level of the XRD

instrument. In addition, intensities of the XRD peaks decreased,

and their XRD peak widths decreased, with increasing NiO

concentrations. These results indicate that the NiO additive

produced a lower degree of crystallinity. Furthermore,

structural and chemical composition heterogeneity may have

occurred in higher NiO content samples due to the

unintentional reaction between the matrix phase and the

nanoparticles and/or the partial interdiffusion between BNT-

BT and NiO.[13,14] 

Figure 2 displays plots of the dielectric constant and loss

tangent versus temperature for various NiO concentrations.

All samples showed a weak frequency dispersion of the

dielectric constant. However, the additive produced a higher

dielectric constant-temperature stability, especially for the

0.5 and 1.0 vol. % samples. Two phase transition peaks in

the dielectric curve were observed for the BNT-BT ceramic.

These peaks correspond to the rhombohedral to tetragonal

(Td~100°C - 180°C) and tetragonal to cubic (Tm~300°C -

340°C) phase transitions. The characteristics of the

permittivity curves for the BNT-BT ceramics agreed well

with the work done by Xu et al.[8] After addition of the

additive, however, a variation in Td and Tm was observed, i.e.

there was no trend observed for these temperatures.

Furthermore, the two phase transition peaks merged into a

single diffuse phase transition at higher NiO contents

(x = 2.0 vol. % sample). These behaviors may be due to

heterogeneity of the structures of the composites. Figure 2

also shows the loss tangent as a function of temperature for

various frequencies. The loss tangent tended to decrease

with NiO content for the x ≤ 1.0 samples, but it increased

with further NiO content (x = 2.0 vol. % sample). The

increase in loss tangent for the x = 2.0 vol. % sample implies

that the x = 2.0 vol. % sample had higher electrical

conductivities. 

To determine the degree of the diffuse phase transition

after adding the additive, the diffuseness parameter (δγ) was

determined, using the following expression:[15] 

 
εr,max/εr = exp((T − Tm)2/2δγ

2) (1)

where εr,max is a dielectric constant at Tm. The value of δγ was

calculated from a plot of ln(εr,max/εr) versus the (T − Tm)2.

Figure 3 illustrates the values of δγ as a function of NiO con-

tent. The parameter δγ increased from 141 K for the unmodi-
Fig. 1. XRD patterns of BNT-BT/xNiO nanocomposites.

Fig. 2. Dielectric constant (εr) and loss tangent (tan δ) as a function of
temperature for the nanocomposites.

Fig. 3. Diffuseness parameter as a function of NiO content. Inset
shows ln(εr,max/εr) versus (T − Tm)

2
 of the samples.
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fied sample to 198 K for the x = 2.0 vol. % sample, confirming

that the addition of NiO promoted the diffuse phase transi-

tion in the composites.

Figure 4(a) illustrates the variation of magnetocapacitance

as a function of applied magnetic field at a 1 kHz frequency.

The magnetocapacitance decreased with increasing magnetic

field for all samples. The rate of change in the magneto-

capacitance increased with increasing NiO content, i.e. the

2.0 vol. % sample showed a larger change in dielectric

constant than the 1.0 and 0.5 vol. % samples, respectively.

Figure 4(b) displays the magnetoloss as a function of the

applied magnetic field at 1 kHz. The samples showed a large

change in magnetoloss. The magnetoloss increased with the

applied magnetic field, where a higher NiO content sample

showed a higher rate of change of the magnetoloss value.

This result suggests that the loss tangent can be controlled or

tuned by the applied magnetic fields. 

Figure 5 presents the ferroelectric hysteresis loops of the

studied samples. The pure BNT-BT ceramics exhibited a

normal ferroelectric behavior, characterized by a square

shaped hysteresis loop. The ferroelectric behavior in this

work is similar to the work done by Xu et al..
[8] For samples

with higher NiO contents, the hysteresis loop became a slim

and constricted loop. The reason for the presence of the

constricted loop in this work may be due to charged defects

and/or defect complexes which occurred in the samples due

to partial interdiffusion at the interfaces of the BNT-BT and

NiO phases.[14] These defects may act as pinning points for

the domain rotation which resulted in low polarization

values.[14,16,17] Furthermore, it has been suggested that the

formation of complex defects can reduce the coercive field,

compared with the defect-free case.[14,18] In the case of the x =

2.0 vol. % sample, a lossy capacitor hysteresis loop was

observed, indicating that this sample had a high conductivity.

Plots of current density versus electric field of the samples at

room temperature are illustrated in the insets of Fig. 5. The

current densities at 13.3 kV/cm were 20.1, 2.8, 3.9 and

9.8 mA/cm2 for the 0.0, 0.5, 1.0, and 2.0 vol. % samples,

respectively. The reduction in current density for the 0.5 and

1.0 vol. % samples is consistent with the decrease in loss

tangent at room temperature. However, the 2.0 vol. % sample

exhibited a breakdown at an applied electric field of 13.3 kV/

cm. The electric breakdown confirms that the 2.0 vol. %

sample had high conductivity. 

4. CONCLUSIONS

In the present work, lead-free BNT-BT/xNiO nano-

composites were fabricated for the first time. The additive

did have an influence on dielectric behavior. Obvious changes

in ferroelectric properties were observed after adding small

amounts of the additive. The additive also produced a large

change in loss tangent value under an applied magnetic field

suggesting that the loss tangent of this material can be tuned

by the magnetic field. Based on these data, the nanocom-

posites of BNT-BT/xNiO showed many interesting behaviors

as compared with pure BNT-BT ceramics.
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Solid solutions of the (1-x)Ba(Zr0.07Ti0.93)O3-xBa((Ni0.5W0.5)0.1Ti0.9)O3 system with 0.05 ≤ x ≤ 0.2, were fabricated
via a solid-state reaction technique. All samples exhibited a pure phase perovskite structure. The x = 0.05
samples exhibited very high dielectric constants (>60,000) for temperatures over 400°C, while the x = 2.0
samples had a higher degree of dielectric constant stability over a wide temperature range. The ceramics
also showed a dielectric relaxor behavior. The frequency dependence of the loss tangent peak was observed
to follow an Arrhenius law where the activation energies increased with increasing Ba((Ni0.5W0.5)0.1Ti0.9)O3

content. The result suggests that the addition of Ba((Ni0.5W0.5)0.1Ti0.9)O3 has strong effects on the properties
this ceramic system.

Keywords: solid solution, high dielectric, activation energy, lead free ceramics 

1. INTRODUCTION

The ABO3 based perovskite oxide compounds are an
important class of materials which show a wide variety of
properties including ferroelectric, relaxor, and piezoelectric
features. It should be noted that many modified ABO3

materials also exhibit high dielectric constants, making them
suitable for capacitor devices. For dielectric applications,
giant dielectric constant ceramics with perovskite structure
have been extensively investigated in recent years.[1-3] The
complex perovskite system with A(B'0.5B''0.5)O3 (where
A = Ba, Sr and Ca; B', B'' = Fe, Nb, Ta and Sb) show an
abnormally high dielectric response similar to the CaCu3Ti4O12

(CCTO) system.[4,5] The materials of this system also exhibit
high dielectric values (1,000 - 100,000) over a wide temperature
range with a frequency dependence. Recently, Zhao et al.[6]

reported that Ba (Ni0.5W0.5)xTi1-xO3 (BNWT) ceramics also
presented with a giant dielectric behavior. The dielectric
constant of the BNWT ceramics exhibited a large dielectric
constant (~10,000) over temperatures in the range of 200°C -
450°C. Furthermore, many recent studies have focused on
Ba(ZrxTi1-x)O3 based (BZTs) materials due to its high dielectric
constant and piezoelectric properties.[7] The properties of
BZTs are dependent on Zr content which can replace the Ti4+

at the B-site in the ABO3 perovskite structure. The phase
transition temperatures of BZTs ferroelectrics occur for

rhombohedral to orthorhombic (T1), orthorhombic to tetragonal
(T2), and tetragonal to cubic (Tc) phase transitions and are
strongly dependent on Zr concentrations.[8] The high dielectric
constant (~14,000) of Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 (BZT07) ceramics
can be observed at its Tc of ~105°C. The BZT07 ceramics
also show low loss tangent values over a wide range of
temperatures where the low loss tangent values are good for
capacitor applications. Since the Ba(Ni0.5W0.5)0.1Ti0.9O3 system
shows giant dielectric constant behavior and the BZT07
exhibits low loss tangent, the solid solution between them
may generate improved dielectric behavior. Furthermore,
these materials have no lead content. Therefore, forming this
solid solution may help to reduce the volatile lead used in the
ceramic processing step of many lead-based giant dielectric
materials, and is an interesting issue for electronic material
research. To our knowledge, a solid solution of BZTs-BNWT
has not yet been fabricated and their properties have not been
reported. These properties have prompted us to synthesis
BZTs-BNWT ceramics and investigate their properties.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE

The stoichiometric (1-x)Ba(Zr0.07Ti0.93)O3-xBa(Ni0.5W0.5)0.1
Ti0.9O3, (1-x)BZT07-xBNWT with x = 0.05, 0.1, and 0.2,
were prepared via a conventional solid state method. High
purity oxide powders of BaCO3, ZrO2, TiO2, NiO, and WO3

were milled and mixed in ethanol with Y2O3-stabilized ZrO2

balls as a grinding media for 24 h. After drying, each batch
was calcined at 1200°C for 2 h to form the (1-x)BZT07-
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xBNWT powders. The calcined powders were then mixed
with polyvinyl alcohol (PVA) for 3 wt. % and formed into
discs by cold uniaxial pressing. The resulting discs were
sintered at 1450°C for 4 h. Phase formation of the ceramics
was investigated using the x-ray diffraction technique (XRD).
The microstructures of the sintered discs were studied using
scanning electron microscopy (SEM) with a Jeol scanning
electron microscope. The dielectric constant and the loss
tangent were measured using an Agilent 4284A LCR meter. 

3. RESULTS AND DISCUSSION

The x-ray diffraction (XRD) patterns of the (1-x)BZT07-
xBNWT ceramics for x =  0.05, 0.10, 0.20 are shown in Fig.
1. These results indicate that all of the ceramics exhibited a
pure perovskite structure, i.e. no secondary phase was
observed for any of the samples. The tolerance factor (t) of
the (1-x)BZT07-xBNWT solid solutions was calculated
based on the basic equation: t = (rA+ ro)/ (rB+ ro) where
rA, rB and ro represent the ionic radii of cation A, cation B,
and of the oxygen anion (1.40 Å) of the ABO3 structure,
respectively. The calculation result of the t value as a
function of BNWT content is illustrated in the inset of Fig. 1.
It was found that the t value slightly increased with increasing
BNWT content and occurred in the range of 1.057 - 1.058.
Generally, the tolerance factor is a necessary parameter for
checking the stability of perovskite phase formation. This
parameter can also help to determine the degree of lattice
distortion in the perovskite structure. Normally, the distorted
perovskite structure is stable when the tolerance factor is
close to 1. Our calculation values suggested that the unit cell
of the (1-x)BZT07-xBNWT system was slightly distorted
after adding BNWT. Furthermore, pure BZT07 (t = 1.057)
phases can easily be synthesized by normal processing,
therefore the studied solid solution system can easily be
formed using a conventional solid state reaction. 

The sintered surfaces of the BZT07-BNWT ceramics are
shown in Fig. 2. The average grain sizes of the samples were
determined using the linear intercept method, as shown in
Fig. 2(d). The average grain sizes of the samples decreased
from 42.8 µm for the x = 0.05 sample to 20.9 µm for the
x = 0.2 sample. This result indicates that the addition of
BNWT inhibited grain growth of the ceramics. Furthermore,
a higher BNWT content sample exhibited a higher degree of
non-uniform grain size. This result indicates a higher degree
of heterogeneity in the microstructure for the higher BNWT
content samples. 
The dielectric constant and loss tangent values versus

temperature of the (1-x)BZT07-xBNWT ceramics are
displayed in Fig. 3. At room temperature, there is no clear
trend for dielectric constan (εr,room) with BNWT content,
where values of εr,room were in the range 7,400 - 5,400.
However, the loss tangent values at room temperature were
0.14, 0.09 and 0.07 for the x =  0.05, 0.10, and 0.20 samples,
respectively. The reason for the reduction in the loss tangent
value of the studied ceramics is uncertain but could be

2

Fig. 1. XRD patterns of the (1-x)BZT07-xBNWT ceramics. The
inset shows the value of the tolerance factor as a function of BNWT.

Fig. 2. (a-c) Microstructure of the (1-x)BZT07-xBNWT ceramics
and (d) the average grain size as a function of BNWT.

Fig. 3. Dielectric constant and loss tangent of (1-x)BZT07-xBNWT
ceramics. 
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related to a change in the microstructure since there were
microstructural changes after adding BNWT. Furthermore,
the reduction of the loss tangent could also be related to the
changes in the transport behavior that contributed to a higher
resistance.[9] This may be due to an increase in resistivity at
the grain boundaries.
The dielectric constants of a lower doped sample are

strongly frequency dependent. However, a higher doped
sample showed weaker frequency dependence. It should be
noted that a small amount of BNWT addition (x = 0.05)
produced an obvious change in the dielectric-temperature
behavior, i.e. the dielectric-temperature curve looks close to
the pure BNWT rather than pure BZT07, whereas pure
BZT07 ceramics show a clearly two phase transition (as seen
in the inset of Fig. 3). However, the x = 0.05 sample had a
dielectric constant value greater than 60,000 (at 1 kHz) for
temperatures above 400°C, which is higher than that
observed in pure BNWT (εr~ 18,000) and BZT (εr~ 46,000
at dielectric peak)[6,8] for the same temperature range. The
higher dielectric constants at the high temperatures may be
related with oxygen non-stoichiometry and/ or cation non-
stoichiometry in the samples. However, further investigation
is required to confirm the reasons for this behavior. For the
x = 0.20 sample, the dielectric constants exhibited a higher
degree of temperature stability. The change in dielectric
constants (∆εr/εr,room) were <10%, where εr,room is the dielectric
constants at room temperature (εr,room ~6,200), and ∆εr= |εr −
εr,room| at room temperature to 200°C. 
The loss tangent as a function of temperature of the

ceramics is also shown in Fig. 3. The sample exhibited a
dielectric relaxor behavior where the loss peak shifted to
higher temperatures with increasing frequency.[10] The
frequency-dependent behavior of the loss tangent –
temperature curve may be related to the concentration of
charge carriers responsible for relaxation, which is not
constant. It should be noted that the peak loss tangent
increased as the temperature increased. This result indicates
that the concentration of conduction electrons increases with
increasing temperature, and could be caused by thermal
activation.[11] In addition, the x = 0.1 sample showed lower
loss tangent values less than 0.07 for temperatures 67 -
113°C.
The frequencies at which the loss tangent is maximum,

follow the Arrhenius law as given by:

(1)

where ωm is the frequency at maximum loss tangent, ω0 is
the pre-exponential factor, Ea is the activation energy for
relaxation and kB is the Boltzmann’s constant. The Arrhenius
plot of ln(ωm) versus 1/T gives the activation energy of the

relaxation process. The activation energy increased with
BNWT concentration, where the values of Ea were 1.15,
1.25 and 1.26 eV for the x = 0.05, 0.1 and 0.2 ceramics,
respectively. 

4. CONCLUSIONS

Properties of the solid solutions of the (1-x)BZT07-
xBNWT system, with 0.05 ≤ x ≤ 0.2, were investigated for
the first time. A pure phase perovskite was observed for all
compositions. All samples showed very high dielectric
constants, whereas the x =  0.05 sample had relatively higher
dielectric constants and the x = 0.20 samples exhibited
higher dielectric-temperature stability. The addition of BNWT
in the system also produced a reduction in the loss tangent.
All samples exhibited a dielectric relaxor behavior. The
obtained results indicate that the BZT07-BNWT solid
solutions had a better dielectric performance than either of
the pure BZT07 and BNWT ceramics alone.
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In the present work, SrFe0.5Nb0.5O3 (SFN) ceramics doped with calcium were synthesized
via a solid state reaction technique. X-ray diffraction reveals that both the powders and
ceramics have a pure-phase perovskite structure with orthorhombic symmetry. The
dielectric properties and related parameters of the ceramics were investigated. The
result revealed that the ceramics exhibit good dielectric behavior and have a significant
potential for dielectric applications.

Keywords SrFe0.5Nb0.5O3; high dielectric; impedance spectroscopy

1. Introduction

Complex perovskite materials with a general formula AB′B′′O3 are particularly attrac-
tive for various applications, such as microwave frequency resonators, multilayer capaci-
tors, sensors, detectors, actuators, filters, etc. [1] Among these materials, A(Fe0.5B0.5)O3

(A Ba, Sr, Ca; B Nb, Ta, Sb) show high dielectric constants over a wide temperature
range [2, 3], which are similar to those in CaCu3Ti4O12 [4–11]. Strontium iron niobate
(SrFe0.5Nb0.5O3; SFN) is one of the families of complex perovskite A(Fe0.5B0.5)O3 materi-
als which shows high dielectric constants of 103–104 over a wide measured frequency and
temperature range [12]. This material has an orthorhombic crystal symmetry with space
group Pbnm(62) at room temperature [12, 13]. The dielectric properties of the SFN ceram-
ics were reported by Raevski et al. [3]. The high dielectric behavior has been interpreted in
terms of the Maxwell-Wagner mechanism [3, 12]. The magnetic properties of the SFN at
low temperatures (lower than 100 K) were reported by Tezuka et al. [14]. The ferroelectric
properties of SFN could be improved by forming a solid-solution with PbTiO3 combined
with MnO2 or Li2CO3 doping [15]. However, the properties of SFN ceramics doped by el-
ements of Ca etc have not been widely investigated. In the present work, strontium calcium
iron niobate (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3 was synthesized by solid stat reaction technique for
first time. The properties of the studied ceramics were investigated and reported.
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2. Experimental

Strontium calcium iron niobate (Sr0.9Ca0.1)Fe0.5Nb0.5O3 was synthesized by the solid state
reaction technique from high purity powders of SrCO3 (98.0%, Aldrich), Fe2O3 (99.0%,
Aldrich), Nb2O5 (99.9%, Aldrich), and CaCO3 (98.5%, Riedel-de Haën). The powders were
weighed with stoichiometric ratio, ball milled with zirconia media in alcohol for 24 h, and
then dried at 110◦C for 12 h. The dried mixture was calcined at 1100◦C for 3 h, then mixed
with 3% polyvinyl alcohol (PVA) and pressed into disc compact shapes with a diameter
of 1 cm. These green compacts were sintered at temperatures of 1450◦C for 3 h with the
same rate as the calcination. The phase formation was identified using X-ray diffraction
(XRD). The microstructures were examined using a scanning electron microscope (SEM).
The dielectric properties were measured using a LCR meter.

3. Results and Discussion

The XRD patterns of the calcined powder and ceramic samples are shown in Fig. 1. The
XRD result indicates that the samples exhibited pure perovskite structures with orthorhom-
bic symmetry. This result agrees with the works done by Liu et al. [12] and Ke et al.
[13]. The appearance of three main peaks of (332), (240), and (116) reflection at 2θ ∼
75–77◦, also confirmed the presence of orthorhombic phase for the studied samples. The
lattice parameters and unit-cell volume of the samples was calculated from the XRD data
of the ceramic samples, based on the orthorhombic symmetry. The unit-cell volume of was
248.11 Å3 (a = 5.60 Å, b = 7.94 Å and b = 5.58 Å) which is lower than that of the pure
SFN ceramic in the previous work (unit cell volume = 250.96 Å3 [16]. The decrease in the
unit-cell volume with Ca doping suggests that there was an introduction of Ca ions into the
SFN lattices, due to the fact that the size of Ca2+ is smaller than Sr2+. The SEM micrograph
of the SCFN surface is displayed in Fig. 2. The average grain size of SCFN ceramic, as
calculated by the linear intercept method is 39.41 ± 9.72 μm.

The dielectric constant (εr) as a function of frequency at various temperatures is shown
in Fig. 3. The dielectric constant of SCFN ceramic exhibited a frequency dependence which
is similar to pure SFN [12]. The samples also showed high dielectric constants at lower

Figure 1. XRD patterns of SCFN powder and ceramic.

D
ow

nl
oa

de
d 

by
 [

C
hi

an
g 

M
ai

 U
ni

ve
rs

ity
] 

at
 1

8:
16

 1
1 

D
ec

em
be

r 
20

13
 



Dielectric Properties of Modified SFN Ceramics [561]/25

Figure 2. SEM micrograph of SCFN ceramic.

frequencies. This can be attributed to the presence of all different types of polarizations,
i.e. interfacial, dipolar, atomic, ionic, electronic contribution in the material. However,
the dielectric constant of the samples decreases with increasing frequency due to some
polarizations may have less contribution [17]. However, very high dielectric constant was
observed at high temperature (such as at 300◦C and at 1 kHz, εr > 23,500). This value is
higher than pure SFN(εr ∼ 10,000). The dielectric constant as a function of temperature
is shown in the inset of Fig. 3. The dielectric loss (tanδ) as a function of frequency and
temperature of the studied ceramic is illustrated in Fig. 4. The value of tanδ increased with
increasing temperature. The increase in tanδ value should be related to the change in the
transport behaviour that contributed to a lower resistance [18]. The dielectric loss result
also shows a frequency dependence. This may be due to the concentration of charge carriers
is not constant [17].

Figure 3. Frequency dependent of dielectric constant (εr) of SCFN ceramic. Inset shows dielectric
constant versus temperature. (Color figure available online.)
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Figure 4. Frequency dependent of dielectric loss (tanδ) of SCFN ceramic. Inset shows dielectric
loss versus temperature. (Color figure available online.)

Figure 5 shows the complex impedance plane of SCFN ceramic measured at vari-
ous temperatures. Generally, the complex impedance plane of many ceramics have two
semicircles where the low-frequency arc represents the electrical behavior due to the grain
boundary characteristic and the high-frequency arc associates with the electrical character-
istic of grain. The data from the complex impedance plane can be analyzed by an equivalent
circuit of one parallel resistance-capacitance (RC) element and/or other circuits. According
to the work done by Li et al. [19], grain boundary (Rgb) and resistance of grain (Rg) can be
modelled using the two equivalent parallel circuits, giving rise to two arcs in the complex
impedance plane. In the present study, the diameter of the arcs at lower-frequency is larger
than the diameters of the arcs at high-frequency. This characteristic suggests that the value

Figure 5. Complex impedance spectra of SCFN ceramic at various temperatures. (Color figure
available online.)
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Table 1
Grain and grain boundary resistances of SCFN ceramic at various temperature

T(◦C) Rb (�) Rgb (�)

27 5.87 × 104 ≥1015

50 3.06 × 104 ≥1014

100 5.41 × 103 9.00 × 106

150 1.47 × 103 9.26 × 105

200 5.40 × 102 1.31 × 105

of Rgb which associated with the big arc is much larger than that of the small arc. Thus, re-
sistance in the equivalent circuit is dominated by grain boundary. Furthermore, diameter of
the big arc decreases with increasing temperature, this behavior may be due to the presence
of space charges in the material at higher measurement temperature [20]. However at high
temperature (>200◦C), there was observed only one arc in the complex impedance plane
due to the limit of the measurement system. The Rg and Rgb values of SCFN ceramics
at various temperatures were determined (Table 1). It was found that values of Rg and
Rgb decreases with increasing temperature. This result matches that trend of dielectric loss
where dielectric loss value increased with increasing temperature.

4. Conclusions

The properties of the SCFN ceramics synthesized via a solid state reaction method were
investigated for the first time. The XRD result indicates that the SCFN ceramics exhib-
ited pure perovskite structures with orthorhombic symmetry. Very high dielectric constant
was observed specially for high temperature region. The complex impedance plane re-
sult indicated that temperature has a strong effect on grain boundary resistance of SCFN
ceramics.
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The BiFeO3 was prepared by a mixed oxide, solid-state reaction method. Excess Bi2O3

(1–7wt%) was introduced prior to powder calcination to compensate for any Bi2O3 that
may have been lost from the samples due to volatilization during heat treatments. Various
heating rates (1–10◦C/min) were performed at the calcination state. X-ray diffraction
analysis revealed that pure phase BFO was observed for the samples calcined at a
low heating rate (1◦C/min) and contained lower amount of Bi2O3.The higher levels of
excess Bi2O3 produced an increased in dielectric constant and dielectric loss. Further,
ferroelectric behavior was improved for higher amount Bi2O3 contented samples.

Keywords Bismuth iron oxide; excess bismuth oxide; electrical properties

1. Introduction

Multiferroics are materials that exhibit both ferromagnetic and ferroelectric properties.
The multiferroics are interesting due to their physical properties as well as possibility of
practical applications in new memory devices [1–4]. BiFeO3 (BFO) is one of the interesting
multiferroic materials. BFO has a rhombohedrally distorted simple perovskite structure. It
shows antiferromagnetic behavior with a relatively high Neel temperature (TN ∼370◦C)
and ferroelectric behavior with a high Curie temperature (TC ∼830◦C) [5–6]. To fabricate
the BFO ceramics many techniques have been proposed such as sol-gel, hydrothermal, and
solid-state reaction techniques. However, it is known that the solid-state reaction technique
(or the conventional mixed oxide method) is a simple technique with low cost. Therefore,
many authors have applied this technique to fabricate the BFO ceramics [7–9]. However,
the solid-state reaction technique is a high temperature method. This can cause bismuth loss
during the processing. Further, the high temperature processing can producing porosity and
impurity phases such as Bi36Fe2O57 and Bi46Fe2O72 [10]. Thus, controlling of temperature
and oxygen partial pressure has been performed to achieve the pure phase BFO [11].
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Additions of excess bismuth oxide in bismuth based ceramics are also often carried out
in the processing as a means of improving the ceramic properties [12–13]. It is expected
that controlling of heating rate may affect to the Bi volatilization in the processing. To
our knowledge, a systematic study for the effects of excess bismuth oxide and heating
rate on the phase formation and properties BFO ceramics has not been investigated. In
the present work, we report for our results showing a dependence of BFO phase stability
on the bismuth oxide content and heating rate. Results are also reported for dielectric and
ferroelectric properties.

2. Experimental

In the present work, BiFeO3 (BFO) was synthesized via solid-state reaction of Bi2O3

(Aldrich, 99.9% purity), Fe2O3 (Aldrich, 99.0% purity). The raw materials were weighed
to give the desire composition, and then suspended in ethanol and intimately mixed in a ball
milling machine for 24 h using zirconia as a grinding media. An excess of Bi2O3, equivalent
to1, 3 or 7 wt% was added prior to ball milling. After drying for 24 h, the powder was ground,
sieved and then calcined in at 800◦C for 2 h with different heating/cooling rate from 1 to
10◦C/min. The calcined powders were dried and uniaxially pressed into a disc shape. The
green discs were sintered in air at 850◦C with a dwell time of 2 h and a heating/cooling rate
of 1◦C/min. The density of sintered the samples was determined by Archimedes’ principle.
Phase formation in the samples was determined by X-ray diffraction (XRD). For electrical
measurement, the sintered samples were polished to obtain parallel surfaces and silver
paste electrodes were applied to make an electrode. The dielectric properties of the pellet
ceramics were measured using a LCR meter. The ferroelectric properties were measured
with using a Sawyer Tower circuit. Microstructure of the samples was investigated by a
scanning electron microscope (SEM).

3. Results and Discussion

The XRD patterns of calcined powders made from starting mixtures containing different
levels of Bi2O3 and calcined with different heating rates are presented in Fig. 1. In case the
heating rate of 10◦C/min, all powder samples showed a main phase of BFO. The analysis
was carried out based on the JCPDS file No.86-1518. However, peaks of a second phase
at 2θ = 28, 33 and 52◦ were observed. This second phase was identified as Bi36Fe2O57

according to the JCPDS file No. 42-0181. Further, a peak of Bi2O3 at 2θ = 56◦ was also
observed. The formation of Bi36Fe2O57 was also observed by Pradhan et al. [9] while
Bi2Fe4O9 and Bi36Fe2O57 second phases were observed by Kim et al. who synthesized the
BFO by sol-gel technique [7]. In the present work, it should be noted that intensity of the
Bi36Fe2O57 peaks increased with increasing Bi2O3 content for each heating rate. Plots of
value of intensity of the Bi36Fe2O57 second phase (selected from peak at 2θ∼28◦) versus
Bi2O3 content are displayed in insets of Fig. 1. Although the presence of free Bi2O3 is
expected in the higher Bi2O3 content samples, the results indicate that additive produce a
three-phase mixture including BFO, Bi36Fe2O57 and Bi2O3. In case a lower heating rate,
the second phase disappeared especially for a smaller Bi2O3 contented samples, as seen
in Fig. 1(b) and (c). In case the heating rate of 1◦C/min, the pure phase of BFO was
observed for the sample contained Bi2O3 < 3 wt%. These results indicate that heating rate
is an important process parameter to obtain the pure phase of BFO calcined powder. The
1◦C/min powder was selected for the ceramic processing.
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Excess Bi2O3 on Electrical Properties of BFO Ceramics [589]/53

Figure 1. XRD patterns of BFO calcined powders and sintered ceramics made from starting powders
with different Bi2O3 contents: (a–c) powders calcined with heating/cooling rate of 10, 5 and 1◦C/min,
respectively and (d) BFO ceramics. Insets show intensity of Bi36Fe2O57 peak at 2θ∼28◦ versus Bi2O3

content.

XRD patterns of the studied ceramics are illustrated in Fig. 1(d). The main XRD peaks
of the ceramics were corresponded to pure BFO phase. The samples presented a rhombo-
hedral symmetry according to JCPDS file No. 86-1518. The second phase (Bi36Fe2O57) as
occurred in the calcined powders still presented for the 7 wt% sample. No peak of Bi2O3 was
observed in the XRD patterns of the ceramics. Further, the intensity of impurity peaks of the
7 wt% ceramic is lower than that observed for the 7 wt% calcined powders (Fig. 1(a–c)). In
the present work, higher sintering temperatures have been performed (900◦C) but it caused
ceramics melting. This indicates that forming BFO needs a suitable sintering temperature.
It should be noted that intensities of the main XRD peaks of the 3 wt% sample were higher
than other samples. The higher XRD intensity for the 3 wt% sample indicates a higher the
degree of crystallinity of the sample.

The dielectric constant and dielectric loss as a function of frequency at room temper-
atures is shown in Fig. 2. The dielectric constant data of the studied BFO ceramics is good
agreed with to the data obtained in previous work [14]. All ceramics exhibited higher dielec-
tric constant at lower frequencies. The dielectric constant gradual decreased with increasing
frequency. This behavior is similar to dielectric result for the previous work [7]. Further, the
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Figure 2. Dielectric properties at room temperature of BFO ceramics containing different Bi2O3

levels.

Figure 3. Dielectric constant and dielectric loss as a function of temperature for BFO ceramics
containing different Bi2O3 levels.
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Excess Bi2O3 on Electrical Properties of BFO Ceramics [591]/55

Figure 4. (a) Room temperature polarization versus electric field (hysteresis loop) for BFO ceramics
containing different levels of Bi2O3 and (b, c) as sintered surfaces of unmodified and 7 wt% samples.

dielectric constant (at 1 kHz) increased with increasing the Bi2O3 content. The dielectric
loss of the ceramic samples trends to increase with Bi2O3 where the dielectric loss values
were in a range of 0.09–0.18. Fig. 3 shows plots of the dielectric constant and loss tangent (at
1 kHz) as a function of temperature of the BFO ceramics containing different Bi2O3levels.
All samples presented an increase in dielectric constant with the temperature. This behavior
is similar to the work done by Kumar et al. [15]. The dielectric loss also increased with
increasing temperature. Generally, excess Bi can compensate the Bi loss in the processing
of the Bi based materials as a result in better electrical performance. However, over supply
Bi can produce second phases such as Bi2O3 (in this work). It is possible that Bi can
volatile from the second phases at the high temperature and cause some defects. Therefore,
the higher dielectric loss values in the higher Bi contented samples were observed.

Figure 4 shows selected P-E hysteresis loops at room temperature for BFO ceramics
containing different levels of Bi2O3. Lossy capacitor hysteresis loop was observed for
the 0–5 wt% samples. This behavior has been observed in many previous works [9, 14].
An increment in remanent polarization (Pr) with Bi2O3 content was also noted for the
present work. It seems that the 7 wt% sample exhibits a better in ferroelectric behavior.
However, the slant and non-square hysteresis loop for the 7 wt% sample indicates that this
sample exhibited high conductivity. This may be link with the higher dielectric loss in the
sample. Generally, bismuth loss during high temperature processing can be observed in
many Bi-based ceramics due to Bi2O3 has a low melting point (∼850◦C). To compensate
the bismuth loss in the samples, some excess Bi2O3 is usually added during the batch
preparation [16–17]. The excess of Bi2O3 may also promote a liquid phase during sintering.
In case large amount of Bi2O3 samples, however, the additive can compensate the bismuth
loss but leave void formation which cannot remove after sintering. This may produces a
porous structure as a result of high conductivity samples [18]. SEM micrographs of selected
samples, as shown in Fig. 4(b,c), confirms this reason.

4. Conclusion

The effects of excess Bi2O3 and heating rate in stabilizing the BFO phase in calcined
powders were investigated. Heating rate was found to be an important processing parameter
for forming the pure phase BFO. The ceramic samples containing different Bi2O3 were
fabricated by a solid-state reaction technique. Pure phase BFO was observed for the 0–3 wt%
ceramic samples. Excess Bi2O3 produced an improvement in dielectric constant. Further,
the ferroelectric behavior was also improved by excess Bi2O3.
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High Dielectric and Piezoelectric Properties
Observed in Annealed Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3

Ceramics

S. EITSSAYEAM,1 P. JARUPOOM,2 AND G. RUJIJANAGUL1,∗

1Department of Physics and Materials Science, Faculty of Science, Chiang Mai
University, Chiang Mai 50200, Thailand
2Department of Industrial Engineering, Faculty of Engineering, Rajamangala
University of Technology Lanna (RMUTL), Chiang Mai 50300, Thailand

The dielectric, ferroelectric, and piezoelectric properties of ceramics from the
Pb0.88Sr0.12 Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 system were investigated as a function of annealing
time after being prepared via the solid-state method. Following the annealing process,
a shift in the ferroelectric to paraelectric transition temperature (Tm) was observed. In
addition, a high relative permittivity >24300 at Tm was recorded for the 64 h annealed
sample which was 52% higher than that of the as-sintered samples. The increased
annealing time produced an enhancement in the ferroelectric properties and a high
piezoelectric coefficient (d33) of 670 pC/N was also observed for the 64 h annealed
sample.

Keywords Dielectric properties; lead zirconate titanate, post sinter annealing

Introduction

Lead Zirconate titanate (Pb(ZrxTiO1−x)O3 or PZT) ceramics are a family of well-known
piezoelectric materials which have been extensively studied since their discovery in the
1950’s [1, 2]. Due to the fact that these ceramics have exceptionally good dielectric and
piezoelectric properties as well as a high Curie temperature (>350◦C), PZT and modified
PZT with acceptors and donors have important technological applications as transducers,
detectors, electro-optic devices, and for induced charge release devices. It has been reported
that the high piezoelectric properties of PZT have been observed for compositions near the
morphtropic phase boundary (MPB) where the Zr/Ti ratio is 52:48 at room temperature.
Most commercial ferroelectric ceramics have thus been designed in the vicinity of the
MPB with various forms of doping in order to achieve improved properties [2, 3]. For
example, ions of alkaline-earth metals, e.g. Sr2+, Ca2+, and Ba2+ have frequently been used
to substitute for Pb2+. Zheng et al. [4] reported that Sr-modified PZT ceramics generally
have higher dielectric and piezoelectric properties than pure PZT. Such Sr substitutions on
the A-site in PZT ceramics tend to shift the MPB composition towards the tetragonal phase.
The piezoelectric coefficient can then be optimized for the tetragonal phase field close to
but not exactly at the MPB.

Received December 11, 2012; in final form March 18, 2013.
∗Corresponding author. E-mail: rujijanagul@yahoo.com
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Although strong electrical properties are generally observed in modified PZT ceramics,
it is also known that the properties of such materials can also be strongly influenced by the
method of preparation. To improve the ceramics properties many different sintering tech-
niques have been proposed. Among these techniques, the post-sintering annealing method
has been effectively used to improve the electrical properties of some complex piezoelectric
ceramics [5, 6]. The improved electrical properties after annealing of such systems are due
to changes in microstructure and composition homogeneity [6]. In the present work, the
method of post-sintering annealing was applied to Pb0.88Sr0.12 Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 for the
first time. Many techniques were then used to characterize the properties of these annealed
ceramics. The results discussed below include characterizations of densification, the phase
composition change, microstructure, and composition homogeneity.

Experimental Procedure

The Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 (PZTSrSb) ceramics were prepared using a mixed-oxide
method as previously developed by Zheng et al. [4,12]. The starting powders of PbO,
ZrO2, SrCO3, Sb2O3 and TiO2 were mixed and calcined at 925◦C for 4 h. Ceramic discs
of about 10 mm in diameter and 2 mm in thickness were obtained by pressing and then
sintering at 1100–1275◦C for 2h at a heating rate of 5◦C/min. In order to minimize the loss
of lead due to vaporization, a PbO atmosphere for the sintering process was maintained
using PbZrO3 (PZ) as the spacer powder. The density of the sintered samples was measured
using the Archimedes method with distilled water as the fluid medium. To determine the
effect of the heat treatment on densification, the PZTSrSb ceramics were then sintered at
various temperatures as described above. The densest ceramics were then chosen to be
thermally annealed at 900◦C in the same PbO atmosphere for 8–164 h. X-ray diffraction
(XRD) with CuKα radiation was employed to identify the phase of the PZTSrSb ceramics.
The relative permittivity and dielectric loss (tanδ) were measured using an LCZ meter. The
piezoelectric measurements for the ceramics were taken in silicone oil at 80◦C for 30min
at field strengths of 3 kV/mm. The d33 coefficient was then measured using a d33 meter
piezometer 24 h after poling.

Results and Discussions

In this work, the ceramics were sintered at various temperatures ranging from 1150–1300◦C
for 2 h. The densest ceramics with a maximum density value of 7.07 g/cm3 were obtained
from the ceramics sintered at 1250◦C. Therefore, ceramics sintered at this temperature were
then used for the annealing process. Fig. 1(a) shows the values of density as a function of
annealing time. The density value increases sharply from 7.07 g/cm3 for the as-sintered
sample to 7.38 g/cm3, but is followed by a slight increase to 7.44 g/cm3 for the 168 h
sample. Fig. 1(a) also shows the shrinkage value as a function annealing time. The trend
for the shrinkage value nicely matches that of the measured density. The shrinkage slightly
increases from 9.25% for the as-sintered sample to 12.25% for the 168 h sample. These
results suggest that the sintering was nearly complete when the sample was sintered at
1250◦C for 2h. However, the annealing helped to complete the sintering [4, 7]. Fig. 1(b)
shows the XRD patterns of the ceramics annealed at various annealing times. These results
reveal that all of the samples exhibited a perovskite structure. A peak of the second phase
was observed for 2θ∼28.63◦ in the 168 annealed samples. However, the low intensity of
the impurity peak indicates there was only a small of amount of this phase. A second phase

D
ow

nl
oa

de
d 

by
 [

C
hi

an
g 

M
ai

 U
ni

ve
rs

ity
] 

at
 1

8:
01

 1
1 

D
ec

em
be

r 
20

13
 



50/[170] S. Eitssayeam et al.

Figure 1. (a) Density and shrinkage vs. annealing time, (b) XRD patterns of the as-sintered and
annealed ceramics, and (c) c/a vs. annealing time of the samples. The inset shows selected XRD
peaks at 2θ∼43.0–445.5◦.

was identified as ZrO2, according to the JCPDS file no.005-0543. The occurrence of this
phase seems to be associated with the decomposition of the perovskite phase to the second
phase probably caused by the volatilization of PbO [8].

The tetragonality value (c/a) was calculated from the position of the (200) peaks. A
plot of c/a as a function annealing temperature is shown in Fig.1(c). It was found that longer
annealing times produced a decrease in the c/a value. The XRD peaks at 2θ ∼ 43.5–45.5◦

for the as-sintered and the 16 h annealed sample are shown in the inset of Fig. 1(c). In
general, PZT with compositions near MPB at room temperature consisted of two phases, i.e.
a rhombohedral and tetragonal phase. The single peak of (200) reflection in the XRD pattern
shows the rhombohedral phase, whereas when it splits into two peaks is characteristic of
the tetragonal phase. In this work, the as-sintered sample exhibited a strong (200) peak
splitting, which indicates the ceramic was tetragonal rich. For the annealed samples such
as the 168 h, a weak splitting of the (200) peak implies an increase in the rhombohedral
phase. In order to identify the phase composition between the rhombohedral and tetragonal
phases, the (200) peaks can be fitted with Gaussian peaks, as seen in the inset of Fig. 1(c).
The area and intensity of the fitted rhombohedral peaks increased with annealing time. This
indicates that the amount of rhombohedral phase increased with annealing time.

SEM micrographs of the annealed samples were compared to the as sintered sample, as
seen in Fig. 2(a, b). The result revealed that longer annealing times produces an increase in
grain size. The average values of grain size, as measured using the linear intercept method,
increased from ∼8.5 μm for the as sintered samples to ∼16.1 μm for the 168 h annealed
samples as shown in the inset of Fig. 2(c). The grain growth of the annealed ceramics was
well fit using the empirical equation [9]:

Gn − Gn
o = kt (1)

where G is grain size for annealing time t, Go is an initial grain size, k is a constant, and
n is the grain growth exponent. To compare the experimental results with the equation (1),
log(G) versus log(t) was plotted in Fig. 2(c). A reasonably good linear relationship between
n log(G) and log(t) was found to be consistent with Eq. (1). Generally, a small grain growth
exponent indicates a large grain growth rate which can be shown by differentiating equation
(1). The fit procedure yielded a large grain growth exponent of n = 8.6. Although, there
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Figure 2. (a, b) SEM micrographs of the selected ceramics and (c) grain and log grain size vs. log

annealing time.

was a significant change in grain size after annealing, the calculation indicates that the
annealing produced a small grain growth rate.

Figure 3(a) shows the relative permittivity versus temperature of the as-sintered and
annealed samples. For as sintered sample, the relative permittivity curve was quite broad
and showed a maximum relative permittivity (εr,max) of 16,000 at the transition temperature
(Tm). The values of relative permittivity for the as sintered sample were consistent with
the values previously reported [4]. After annealing, a higher maximum relative permittivity
and sharp permittivity curve were observed. The values of εr,max as a function of annealing
time are shown in Fig. 3(b). The εr,max increases up to 24,300 for the 68 h sample then
decreased to 22,300 for the 168 h sample. The improvement in the relative permittivity
can be related to an enhancement in the density after annealing. Furthermore, a decrease
in the heterogeneity of the chemical compositions and microstructure after annealing may
be another reason for the enhancement of the dielectric constant. The loss tangent (tanδ)
of the samples was found to be in a range of 0.01–0.05 (Fig. 3(a)). The high relative
permittivity values with low tanδ in the samples indicates that the ceramics have a potential
for capacitor applications. Fig. 3(b) also shows a plot of Tm as a function of annealing time.
The Tm slightly increased from 193.5◦C for the as sintered samples to 197.8◦C for the 168 h
annealed sample. This may be due to the change in phase composition after annealing [4].

Figure 3. (a) Relative permittivity and loss tangent as a function of temperature and (b) maximum
relative permittivity (εr,max) and Tm as a function of annealing time at 1 KHz.
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Figure 4. (a) Ferroelectric hysteresis loops and (b) values of d33 and Rsq versus annealing time of
the samples.

The ferroelectric hysteresis loops at room temperature of the as-sintered and annealed
samples are shown in Fig. 4(a). All samples show a square ferroelectric behavior. It seems
that longer annealing times result in an increase in remanent polarization (Pr) with a decrease
in coercive field (Ec). The value of Pr increased from 29 μC/cm2 for the as sintered samples
to 34 μC/cm2 for the 168 h sintered samples, while the value of Ec decrease from 9.8 kV/cm
for the as sintered sample to 8.0 kV/cm for the 168 h sample. Previous studies have proposed
that domains in larger grains are moved more easily, as compared to smaller grains which
result in higher Pr values with lower Ec [10]. Therefore, the higher Pr values found with
the lower Ec value that was observed in the annealed samples may be due to the increase
in the grain size. Furthermore, the improvement in ferroelectric properties for the annealed
samples may be also be due to the higher amount of rhombohedral phase which made the
composition close to the MPB. To check the quantification of changes in the hysteresis
behavior, the squareness of the hysteresis loop (Rsq) was calculated via the equation [11]:

Rsq = Pr

Ps

+ P1.1Ec

Pr

(2)

where, Ps is the saturation polarization and P1.1Ec is the polarization at an electric field equal
to 1.1 times of the coercive field. This parameter can be used to check the quantification of
changes in the hysteresis behavior. The calculation of these results is shown in Fig. 4(b).
The Rsq value increases from 0.88 for the as-sintered sample to 0.99 for the 168 h sample.
This indicates an improvement in the quantification of the hysteresis loop for the ceramics
after annealing.

The piezoelectric properties of the as-sintered and annealed ceramics were then in-
vestigated as a function of annealing time. Plots of the piezoelectric coefficient d33 as a
function of annealing time are shown in Fig. 4(b). The value of d33 increased from 527
pC/N for the as-sintered samples to 674 pC/N for the 68 h annealed. It should be noted
that the d33 value obtained from the as sintered samples is close to the value reported in the
literature [12]. The improvement in the d33 value may be due to the relative composition
between the rhombohedral and tetragonal phases in the annealed samples near the MPB
composition. Furthermore, the lower Ec values observed from the annealed samples might
enable easier poling [13]. Based on the dielectric and piezoelectric results, the optimum
annealing time for improvement of the electrical properties in this work was found to be
68 h.
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Conclusions

The post sinter annealing method was applied to PZTSrSb ceramics to improve the electrical
properties. The results found here indicate that 68 h was the optimum annealing time to
obtain optimal dielectric and piezoelectric properties in these ceramics. The improvement
in electrical properties was related to densification, phase composition change and chemical
homogeneity of the studied samples.

Acknowledgments

This work was supported by The Thailand Research Fund (TRF), Faculty of Science Chiang
Mai University and Faculty of Engineering, Rajamangala University of Technology Lanna
(RMUTL), The authors would like to thank Prof. Dr. Tawee Tunkasiri for his help in many
facilities.

References

1. N. Mizutani, N. Wakiya, K. Shinozaki, and N. Ishizawa, Mater. Res. Bull. 30, 1121–1131 (1995).
2. A. J. Moulson, and J. M. Herbert, Electroceramics: Materials, Properties, Applications, Chapman

and Hall, New York, (1990).
3. K. Uchino, Ferroelectric Devices, Marcel Dekker, New York, (2000).
4. H. Zheng, I. M. Reaney, W. E. Lee, N. Jones, and H. Thomas, J. Eur. Ceram. Soc. 21, 1371–1375

(2001).
5. P. Kantha, N. Pisitpipathsin, W.. Leenakul, S. Eitssayeam, G. Rujijanagul, Sirisoonthorn, and K.

Pengpat, Ferroelectric 416, 158–167 (2011).
6. G. Rujijanagul, S. Nabunmee, P. Jarupoom, and T. Tunkasiri. Ferroelectric 416, 16–21 (2011).
7. S. Rhim, H. Bak, S. Hong, and. O. Kim, J. Am. Ceram. Soc. 83, 3009–13 (2000).
8. N. Vittayakorn, G. Rujijanagul, T. Tunkasiri, X. Tan, and D. P. Cann, J. Mater. Res. 18, 2882–2889

(2003).
9. M. C. Chaturvedi, S. Banerjee, and A. K. Jena, Scripta Materialia. 36, 265–361 (1997).

10. I. Coondoo, and A. K. Jha, Mater. Lett. 63, 48–50 (2010).
11. G. H. Haertling, and W. J. Zimmer, Am. Ceram. Soc. Bull. 45, 1084 (1966).
12. H. Zheng, I. M. Reaney, W. E. Lee, N. Jones, and H. Thomas, J. Am. Ceram. Soc. 85, 2337–2344

(2002).
13. Q. Xu, X. Chen, W. Chen, S. Chen, B. Kim, and J. Lee, Mater. Lett. 59, 2437–2441 (2005).

D
ow

nl
oa

de
d 

by
 [

C
hi

an
g 

M
ai

 U
ni

ve
rs

ity
] 

at
 1

8:
01

 1
1 

D
ec

em
be

r 
20

13
 



Dielectric properties of Ga2O3-doped
barium iron niobate ceramics

Kachaporn Sanjoom1,3, Kamonpan Pengpat1,2, Sukum Eitssayeam1,2, Tawee Tunkasiri1,2,
and Gobwute Rujijanagul*,1,2,3

1 Department of Physics and Materials Science, Faculty of Science, Chiang Mai University, Chiang Mai 50200, Thailand
2Materials Science Research Center, Faculty of Science, Chiang Mai University, Chiang Mai 50200, Thailand
3 Thailand Center of Excellence in Physics, Commission on Higher Education, 328 Sri Ayutthaya Road, Bangkok 10400, Thailand

Received 17 April 2014, accepted 17 April 2014
Published online 26 May 2014

Keywords barium iron niobate, ceramics, dielectric properties, high-k materials

* Corresponding author: e-mail rujijanagul@yahoo.com, Phone: þ66 5394 3376, Fax: þ66 5335 7512

Ga-doped BaFe0.5Nb0.5O3 (Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3) ceramics
were fabricated and their properties were investigated. All
ceramics showed perovskite structure with cubic symmetry and
the solubility of Ga in BFN ceramics had a limit at x¼ 0.2.
Examination of the dielectric spectra indicated that all ceramic
samples presented high dielectric constants that were frequency
dependent. The x¼ 0.2 ceramic showed a very high dielectric
constant (er> 240 000 at 1 kHz) while the x¼ 0.4 sample

exhibited high thermal stability of dielectric constant with low
loss tangent from room temperature (RT) to 100 8C with
er> 28 000 (at 1 kHz) when compared to other samples. By
using a complex impedance analysis technique, bulk grain,
grain boundary, and electrode response were found to affect the
dielectric behavior that could be related to the Maxwell–
Wagner polarization mechanism

� 2014 WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim

1 Introduction Recently, much attention has been
paid to high dielectric materials as they play an important role
in microelectronic applications. For capacitor applications,
many investigators have tried to synthesize and study
materials that exhibit very high dielectric constants [1–4]
with the aims of enhancement of the dielectric performance
and a reduction of size for electronic devices. BaFe0.5Nb0.5O3

(BFN) is one of the important high dielectric materials that
was first synthesized via solid-state reaction by Saha and
Sinha [4] in 2002. BFN ceramics exhibit high dielectric
constants (er� 103–105) covering a wide range of temper-
atures with a dielectric relaxor-like behavior [5]. The dielectric
relaxor-like behavior of BFN ceramics has been explained by
using the Maxwell–Wagner polarization mechanism [3, 6].
This mechanism has also been employed to explain the
dielectric behavior of many high dielectric ceramics [7–11]. In
many cases, Schottky barriers can form in ceramics that have
heterogeneous conduction. This causes Maxwell–Wagner
polarization which is due to a difference in the Fermi level
between different conduction regions. For example, a
Schottky barrier can form at insulating grain boundaries
between semiconductive grains of many high dielectric
ceramics [10]. Furthermore, the Schotty barrier can also form

at sample/electrode interfaces. In the case of metal–ceramic
contacts, the Schottky barrier depends onmany factors such as
the type of metal electrodes and the sample treatment [11, 12].
In some case barriers can be related to interfacial bonding,
surface defects, oxygen adsorption, and contamination [11].

Since BFN ceramics show many interesting electrical
properties, many processing methods for production of BFN
powders and ceramics have been proposed such as modified
solid-state reaction [13], sol–gel [14], and microwave
techniques [15]. To improve the dielectric properties,
solid-solutions between BFN and other materials, such as
(1–x)BFN–xSrTiO3 and (1–x)BFN–xBaTiO3, have been formed
and reported [16, 17]. The effects of doping, such as A-site
doping using La andNa as dopants, on the dielectric properties
of BFN have also been investgated [18, 19]. However, the
dielectric response of B-site-doped BFN has not been widely
studied. In the present work, we report on dielectric properties
of B-site doped BFN ceramics. Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3

(BFGN) ceramics of composition 0.0� x� 0.4 were
fabricated for the first time, to our knowledge. Very high
dielectric constants were observed for some concentrations
of doping. The high dielectric results were related to the
Maxwell–Wagner polarization mechanism.

Phys. Status Solidi A, 1–6 (2014) / DOI 10.1002/pssa.201431289
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2 Experimental procedure Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3

(BFGN) ceramics, where x¼ 0, 0.2, and 0.4, were prepared
by a solid-state reaction process using starting materials of
BaCO3 (98.5%), Fe2O3 (99%), Ga2O3(99.99%), and Nb2O5

(99.9%). Material powders with the right mole ratio were
mixed by ball milling with zirconia media in ethanol for
24 h. The mixed slurries were dried and then calcined at
1250 8C for 4 h with a heating/cooling rate of 5 8Cmin�1.
The calcined powder was pressed into discs using polyvinyl
alcohol as binder (3wt%). The compacts were sintered
at 1400 8C for 4 h with a heating and cooling rate of
5 8Cmin�1. The phase formation was determined by XRD
analysis. The density of the sintered discs was determined
by using Archimedes’ principle. The microstructure was
examined by a scanning electron microscope (SEM). The
sintered samples were polished to obtain parallel surfaces
and coated with silver paste for electrical measurements.
Electrical measurements were performed by using a LCR
meter (Agilent E4980A).

3 Results and discussion Phase formation of the
ceramic samples was analyzed by the XRD technique
(Fig. 1). The XRD analysis revealed that all samples
exhibited a perovskite phase. For the unmodified sample, the
XRD data is consistent with the data of BFN [6]. Although
there are conflicting reports [20, 21] for the crystal data of
BFN ceramics, our XRD data (collected on a Rigaku MiNi
Flex II with Cu Ka radiation) matches with the International
Centre for Diffraction Data (ICSD) file no. 01-089-2967.
The symmetry of the samples was identified as cubic. The
present result also agrees with the previous work for BFN
prepared by the microwave technique [15]. However, pure
perovskite phase was observed only for x< 0.4 samples.
An extra XRD impurity peak was observed in the x¼ 0.4
sample and indexed by “*”, in Fig. 1. This second phase
was identified as BaGa2O4, according to ICSD file

no. 01-073-0276. The appearance of the second phase
indicated that the solubility of Ga in BFN had a limit and
composition fluctuations may occur in the x> 0.2 sample.
The lattice parameter and unit-cell volume of the samples
were calculated based on cubic symmetry (inset of Fig. 1).
The lattice parameter and unit-cell volume decreased with
increasing Ga concentration. Although there was an impurity
phase observed for the x¼ 0.4 sample, the change in unit-cell
volume indicated that Ga ions were introduced in the BFN
lattices.

The microstructure of the samples was investigated by a
scanning electron microscope (SEM). SEM micrographs of
selected samples are displayed in Fig. 2. The average grain
size values of the samples, as calculated using an intercept
method, tended to decrease with Ga concentration (Fig. 2d).
This indicated that the Ga doping inhibits grain growth.
The plot of density as a function of Ga concentration is
also shown in Fig. 2d. The x¼ 0.4 sample had a lower
density value when compared with unmodified and x¼ 0.2
samples. It is clearly seen that the porosity levels evident in
SEMmicrographs of the pellet surfaces confirmed the results
of measured density values, i.e. some pores occurred on the
surface of the x¼ 0.4 sample (especially at grain boundaries)
while unmodified and x¼ 0.2 samples are quite dense.

Chemical analysis was performed by energy-dispersive
X-ray spectroscopy analysis (EDS) on some selected grains.
The SEM micrographs and their corresponding EDS
mapping for the x¼ 0.2 and 0.4 samples are shown in
Fig. 3 where the white spots in the EDS mapping indicate
Ga. For the x¼ 0.2 sample, many white spots were located at
the grain boundaries. This indicated that grain boundaries
contained a higher concentration of Ga than that of the bulk
grain. Similar evidence was observed for the x¼ 0.4 sample
(Fig. 3c and d), but the bulk grains presented a higher
number of white spots compared with the x¼ 0.2 sample.
The structure and composition at grain boundaries for
the doped samples are uncertain for this state, but grain
boundaries should contain Ga compounds that may or may
not be detected by XRD technique [22]. The formation of Ga

Figure 1 X-ray diffraction patterns of BFGN ceramics. Inset
shows lattice parameter and unit-cell volume as a function of Ga
concentration.

Figure 2 (a–c) Microstructure of the studied ceramics and (d)
average grain size and density as a function of Ga concentration.

2 K. Sanjoom et al.: Dielectric properties of Ga2O3 doped barium iron niobate ceramics
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compounds may produce more heterogeneous compositions
and structures, especially for the x¼ 0.4 samples.

Plots of dielectric constant as a function of temperature
at various frequencies of the studied ceramics containing
different Ga concentrations are shown in Fig. 4. All samples
exhibited high dielectric constants that were frequency
dependent. The dielectric curves of the unmodified and
x¼ 0.2 samples show peaks at high temperatures (>230 8C).
For the x¼ 0.4 sample, however, the dielectric constant–
temperature curve could not reach its peak due to the limit
of measurement. For the unmodified sample, the observed
dielectric data agreed well with the data reported in previous
works [5, 23]. For the x¼ 0.2 sample, the dielectric
constant–temperature curves exhibited very high dielectric
constants with a dielectric peak of >240 000 (at 330 8C and
at 1 kHz). This sample also showed a very strong dielectric–
frequency dependence. For the composition x¼ 0.4,
however, the dielectric constant values are close to the

unmodified sample from RT to 350 8C, and it shows a higher
degree of thermal stability (from RT to 100 8C). It should be
noted that the dielectric constants for the x¼ 0.4 sample were
still high, i.e. er values at 1 kHz were in the range of 28 000–
34 000 from RT to 100 8C, which is considered as high
values for high dielectric materials [5]. Plots of tan d as a
function of temperature at 1 kHz are also displayed in
Fig. 4d. The plot of tan d for the x¼ 0.4 sample exhibits a
higher thermal stability as compared to the other samples
(from RT to 100 8C). The loss tangent values at 1 kHz for
the x¼ 0.4 sample were in the range 0.17–0.27 from RT to
100 8C, while the previous work had values 0.96–4.29 over
the same temperature range [24].

The dielectric constant versus frequency curves at RT
for the studied samples are displayed in Fig. 5a. All curves
present dielectric constant steps down from the high
dielectric constants at lower frequency. It should be noted
that dielectric curve for the x¼ 0.2 sample shows the highest
dielectric constants at frequencies �1 kHz. This may be due
to an electrode effect in this sample after doping [14]. To
check this possibility, a complex impedance spectroscopy
technique was employed. Normally, complex impedance
spectroscopy can be used to analyze many electrical
properties such conductivity, dielectric properties, relaxation
like behavior, etc. This technique is often used to identify
bulk grains, grain boundary, and electrode responses that can
be related to the Maxwell–Wagner polarization mechanism.
Based on the work done by Li et al. [10, 11], the dielectric
behavior of ceramics due to bulk grain, grain boundary
and electrode responses can be determined by using three
equivalent parallel resistance–capacitance circuits connect-
ing in series, giving rise to three arcs in a Z0 versus Z00 plot
(Z� plot). Figure 5b–d shows Z� plots of the studied samples
measured at different temperatures. For the unmodified
sample, two arcs are noted for the �30 and 30 8C curves
(Fig. 5b). The small arc at high frequency could be
associated with bulk grain response and the big arc at low
frequency (with no intercept) could be associated with
grain-boundary response [11]. The diameter of each high-
frequency arc is quite small when compared to the arc at
low frequency, suggesting that the resistance (bulk grain
resistance, Rb) associated with the small arc is lower than
that of the big arc (grain-boundary resistance, Rg). With
increasing measurement temperature, the diameter of both
arcs decrease. This indicates that Rb and Rg decrease
with temperature. However, the high-frequency arc is not
clearly seen at 200 8C due to the limit of the frequency
measurement. For the x¼ 0.2 sample, the high-frequency arc
is noted for the �30 and 30 8C curves (Fig. 5c). This arc is
asigned to be due to the bulk grain response. However, the
high-frequency arc is not clearly seen for the 200 8C curve.
At intermediate frequencies, all curves show an arc that
overlaps with the low-frequency arc (the bigger arc) in the Z�

plot. This intermediate-frequency arc should be associated
with the grain-boundary response. Furthermore, each curve
in the Z� plot for the x¼ 0.2 sample shows a bigger arc at low
frequency. The bigger arc at low frequency for each curve

Figure 3 SEM micrographs and their corresponding EDS
mappings for (a and b) x¼ 0.2 and (c and d) x¼ 0.4 ceramics.

Figure 4 (a–c) Dielectric constant as a function of temperature for
Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3 ceramics and (d) tan d versus temperature
at 1 kHz.
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therefore should be associated with the electrode response.
For the x¼ 0.4 sample (Fig. 5d), low- and high-frequency
arcs for�30 and 30 8C curves are clearly noted except for the
200 8C curve (it shows only one arc).

To have more information, data for the imaginary part of
the impedance (Z00) and electric impedance modulus (M00)
were analyzed following previous works [11, 25]. Plots of Z00

andM00 as a function of frequency at�30, 30, and 200 8C are
shown in Fig. 6. For the unmodified sample (Fig. 6a and b), it
seems that each curve in Z00 and M00 plots shows two peaks
(i.e. at high and low frequencies) except for the 200 8C curve
(it shows only one peak). It should be noted that each peak
shifts to a higher frequency when the temperature increases.
Considering the data of the equivalent Z� plot (Fig. 5b), the
peaks at low and high frequencies can be associated with
grain-boundary and bulk grain responses, respectively. For
the x¼ 0.2 sample, a bulk grain response peak is noted at
high frequency (for the�30 and 30 8C curves). However, the
30 and 200 8C curves also show a shoulder at an intermediate
frequency (Fig. 6c). This shoulder can be related to a grain-
boundary response (see also Fig. 5c). Therefore, the low-
frequency peak (such as observed in the 200 8C curve) can be
associated with the electrode response. For the M00 plot, it
should be noted that the grain-boundary response peak is not
clearly seen (Fig. 6d). For the x¼ 0.4 sample, the Z00 andM00

plots show only grain-boundary and bulk grain responses.
No shoulder is clearly seen.

The activation energies for bulk grain, grain-boundary,
and electrode conductions were calculated by using the
relation s ¼ s0expð�Ea=kTÞ (where s is conductivity and
s¼R�1) [26]. The Arrhenius plot of ln (1/R) versus 1/T
gives the activation energy of each case using R values
extracted from Z00 plots. Values of activation energy for bulk
grain, grain-boundary, and electrode conductions are listed

Figure 5 (a) Frequency dependence of er of Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3

ceramics measured at room temperature and (b–d) Z� plots of
the ceramics measured at diffeent temperatures. “*” indicates the
intermediate-frequency arc. The insets magnify the Z� plot for
some temperatures.

Figure 6 Z00 andM00 spectroscopic plots for Ba(Fe1–xGax)0.5Nb0.5O3

ceramics at �30, 30, and 200 8C.
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in Table 1. The activation energy for the bulk grain is in the
range of 0.16–0.19 eV. These values are close to the values
reported in previous works for bulk grain conduction [27,
28], which relates to the polaron hopping mechanism
due to the presence of Fe2þ/Fe3þ in the samples [29]. The
activation energy for the grain boundary is in the range of
0.66–0.73 eV and these values agree with those obtained
in previous works for the grain-boundary response [27].
The activation energy of electrode conduction is 0.91 eV.
However, it could be calculated only for the x¼ 0.2 sample.
Previous work reported that the activation energy of electron
conduction for an oxygen vacancy is in a range 0.8–
1.0 eV [5, 30, 31]. Many authors have proposed that an
oxygen vacancy has an effect on the diectric constant at low
frequency [5, 31]. In the present work, it is believed that
the oxygen vacancy may also have a contribution for the
electrode response in the x¼ 0.2 sample. However, detail on
the oxygen vacancy that affects electrode response is outside
the scope of the current study.

Based on the obtained data, the dielectric behavior in
the samples can be explained by the Maxwell–Wagner
polarization mechanism due to the presence of heteroge-
neous conduction in the samples that can be associated with
bulk grain, grain-boundary and electrode responses. The
complex impedance spectroscopy technique was used to
identify the three different responses. For the unmodified
sample, bulk grain and grain-boundary responses were
observed. Therefore, the high dielectric constant observed in
this sample can be linked with bulk grain and grain-boundary
responses. For the x¼ 0.2 sample, however, the analysis
indicated that three responses had contributed to the
dielectric constant behavior where the electrode response
showed a strong effect at low frequency. For the x¼ 0.4
sample, bulk grain and grain-boundary responses were found
to affect its dielectric behavior. In addition, the lower
measured dielectric constants and the higher thermal stability
observed in this case may be related to many factors such as
impurity phase, composition fluctuation, and porosity (the
x¼ 0.4 sample exhibited lower density). Grain size is
another factor that may affect the dielectric behavior in the
studied samples. Many authors have proposed that the
dielectric constant of BFN ceramics is proportional to their
grain size [32, 33]. However, in the present work, the grain
size was found to decrease for the doped samples but the
dielectric constants for the doped samples were still high.

This suggested that grain size may have less contribution to
the dielectric behavior in the present work. There are some
other aspects that can contribute to electrical behavior in the
samples, for example, the grains of the samples may consist
of a grain core and a grain shell. Also, sample pellets may
have a compositional gradiant. Further work is required to
check and understand the effect of these contributions in
more detail.

4 Conclusions The effects of Ga doping on the
properties of BFN were investigated. The solubility limit
of Ga in BFNwas observed at x¼ 0.2. Ga doping suppressed
grain growth and the x¼ 0.4 sample exhibited a lower
density. All ceramics showed high dielectric constants while
the x¼ 0.2 sample showed a very high dielectric constant.
The x¼ 0.4 sample exhibited better thermal stability of the
dielectric constant (from RT to 100 8C) than that of other
samples. By using an impedance spectroscopy analysis
technique, the dielectric constant behavior could be
explained by the Maxwell–Wagner polarization mechanism
associated with bulk grain, grain-boundary and electrode
responses. The results indicated that the high dielectric
constants in unmodified and x¼ 0.4 samples were related to
bulk grains and grain-boundary responses. For the x¼ 0.2
sample, however, the very high dielectric constants were
related to bulk grain, grain-boundary, and electrode
responses where the electrode response showed a strong
effect at low frequency.
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a b s t r a c t

In this work, ((1�x)Ba(Fe1/2Ta1/2)O3-xBa(Zn1/3Ta2/3)O3), ((1�x)BFT-xBZT) ceramics with x ¼ 0.00e0.12
were synthesized by the solidestate reaction method. X-ray diffraction data revealed that both the
powders and ceramics were of a pure-phase cubic perovskite structure. All ceramics showed large
dielectric constants. For the x ¼ 0.12 sample, a very high dielectric constant (>20,600) was observed. A
lowering in the dielectric loss compared to pure BFT ceramics was observed with the BZT addition. The
impedance measurements indicated that BZT has a strong effect on the bulk grain and grain boundary
resistance of BFT ceramics. These results are in agreement with the measured dielectric properties. Based
on dielectric and impedance results, (1�x)BFT-xBZT ceramics could be of great interest for high per-
formance dielectric materials applications due their giant dielectric constant behavior.

© 2014 Elsevier B.V. All rights reserved.
1. Introduction

High dielectric constant materials with complex perovskites
structure of A(B0B00)O3 have been extensively developed due to their
potential for capacitor applications [1,2]. The Fe-containing com-
plex perovskites A(Fe0.5B0.5)O3 with A¼ Sr, Ca, Ba; B¼Nb, Ta, and Sb
are interesting materials which have been shown to exhibit
anomalously large dielectric behavior [3e8]. In particular, one
interesting high dielectric constant ceramic is Ba(Fe1/2Ta1/2)O3
(BFT). BFT was first synthesized by Galasso et al. [9,10]. Jung et al.
[11] have confirmed that BFT has cubic perovskite structure at room
temperature. The dielectric properties of BFT ceramics were re-
ported by Wang et al. [12]. BFT ceramics have high dielectric con-
stants on the order of 103e105 over wide temperature and
frequency range. The high dielectric behavior has been interpreted
in terms of the MaxwelleWagner mechanism [5,12]. BFT also
exhibits a dielectric relaxation behavior, similar to other
high dielectric constant materials such as Ba(Fe1/2Nb1/2)O3,
Ca(Fe1/2Nb1/2)O3, and Sr(Fe1/2Nb1/2)O3 [13e15]. Wang et al. [16]
have reported that the dielectric properties of BFT could be
gthane).
improved by doping with Al2O3. However, solid solutions between
BFT and other materials have not been widely investigated.
Recently, a family of microwave ceramics materials has been
extensively developed due to their potential for resonator appli-
cations. Ba(Zn1/3Ta2/3)O3 (BZT) is one such interesting microwave
material due to its very low dielectric loss and good temperature
stability. To our knowledge, the solid solution of BFT and BZT has
not yet been fabricated. In this work, we studied the effects of BZT
addition on the dielectric properties of BFT ceramics. In this way,
(1�x)BFT-xBZT powders were synthesized via solidestate reaction
method and temperature and frequency dependent dielectric and
impedance measurements were conducted to investigate the
improvement of dielectric properties with BZT addition.
2. Experimental procedures

In the present work, (1�x)Ba(Fe1/2Ta1/2)O3-xBa(Zn1/3Ta2/3)O3,
(x ¼ 0.00, 0.04, 0.08 and 0.12) ceramics were prepared using a
solidestate reaction technique. High purity raw powders of BaCO3
(�98.5%, Aldrich), Fe2O3 (99.0%, Aldrich), Ta2O5 (99.0%, Aldrich) and
ZnO (99.9%, Aldrich) were mixed together according to the stoi-
chiometric chemical (1�x)Ba(Fe1/2Ta1/2)O3-xBa(Zn1/3Ta2/3)O3. The
raw powders were mixed in an ethanol medium with yttria stabi-
lized zirconia grinding balls for 24 h. The obtained product was
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then dried at 383 K for 12 h. The dried powders were then calcined
at a temperature of 1523 K, for 6 h with a heating rate of 373 K/h
and cooling rate of 573 K/h. The calcined powders were then mixed
with 3wt% polyvinyl alcohol (PVA) and pressed into disc compact
shapes with a diameter of 1.00 cm. The green pellets were sintered
at a temperature of 1723 K for 4 h with the same calcinations rates.
The phase formation was then verified by the X-ray diffraction
technique (XRD). Microstructures were examined using a scanning
electron microscope (SEM). To investigate the electrical properties,
the sintered ceramic pellets were painted with silver paste on both
sides and fired at 923 K for 15 min. The dielectric and impedance
Fig. 1. XRD patterns of (1�x)BFT-xBZT (a) powders and (b) ceramics. (c) Lattice
parameter and unit cell volume vs. x calculated from the ceramics XRD patterns.
characteristics were evaluated using an HP 4284A LCR meter. The
measurements were carried out in a constant heating/cooling rate
of 2 K/min by using a cryostat (Sumitomo cryogenics) and a Lake
Shore 331 temperature controller.

3. Results and discussion

Fig. 1(a) shows the XRD patterns of the (1�x)BFT-xBZT powders.
XRD analysis revealed that single perovskite phase was obtained in
all powder samples. The XRD patterns of the ceramic samples are
illustrated in Fig. 1(b). The XRD result indicates that the samples
exhibited pure perovskite structures with cubic symmetry. This
result agrees with the works done by Galasso et al. [9,10], Jung et al.
[11], Wang et al. [12] and also corresponding to ICSD file no. 01-
089-2966. Unit-cell volume of the samples calculated based on
cubic symmetry was found to be slightly increased from 66.84 Å3

(a ¼ 4.058 Å) for the x ¼ 0.00 sample to 67.47 Å3 (a ¼ 4.066 Å) for
the x¼ 0.12 sample (Fig. 1(c)). The unit-cell volume value of the BFT
sample corresponds to the work done by Dutta et al. [17], where
BFTceramics in their work had been reportedwith unit-cell volume
of 66.78 Å3 (a ¼ 4.057 Å). The change in unit-cell volume indicated
that crystal structure of the solid solution was distorted from the
pure BFT crystal.

Fig. 2 displays SEM micrographs of two selected ceramic sur-
faces. All ceramic samples exhibited a quite dense microstructure.
The microstructural investigation showed that BZT addition pro-
duced a decrease in grain size. Fig. 3 shows the average grain size of
the ceramics as a function of BZT concentration. Average values of
Fig. 2. SEM micrographs of (a) x ¼ 0.00 and (b) x ¼ 0.12 of (1�x)BFT-xBZT ceramics.



Fig. 3. Average grain size and bulk density of (1�x)BFT-xBZT as a function of BZT
concentration.
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grain size, as determined from the linear intercept method, sharply
decreased from ~23.29 mm for the x¼ 0.00 ceramics to ~4.70 mm for
the x ¼ 0.04 ceramics, but subsequent slightly decreased reaching
3.21 mm for the x ¼ 0.12 ceramics. The reduction in grain size in-
dicates that BZT adding inhibited grain growth for the studied ce-
ramics. Similar behavior has been observed in other solid-solutions
such as Ba(Fe1/2Nb1/2)O3eSrTiO3 [18] and Ba(Fe1/2Nb1/2)O3eBaTiO3
[19]. This may be due to the formation of a solid-solution which
produces some stress. This generated stress can prevent grain
boundary movement during the sintering and so result in the
Fig. 4. Dielectric constant (εr) and dielectric loss (tand) as a functio
reduction of grain size [20]. The density as a function of BZT con-
centration is also shown in Fig. 3. The density slightly changed with
BZT concentration. However, highest density was observed for the
x ¼ 0.08 sample.

The dielectric constant (εr) and dielectric loss (tand) as a function
of temperature at various frequencies are shown in Fig. 4. The εr-T
curves for all samples presented a dielectric constant stepwith high
values of dielectric constant over a wide range of temperatures,
especially at low frequency. This behavior is similar to those re-
ported in previous works in BFT and Sr(Fe1/2Nb1/2)O3 ceramics
[12,15]. In our work, the samples exhibited strong dielectric-
frequency dependence. However, at high frequencies the samples
showed an increase in dielectric-temperature stability. Moreover,
the εr values tended to increase with increasing BZT concentrations.
It should be noted that the x ¼ 0.12 sample showed the highest
dielectric constant compared with the other samples (εr > 20,600
for temperature > 200 K at 1 kHz).

Fig. 4 also shows the tand values as a function of temperature at
various BZT concentrations. The tand presents a frequency-
dependent characteristic. At low frequency, the peak of the tand
curve tended to decrease with BZTconcentration. A shift of the tand
peak to a lower temperature was noted, especially for the 0.12 ce-
ramics. This may be due to the Zn2þ from BZT produced more
mixed valance state ions and defects such as oxygen vacancies in
the samples which resulted in an easier transport of charge carriers
under electric field and thermal activation processes. The shift of
the tand peak (especially for low frequencies) to a lower tempera-
ture consequently resulted in lower values of tand at the higher
temperature range. For example, the x ¼ 0.12 sample showed a
lower tand value (at 1 kHz) than for the other studied ceramics
(tand � 0.09 in the temperature range 287e361 K).
n of frequency and temperature for (1�x)BFT-xBZT ceramics.
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Fig. 5 illustrates the dielectric constant (εr) and dielectric loss
(tand) as a function of frequency at 295 K (near room temperature).
The dielectric constant of all samples decreased with increasing
frequency. A similar behavior was found byWang et al. who studied
the properties of BFT ceramics [12]. The εr at 1 kHz, increased from
~15,700 for the x ¼ 0.00 ceramics to ~20,600 for the x ¼ 0.12 ce-
ramics (Inset of Fig. 5). The tand peak shifts to higher frequencies
when BZT concentration is increased with no significant changes in
its amplitude. Also, at 1 kHz, the tand value of all samples tended to
decrease with increasing BZT concentrations (Inset of Fig. 5). At
x ¼ 0.12 a very low dielectric loss was obtained (tand ~ 0.07) when
compared with a previous work where the BFT ceramics presented
a tand value higher than 0.6 at 1 kHz and near 295 K [12].

Additionally, it is noted from Fig. 5 that all the dielectric con-
stants a function of frequency curves present a step type curve. This
may be due to bulk grain and grain boundary effects in the studied
samples [21]. To investigate this behavior, a complex impedance
spectroscopy technique was employed. Selected complex imped-
ance planes (Z* plots) measured at different temperatures are
illustrated in Fig. 6. Complex impedance spectroscopy is often used
to analyze bulk grain and grain boundary responses in many ce-
ramics which can be related to the MaxwelleWagner mechanism.
In many cases, Schottky barriers can form in ceramics which have
heterogeneous conduction and causes MaxwelleWagner polari-
zation due to a difference in the Fermi level between different
conduction regions [22e24]. Many previous works [24,25] have
suggested that dielectric behavior of ceramics due to bulk grain,
grain boundary, and electrode responses can be determined by
using three equivalent parallel resistance-capacitance circuits
connecting in series, giving rise to three arcs in the Z* plot. In the
present work, however, only two arcs were observed in the Z* plot
for all samples. At low and intermediate temperatures (such as at
275 and 295 K, respectively), the Z* plots present a smaller arc in
the high frequency region and bigger arc in the low frequency re-
gion. The high-frequency arc (small arc) can be associated with the
electrical characteristic of the bulk grain. Meanwhile, the low-
frequency arc can be attributed to the contributions from the
grain boundary characteristic [25]. It should be noted that diameter
of each high frequency arc is quite small when compared to the arc
at low frequency, indicating that the resistance (bulk grain
Fig. 5. Dielectric constant (εr) and dielectric loss (tand) as a function of frequency for
(1�x)BFT-xBZT ceramics. (Inset: εr and tand vs.x at 1 kHz).
resistance, Rb) associatedwith the small arc is lower than that of the
big arc (grain boundary resistance, Rgb). The diameter of bulk grain
arc decreased with increasing amount of BZT, indicating that Rb
decreased with BZT. Furthermore, the diameter of both arcs
decreased with increasing temperature. This implies that Rb and Rgb
decrease with the temperature. At high temperatures (such as at
495 K), only the grain boundary semi-arc is presented in each curve
for the Z* plots due to the limit of the measured impedance spec-
troscopy frequency range [26]. In addition, the diameter of the
grain boundary semi-arc increased with increasing x, indicating
that Rgb increased with BZT concentration (Z* plots for other tem-
peratures are not shown here).

To further clarify the impedance processes taking place in (1�x)
BFT-xBZT ceramics the imaginary part of the impedance (Z00) and
electric impedance modulus (M00) were analyzed based on previous
works [27]. Fig. 7 displays selected plots of Z00 and M00versus fre-
quency at different temperatures. The peaks in Z00 andM00 plots can
be correlated to the Z* plots in Fig. 6, where the peak at low and
high frequencies can be associated with grain boundary and bulk
grain responses, respectively. The activation energies for bulk grain
and grain boundary conductions were determined by using the
equations [28]

s ¼ s0 expð � Ea=kTÞ (1)

and

s ¼ R�1 (2)

where s is conductivity and R values were extracted from Z00 plots
(R ¼ Zmax/2 and Zmax is value of Z00 at peak of Z00plot) [29]. The
Arrhenius plot of ln(1/R) versus 1/T, gives the activation energies of
bulk grain and grain boundary conduction. Values of activation
energy for bulk grain and grain boundary conduction are listed in
Table 1. The activation energies for the bulk grain were in
0.21e0.23 eV range. These values agree with the values reported in
previous works for bulk grain conduction [25,30], which can be
associated with the polaron hopping conduction mechanism [21].
The values of activation energy for the grain boundary were in
0.62e0.69 eV range. These values are close to the value obtained in
the previous works for the grain boundary response [12,25].

Based on the impedance spectroscopy results, the strong
dielectric constant-frequency dependence observed in the present
work can be explained by the MaxwelleWagner mechanism due to
the samples being electrically heterogeneous which can be related
to bulk grain and grain boundary characteristics. Furthermore, the
higher dielectric constants for the higher BZT concentration sam-
ples may be due to the changes in the transport behavior after
forming the solid solution that contributed to the decrease in Rb
(increase in bulk grain conductivity). An alternative explanation for
the higher dielectric constants may be related to the distortion of
crystal structure after the incorporation of BZT in to the solid so-
lution which gives rise to an enhancement of polarization. Density
is a factor that often relates to the dielectric constant. However in
the present work, the density slightly changed with x concentration
and the highest density was found for the x ¼ 0.08 ceramics while
dielectric constant trended to increase with composition x. There-
fore, density may have less contribution for the dielectric constant
behavior in the present work. Grain size is also known to affect the
dielectric constant for many high dielectric constant materials such
as BFN. Many authors have reported that the dielectric constant of
BFN ceramics is related to their grain size [31,32]. In the case of BFT,
Dutta and Sinha [17] reported that BFT ceramics showed an average
grain of 4.6 mm while Wang et al. reported that Al doped BFT ce-
ramics had an average grain size less than 2.0 mmand also exhibited



Fig. 6. Z* plots of (1�x)BFT-xBZT ceramics measured at different temperatures.

Fig. 7. Z00 and M00 spectroscopic plots for (1�x)BFT-xBZT ceramics measured at different temperatures.
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lower dielectric constant than pure BFT [16]. However, there is no
systematic works to study the grain size effect on the dielectric
behavior of BFT and it should be investigated in a further work.

4. Conclusions

The ((1�x)BaFe1/2Ta1/2O3-xBaZn1/3Ta2/3O3), ((1�x)BFT-xBZT)
ceramics have been successfully prepared by a solid state reaction
method. The microstructure and phase formation of the prepared
((1�x)BFT-xBZT) powders and ceramics were characterized by XRD
and SEM. XRD analysis revealed that single perovskite phase was
obtained in all ceramic samples. The average grain size decreased
with increasing BZT concentrations. The dielectric and impedance
properties of ceramics were investigated. The (1�x)BFT-xBZT ce-
ramics exhibited a strong dielectric-frequency dispersion.
Furthermore, addition of BZT was found to enhance the dielectric
constant as well as reduce the dielectric loss value. Finally, the
complex impedance plane results indicated that the dielectric-



Table 1
Activation energies of bulk grain and grain boundary conduction of (1�x)BFT-xBZT
ceramics.

x Activation energy (eV)

Bulk grain Grain boundary

0.00 0.23 0.69
0.04 0.23 0.69
0.08 0.23 0.68
0.12 0.21 0.62

T. Phatungthane et al. / Current Applied Physics 14 (2014) 1819e18241824
frequency dependence was due to the electrically heterogeneous
behavior of (1�x)BFT-xBZT ceramics and the strong effect of BZT on
grain and grain boundary resistance of the ceramics. Based on these
results, this system is interesting for high performance dielectric
materials applications. Also, it would be interesting to form solid
solutions between BZT and other high dielectric constant materials
to develop new high performance dielectric materials
compositions.
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Abstract

(1�x)SrFe0.5Nb0.5O3-xBaTiO3 ((1–x)SFN-xBT) powders with x¼0.00-0.50 were synthesized via a molten-salt synthesis process. All xo0.50
calcined powders exhibited pure phase perovskite after a relatively low calcination temperature of 800 1C. Ceramics of (1–x)SFN-xBT were then
fabricated from the calcined powders. Increasing BT inhibited grain growth, but produced an improvement in dielectric constant. Very high
dielectric constants (εr�2.96� 105 at 1 kHz and 351 1C) were recorded for the x¼0.25 ceramics. All ceramics displayed a strong frequency
dependent dielectric, especially for the x¼0.25 ceramics. The dielectric constant behaviour of the studied ceramics was related to the Maxwell-
Wagner polarization mechanism. In addition, the x¼0.25 ceramics exhibited a very high relative dielectric tunability (nr �76%) at room
temperature.
& 2014 Elsevier Ltd and Techna Group S.r.l. All rights reserved.
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1. Introduction

Giant dielectric constant materials with perovskite structure of
A(B0B″)O3 have been extensively investigated due to their
potential for electronic applications such as sensors and
multilayer-capacitors [1–3]. Furthermore, the materials may be
of use as a component of some composites for some electro-
magnetic wave shielding or absorbing applications [4,5].
Among these materials, A(Fe0.5B0.5)O3 (A=Ba, Sr, Ca;
B=Nb, Ta, Sb) shows high or very high dielectric constants
over a wide temperature range [2,3]. Sr(Fe0.5Nb0.5)O3 (SFN) is
one of such interesting dielectric materials due to its high
dielectric constant. The dielectric properties of SFN ceramics
have been reported by many authors [3,6,7]. High dielectric
constants of the order of �103–104 over a wide temperature
range have been reported [3,6]. SFN also exhibits a strong
frequency dispersion of dielectric constant, similar to other giant
/10.1016/j.ceramint.2014.10.132
14 Elsevier Ltd and Techna Group S.r.l. All rights reserved.
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dielectric materials such as Ba(Fe0.5Nb0.5)O3 and Ca(Fe0.5Nb0.5)
O3 [8,9]. The magnetic properties of SFN at low temperatures
(lower than 100 K) were reported by Tezuka et al. [10]. The
high dielectric constant and frequency dispersion in SFN
ceramics and other high dielectric materials can be explained
in term of Maxwell-Wagner polarization [6,11–14]. Since SFN
ceramics show many interesting properties, research on improv-
ing the properties for this material is still interesting.
BaTiO3 (BT) is a well known ferroelectric and dielectric

material which is frequently used in several types of electrical
devices, such as sensors and multilayer capacitors [15–19]. BT
crystal has tetragonal symmetry at room temperature. The phase
transition temperature from ferroelectric (tetragonal) to paraelectric
(cubic) phase of this material is around 120–130 1C. Many reports
have focused on modified BT or solid solutions consisting of BT
and other materials, due to their good piezoelectric and dielectric
properties. For example, Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 doped with B2O3

exhibited large strain with a high piezoelectric coefficient [20],
BaTi0.8Zr0.2O3-(Ba0.7Ca0.3)TiO3 [21] presented a very high
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piezoelectric coefficient, and Bi(Zn0.5Ti0.5)O3-BiScO3-BaTiO3

showed low loss tangent over a wide temperature range [22].
In the case of SFN and BT based ceramics, many

researchers have fabricated them by the conventional techni-
que (solid-state reaction technique) which often requires high
temperatures for processing. This may cause poorer proper-
ties of the ceramics due to particle coarsening and aggrega-
tion of the calcined powders. Furthermore, high temperature
processing can result in high cost of production, especially
for mass production. Therefore, other chemical routes such as
sol-gel [23], hydrothermal [24], and microwave techniques
[25] have been proposed for synthesis of many electrocera-
mics powders. Unfortunately, costs of raw materials for many
chemical processes are quite high. In addition, yield product
from the chemical methods is small, so it is difficult to
upscale for mass production. However, many recent reports
suggest that the molten salt technique is a low cost, practical
and simple technique for preparing fine powder for electro-
ceramic production [26,27]. It has been reported that many
properties of electroceramics whose calcined powders were
synthesized by this technique, were found to be excellent
[28,29].

Since SFN shows high dielectric constants over a wide
temperature range and BT is a dielectric and ferroelectric
material which exhibits low loss tangent compared with many
other dielectric materials, it is interesting to form a new solid-
solution between SFN and BT with the aim of improving the
dielectric behaviour of SFN and also achieving a better
understanding of their properties. In the present work, proper-
ties of SFN-BT ceramics were investigated. The ceramics were
fabricated by a molten-salt technique as this can lower the
processing temperature.
Fig. 1. XRD patterns of (1�x)SFN-xBT: (a) calcined powders and (b) ceramic
samples.
2. Experimental procedures

In the present work, (1-x)SrFe0.5Nb0.5O3-xBaTiO3; (x=0.00–0.50)
were synthesized via the molten-salt technique. NaCl (99.5%, Fluka)
and KCl (99.5%, Riedel de Haen) were mixed in equal molar
quantities. Raw powders of SrCO3 (98.0%, Aldrich), Fe2O3 (99.0%,
Aldrich), Nb2O5 (99.9%, Aldrich), BaCO3 (99.0%, Aldrich) and
TiO2 (99.0%, Fluka) were mixed in an ethanol medium with yttria
stabilized zirconia grinding balls for 24 h, and then dried at 110 1C
for 12 h. The resulting precursor and mixed salts were mixed in a
weight ratio of 1:1 and combined by hand-grinding for 30 min. The
obtained powders were then calcined at 700-900 1C for 3 h with a
heating rate of 100 1C/h and cooling rate of 300 1C/h. The calcined
powders were washed with hot deionized water several times until
there was no trace of anion. AgNO3 aqueous solution was used to
detect the anion. The calcined powders were then mixed with 3 wt%
polyvinyl alcohol (PVA) and pressed into discs with a diameter of
1.00 cm. These green compacts were sintered at 1350 1C for 3 h
with the same heating and cooling rates as for calcination. Phase
formation analysis was carried out by X-ray diffraction technique
(XRD). The microstructure was examined by scanning electron
microscopy (SEM). The dielectric characteristics were then mea-
sured using an LCR meter.
3. Results and discussion

3.1. Phase formation and microstructure

Fig. 1(a) displays XRD patterns of the (1-x)SFN-xBT calcined
powders for 0.00rxr0.50. All calcined powders showed a
perovskite phase which agrees with the results in previous work
for pure SFN [6]. It should be noted that pure perovskite phase was
obtained at a relative low temperature (800 1C) compared with the
conventional technique (�1200 1C) [6]. However, a small peak of
second phase was observed for the x=0.50 calcined powder (as
indicated by “*” at 2θ�22.261). This second phase was character-
ized as BT according to ICSD file no. 00–005–0626. After
sintering, all ceramics also showed the perovskite structure.
However, small peaks of BT occurred at 2θ�22.261 and 51.421
in the XRD pattern of the x=0.50 ceramics (Fig. 1(b)). The peaks of
BT observed in the x¼0.50 ceramics confirmed the formation of
BT phase in the calcination state. These results indicated that the
solubility of BT in SFN has a limit. Furthermore, the XRD patterns
showed three main peaks of (332), (240) and (116) plane reflections
(at 2θ�75–771), indicating that the symmetry of the studied
samples was orthorhombic. However, three main peaks were
shifted and merged together for the highest BT concentration (inset
of Fig. 2). This indicates a change in lattice parameters as well as



Fig. 2. Unit cell volumes of the ceramics versus BaTiO3 concentration. Inset
shows XRD patterns of the studied ceramics at 2θ �74–771.

Fig. 3. (a, b) SEM micrographs of x¼0.00 and x¼0.50 ceramics, respectively,
and (c) grain size versus BaTiO3 concentration.
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unit-cell volume. The unit-cell volume of the ceramic samples, as
calculated based on orthorhombic symmetry, was found to increase
from 251.27 Å3 for the x¼0.00 ceramics to 252.29 Å3 for the
x¼0.50 ceramics (Fig. 2).

Fig. 3(a, b) presents SEM micrographs of selected ceramic
surfaces. All ceramics exhibited quite dense surfaces with
uniformity in grain size especially for higher BT samples. The
microstructural analysis revealed that BT addition produced a
significant reduction in grain size. Average values of grain
size, as calculated by a linear intercept method, decreased from
11.29 μm for the pure SFN ceramic to 3.30 μm for the x¼0.50
ceramics (Fig. 3(c)). This indicates that BT addition inhibited
grain growth for the studied ceramics. The suppression of grain
growth may be due to solid-solution formation which can
produce some stress. This generated stress can prevent grain
boundary movement during the sintering and so result in the
reduction of grain size [30]. Furthermore, the formation of the
secondary phase (for the x¼0.50 ceramics) which may form at
the grain boundaries, can also prevent grain boundary move-
ment during the sintering process [31].
3.2. Dielectric behaviour studies

3.2.1. Dielectric properties
Fig. 4 displays plots of the dielectric constant as a function

of temperature for various BT concentrations. For the unmo-
dified ceramics, the dielectric constant-temperature curve at
1 kHz showed a peak at a temperature of�265 1C with a high
dielectric constant (εr�1.85� 105). For x¼0.25 ceramics, the
dielectric constant at the dielectric peak was relatively very
high (εr�2.96� 105 at 1kHz and εr�1.30� 105 at 10 kHz for
temperatures 351 1C and 360 1C, respectively) compared to
other ceramics. In the case of x¼0.50 ceramics, near-flat
dielectric constant-temperature curves were noted, especially at
high frequency. This indicated that the x¼0.50 ceramics had a
higher dielectric constant-temperature stability. However, the
dielectric curves for this composition presented lower dielec-
tric constants as compared to other ceramics. The dielectric
constants for the x¼0.50 ceramics were still high
(εr44.12� 104 at 1 kHz and temperatures4340 1C) for
dielectric materials [9,10,32]. Dielectric properties of some
high dielectric materials of interest are listed in Table 1. It
should be noted that all measured ceramics presented fre-
quency dispersion and that the x¼0.25 ceramics showed the
largest dispersion. This behaviour seems similar to the relaxor
behaviour as observed in some relaxor materials [33]. To
check this evidence, ferroelectric measurement was performed.
A selected P-E hysteresis loop at RT (for the x¼0.50 ceramics) is
illustrated in the inset of Fig. 4(c). The P-E hysteresis loop
obtained from the ferroelectric measurement for each ceramic
showed a type of lossy capacitor hysteresis loop. Therefore, the
dielectric behaviour of these ceramics is not the same as the
canonical relaxor behaviour [34,35].
The loss tangent (tanδ) value as a function of temperature at

various BT concentrations is presented in Fig. 4. The tanδ
curves exhibited frequency-dependent characteristics. The tanδ
value tended to decrease with BT concentration. The change in
microstructure characteristics after doping may be a reason for
this behaviour. Furthermore, the segregation of BT phase in
the x¼0.50 ceramics may also result in lower tanδ values
because BT alone exhibits a low tanδ value. These results can



Fig. 4. Temperature dependence of εr and tanδ of (1�x)SFN-xBT ceramics (Inset: P-E hysteresis loops for the x¼0.50 ceramics).

Table 1
Dielectric properties for (1�x)SFN-xBT ceramics and comparisons with other high dielectric ceramics.

Materials Sample RT (10 kHz) 100 1C (10 kHz) Tm (10 kHz)

εr tanδ εr tanδ εr tanδ

SrFe0.5Nb0.5O3-Based SFN [*] 5.20� 103 0.7 1.2� 104 0.6 1.2� 105 2.2
0.75SFN - 0.25BT [*] 8.80� 103 0.6 2.3� 104 0.6 1.3� 105 1.4
SFN [4] 3.0� 102 0.9 2.0� 103 2 8.0� 103 10
SFN [7] 2.0� 103 – 2.5� 103 - 5.0� 103 -

CaFe0.5Nb0.5O3-Based CFN [7] 1.0� 102 – 1.5� 103 - 2.0� 103 -

BaFe0.5Nb0.5O3-Based BFN [7] 4.0� 103 0.2 5.0� 103 0.3 1.0� 104 4
BFN [10] 2.0� 103 2.5 1.0� 104 1.0 3.0� 104 1.5
BFN [34] 7.0� 103 0.4 1.0� 104 0.6 1.5� 104 -
BFN [49] 5.0� 103 – 7.0� 103 - 2.3� 104 -

BaFe0.5Ta0.5O3-Based BFT [41] 1.0� 104 0.5 2.5� 104 1.1 1.0� 105 2.5
BFT-Al [48] 9.0� 103 0.2 2.0� 104 0.7 4.0� 105 5

ndata for this work, Tm: temperature at peak of dielectric constant-temperature curve.
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be related to the changes in the electron transport behaviour
after adding the BT that contributed to lower electrical conduction.

It is suggested that the high dielectric constants observed in
the present work may be related to bulk grain, grain boundary
and electrode (interface) responses [36]. To check this possibi-
lity, the dielectric constant as a function of frequency at room
temperature (RT) was plotted, as seen in Fig. 5. The dielectric
constant of all ceramics exhibited a frequency dependence with
the dielectric constant decreasing with increasing frequency. A
similar behaviour was found by Liu et al. who investigated the
properties of SFN ceramics [6]. Here, dielectric constant at
1 kHz and RT increased from 1.08� 104 for the unmodified
ceramics to 2.43� 104 for the x¼0.25 ceramics and then
decreased to 9.8� 103 for the x¼0.50 ceramics. Furthermore,
all ceramics showed dielectric constant step curves, where
unmodified and x¼0.50 ceramics presented two steps while
the x¼0.25 ceramics showed three steps in the dielectric curves.
The obtained data indicates that the ceramics had heterogeneous
conduction and that the dielectric behaviour should be related to
bulk grain, grain boundary and electrode responses [36].
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3.2.2. Impedance spectroscopy
For a further analysis of the dielectric behaviour, the

technique of complex impedance spectroscopy was employed.
Complex impedance planes (Z* plots, Z’-Z” plots) measured at
different temperatures are shown in Fig. 6. Complex impedance
spectroscopy is often used to analyse bulk grain and grain
boundary responses in many ceramics which can be associated
with the Maxwell-Wagner mechanism. This mechanism is often
related with heterogeneous conduction caused by differences in
Fermi level between different conduction regions [37]. It has
been proposed by many previous works [37,38] that dielectric
behaviour of ceramics due to bulk grain, grain boundary, and
electrode responses can be investigated by using a simple
equivalent circuit, i.e. three parallel resistance-capacitance
Fig. 5. Frequency dependence of εr of (1 - x)SFN-xBT ceramics at RT. Inset:
εr vs. x at 1 kHz and RT.

Fig. 6. (a-c) Z* plots of (1-x)SFN-xBT ceramics measured at different temperatures
different compositions at �40 1C.
circuits connecting in series. This can give rise to three arcs
in the Z* plot.
Zn plots for all ceramics are presented in Fig. 6. For

unmodified and x¼0.50 ceramics, each Z* plot showed two
arcs at low and high frequencies. However, only one arc
presented at high temperatures (such as at 200 1C) which was
caused by the limit of the measurement. The small arc at high
frequency should be related to bulk grain response and the big
arc at low frequency (with no intercept) should be related with
grain boundary response [39]. It should be noted that the
diameter of each high frequency arc was smaller than each low
frequency arc, indicating that bulk grain resistance (Rb) was
lower than that of grain boundary resistance (Rgb). Further-
more, the diameter of both arcs decreased with increasing
temperature. This implies that Rb and Rgb decreased with the
temperature. For the x¼0.25 ceramics, the two arcs were also
observed but there was another arc at intermediate frequency
(indicated by “*” in the inset of Fig. 6(b)). This arc also
overlapped with the low frequency arc (such as for the 30 1C
curve). For this case, high and low frequency arcs could be
related to bulk grain and electrode responses, respectively,
while the intermediate frequency arc could be related to grain
boundary response.
To characterize the conduction behaviours for each

response, the imaginary part of the impedance (Z″) and electric
impedance modulus (M″) were plotted, as seen in Fig. 7. For
the unmodified and x¼0.50 ceramics, high and low frequency
peaks were clearly noted at low and high temperatures,
respectively. It should be noted that each peak shifted to a
higher frequency when the temperature increased. Considered
together with the data from Z* plot (Fig. 6(a,c)), the peaks at
(“*”indicates the intermediate frequency arc) and (d) a comparison Z* plot for



Fig. 7. Selected Z″ and M″ spectroscopic plots for the (1�x)SFN-xBT ceramics measured at different temperatures.

Table 2
Activation energies of bulk grain, grain boundary and electrode conduction of
(1-x)SFN-xBT ceramics.

x Activation Energy (eV)

Bulk grain Grain boundary Electrode

0.00 0.22 0.70 -
0.25 0.19 0.66 0.85
0.50 0.18 0.64 -
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low and high frequencies could be associated with grain
boundary and bulk grain responses, respectively. For the
x¼0.25 ceramics, each Z″ and M″ plot presented peaks at
high and low frequency regions. However, each Z″ and M″
plot also presents a shoulder at an intermediate frequency. The
high, intermediate (shoulder), and low frequency peaks can be
related to bulk grain, grain boundary and electrode responses,
respectively. These results confirm that the studied ceramics
had heterogeneous conduction.

Activation energies for each conduction, i.e. bulk grain,
grain boundary and electrode responses, were determined by
the following equations [40].

σ ¼ R�1 ð1Þ
and

σ ¼ σoexp � Ea

kT

� �
ð2Þ

where σ is conductivity and R values were extracted from Z″
plots [41]. The Arrhenius plot of ln(1/R) versus 1/T from Eq.(2)
can give the slope which relates to the activation energies of each
conduction. Values of activation energy of each conduction for
the studied ceramics are summarized in Table 2. The activation
energies for the bulk grain conduction were in the range of 0.18–
0.22 eV. These values are close to the values obtained in previous
works for bulk grain conduction [38,42], which were related to
the polaron hopping conduction mechanism [12]. The values of
activation energy for the grain boundary conduction were 0.64–
0.70 eV which are close to the values obtained in the previous
works for the grain boundary response [38,43].The activation
energy of electrode conduction was 0.85 eV (for the x=0.25
ceramics). This value is close to the activation energy of electrode
response (0.8-1.0 eV) [6,9,44].
From the obtained data, the dielectric behaviour of the ceramics

can be explained in terms of the Maxwell-Wagner polarization
mechanism since the studied ceramics exhibited heterogeneous
conduction. For the unmodified and x=0.50 ceramics, the
dielectric behaviour could be linked with two responses, i.e. bulk
grain and grain boundary responses. For x=0.25 ceramics, three
responses were found to affect the dielectric behaviour with the
electrode response being a strong effect especially for low
frequency. Therefore, the x=0.25 ceramics showed a very high
dielectric constant. For x=0.50 ceramics, the presence of a
segregated phase of BaTiO3, as observed in the XRD results,
may cause a deterioration of the dielectric constant. Furthermore,
composition heterogeneity may occur in the x=0.50 ceramics.
This can affect the dielectric behaviour.
3.2.3. Dielectric tunability
To study the dielectric tunability characteristic, the dielectric

constant under applied electric field was measured. Fig. 8



Fig. 8. Dielectric constant-electric field curves of (1 - x)SFN-xBT ceramics at
room temperature (RT). Inset: nr vs. BaTiO3 concentration.
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shows the dielectric constant versus electric field character-
istics as a function of BT concentration. Generally, the relative
tunability can be calculated via Eq. (3) [45].

nr %ð Þ ¼ ððεr 0ð Þ�εr Eð ÞÞ=εr 0ð ÞÞ � 100 ð3Þ
where εr(0) is the dielectric constant at zero electric field and
εr(E) is the dielectric constant at high electric field. In the
present work, the dielectric tunability was measured over a
range of the electric field of 0-26 kV/cm. The inset of Fig. 8
presents the nr values of the studied ceramics at RT. The value
of nr increased from 31.76% for unmodified ceramics to
76.32% for x¼0.25 ceramics, but then decreased to 43.90%
for the x¼0.50 ceramics. It has been reported that change in
dielectric constant can be caused by Schottky barriers at the
electrode interfaces [46,47]. Therefore, the highest dielectric
tunability for the x¼0.25 ceramics should be related with the
interface effect due to the samples prior presented electrode
effect. The studied ceramics may be used for potential
dielectric tuneable applications.
4. Conclusions

By using the molten-salts synthesis process, pure perovskite
phase of (1�x)SFN-xBT powders were obtained at low calcina-
tion temperatures for xo0.50 powders. (1�x)SFN-xBT ceramics
were fabricated from the 800 1C calcined powders. Average grain
size of the studied ceramics decreased with the addition of BT.
Dielectric measurements revealed that all ceramics exhibited high
dielectric constants with the x¼0.25 ceramics exhibiting very high
dielectric constants. The ceramics also showed frequency disper-
sion especially for the xo0.50 ceramics. The dielectric behaviour
of the ceramics was explained in terms of the Maxwell-Wagner
polarization mechanism. Finally, the the x¼0.25 ceramics pre-
sented very high relative dielectric tunability.
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Abstract

Sr(Fe1�xAlx)0.5Nb0.5O3 (xr0.20) powders were synthesized via the molten-sals process. Pure phase perovskite was obtained at a relatively
low calcination temperature of 800 1C. The Sr(Fe1�xAlx)0.5Nb0.5O3 ceramics exhibited pure phase perovskite for xo0.20 ceramics. Dielectric
measurements indicated that all ceramics showed a strong dielectric frequency dispersion, especially for the x¼0.05 ceramic. Very high dielectric
constants (εr4199,000 for temperatures 4200 1C) were observed for the x¼0.05 ceramics. Al doping enhanced the dielectric temperature
stability and reduced the loss tangent. Impedance spectroscopic analysis indicated that the dielectric behaviour of the ceramics could be related to
the Maxwell–Wagner polarization mechanism, since the ceramics exhibited heterogeneous conduction.
& 2015 Elsevier Ltd and Techna Group S.r.l. All rights reserved.
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1. Introduction

Recently, much attention has been paid to giant dielectric
materials due to the potential applications in microelectronic
devices [1–4]. Properties of many giant and high dielectric
materials have been investigated [5,6]. One of these high dielectric
constant materials is Sr(Fe0.5Nb0.5)O3 (SFN). SFN exhibits orthor-
hombic crystal symmetry with space group Pbnm(62) at room
temperature (RT) [6–9]. The dielectric constant of this material
varies from 103 to 104 over a wide temperature range [6–9]. SFN
ceramics also show a strong dielectric-frequency dispersion which
can be explained by Maxwell–Wagner polarization [6,8,9] due to
the ceramic’s heterogeneous conduction. SFN and other giant
dielectric ceramics are often prepared by the solid-state reaction
technique. However, this technique needs high temperature
processing, for example high calcination temperatures [8,9].
Generally, high temperature processing can cause particle coarsen-
ing and aggregation of the powders and consequently make the
ceramics exhibit lower performance. Recently, it has been reported
10.1016/j.ceramint.2015.03.225
15 Elsevier Ltd and Techna Group S.r.l. All rights reserved.
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that molten salt synthesis can lower the processing temperature as
well as produce high performance ceramics. The molten salt
synthesis is also a simple, cheap and practical method for
production of many electroceramics while many other chemical
routes (such as sol–gel, hydrothermal, etc.) have high costs of raw
materials [10,11]. Therefore, it is interesting to synthesize giant
dielectric ceramics and other electroceramics ceramics by this
technique.
Although SFN ceramic shows a high dielectric constant, its loss

tangent is quite high compared to that of many other dielectric
materials [12,13]. This makes it unsuitable for wide use in
electronic applications. It has been proposed that electrical
conduction of many Fe-containing compounds is related to the
polaron hopping mechanism due to the presence of Fe2þ /Fe3þ in
their crystal structure [1,2]. To reduce the loss tangent of SFN
ceramics, single valance state ions (such as Al3þ ) should therefore
be introduced into the B-site of the SFN perovskite structure.
Properties of SFN ceramics doped with Al have not yet been
investigated, to our knowledge. In the present work, properties of
SFN ceramics doped with Al are therefore reported. To reduce the
processing temperatures, the studied ceramics were synthesized via
the molten-salt technique.

www.sciencedirect.com/science/journal/02728842
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2. Experimental procedures

Sr(Fe1�xAlx)0.5Nb0.5O3 (SFAN, x=0.05, 0.10 and 0.20) were
synthesized by the molten-salt technique. SrCO3 (98.0%, Aldrich),
Fe2O3 (99.0%, Aldrich), Nb2O5 (99.9%, Aldrich) and Al2O3

(99.0%, Fluka) were mixed in an ethanol medium with yttria
stabilized zirconia grinding balls for 24 h. NaCl (99.5%, Fluka)
and KCl (99.5%, Riedel de Haen) were also mixed in equal molar
quantities. The precursor and mixed salt powders were mixed
together with a weight ratio of 1:1. The obtained powders were
then heated at temperatures ranging from 700 to 900 1C for 3 h.
The resulting powders were washed with hot deionized water
several times until no trace of anion remained. To detect the
anions, an AgNO3 aqueous solution was used. The calcined
powders were then combined with 3 wt% polyvinyl alcohol
(PVA) and pressed into cylindrical compact shapes. These green
compacts were sintered at temperatures ranging from 1300 1C to
1400 1C for 3 h. Phase formation was investigated using the X-ray
diffraction technique (XRD). The microstructures were examined
using scanning electron microscopy (SEM). The dielectric char-
acteristics were measured by a LCR meter (Agilent E4980A).
3. Results and discussion

Fig. 1 shows selected XRD patterns (at RT) of the obtained
powders, calcined at 800 οC. This result indicates that the calcined
samples exhibited a pure perovskite structure, except for the pow-
ders with x40.10. The impurity peaks at 2θ�22.521 and 28.511
were characterized as the XRD peaks of AlFeO3 (according to
ICSD no. 00-018-0633). Furthermore, the impurity peak at
2θ�25.571 was identified as Al2O3 (ICSD no. 00-061-1296).
The presence of impurity phase for the x¼0.20 samples, suggested
that solubility limit of Al in SFN was very small. It should be
noted that when using the solid-state reaction method, the
calcination temperatures to obtain the pure phase perovskite for
many high dielectric materials (such as SFN) are quite high
(�1200 1C) [8,9]. Therefore, the molten salt synthesis can reduce
Fig. 1. XRD patterns of SFAN calcined powders (“n” indicates impurity
phases). Inset (a): particle size distribution of the calcined powders. Inset (b):
average particle size vs. x.
the calcination temperature by at least 400 1C. Particle size
distribution of the powders was also investigated by a light
scattering technique. Inset (a) of Fig. 1 displays the particle size
distribution of the calcined powders. It is clearly seen that all
particle size distribution curves present a mono-modal distribution,
indicating that there was no trace of particle agglomeration. In
addition, Al doping resulted in reduction in average particle size
and range of particle size (inset (b) of Fig. 1). The average particle
size and ranges of particle sizes decreased from 582 nm and
342–916 nm for the 0.05 samples, to �343 nm and 255–531 nm
for the x¼0.20 samples, respectively. The obtained data indicated
that the molten salt technique produced submicron powders.
The XRD patterns of selected ceramics (at RT) are illustrated in

Fig. 2. The xo0.20 ceramic samples exhibited a pure perovskite
phase. The impurity XRD peak at 2θ�25.571 (for Al2O3) as
observed in the calcination state disappeared after sintering. This
suggests that the sintering temperature had an effect on the phase
formation of this system, due to a higher diffusion rate at the
higher temperature. The optimum sintering temperature in this
work was found to be 1350 1C. This means that by using the
calcined powers obtained from the molten salt synthesis, the
sintering temperatures for ceramic fabrication could be reduced
from the standard sintering temperatures for many high dielectric
materials (such as SFN) which are around 1450 1C [8,9]. The
lattice parameters and unit-cell volume of the samples were
calculated from the XRD data of the ceramic samples, based on
orthorhombic symmetry (Fig. 2). After doping, a change in the
unit-cell volume was observed. The unit-cell volume slightly
decreased from 250.65 Å3 for the x¼0.05 samples to 249.24 Å3

for the x¼0.20 samples. It is possible that some Al3þ ions
substituted Fe3þ ions in the lattice [14]. However, the slight
decrease in unit-cell volume confirmed the very low solubility limit
of Al in SFN.
Fig. 3 (insets) displays SEM micrographs of selected ceramic

surfaces. All ceramic samples exhibited a quite dense form.
Furthermore, the porosity level in the ceramic samples was
consistent with the measured density, where the density increased
with increasing Al concentration (Fig. 3). Fig. 3 also shows the
average grain size of the ceramics as a function of Al concentration.
Fig. 2. XRD patterns of the SFAN ceramics. Inset: unit cell volume vs. x.
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The microstructural investigation revealed that Al doping produced
a decrease in grain size. Average values of grain size, as determined
from the linear intercept method, decreased from �7.9 μm for the
x¼0.05 ceramics to �3.3 μm for the x¼0.20 ceramics. The
reduction in grain size may be due to the effect of doping where the
presence of impurity phases had a main effect for higher Al doping
samples, i.e. it inhibited grain growth. This can be related to the low
solubility limit of Al in SFN.

Plots of the εr as a function of temperature at various Al
concentrations and frequencies are shown in Fig. 4. The εr values
tended to increase with increasing temperatures for all of the
samples. This behaviour is similar to that reported in previous
works with SFN and Ba(Fe0.5Nb0.5)O3 (BFN) ceramics [8,15].
Furthermore, the x=0.05 ceramics exhibited very high dielectric
constants, i.e. εr482,000 for temperatures 4100 1C and εr4
199,000 for temperatures 4200 1C (at 1 kHz). These dielectric
values are quite high compared to values for pure SFN (εr46000
for temperatures 4100 οC and εr440,000 for temperatures
Fig. 3. Average grain size and bulk density as a function of Al concentration
of SFAN ceramics. Inset: SEM micrographs of the selected SFAN ceramic
surfaces: (a) x¼0.05 and (b) x¼0.20

Fig. 4. Dielectric constant and loss tangent as a function of temperature for
SFAN ceramics. Insets: εr vs. f for the ceramics at RT.
4200 1C) and for other giant dielectric ceramics [8,9]. At high
frequencies, the samples showed an increased dielectric constant-
temperature stability.
In this work, Al doping was found to influence the dielectric

properties of the ceramic samples. The εr values of the ceramics
tended to decrease with increasing Al concentration. However, the
εr values for the case of high Al concentration, such as the x=0.20
ceramics, were still considered high for high dielectric ceramics
(εr454,000 for temperatures 4100 1C). The presence of impur-
ity phase (AlFeO3) may cause a deterioration of the dielectric
constant as it has a lower dielectric constant (e.g. εr�1000 at
temperature �150 1C) [16]. Fig. 4 also shows the tanδ values as a
function of temperature at various Al concentrations. The tanδ
values also tended to decrease with Al concentration. The presence
of impurity phase in the ceramics (AlFeO3) may be a reason for
the lower loss tangent due to the fact that AlFeO3 has a lower loss
tangent value (tanδ�0.2) [16,17]. The reduction of Fe2þ /Fe3þ

concentration after doping may be another reason for the reduction
of loss tangent. However, it may have less contribution due to the
low limit of solubility of Al in SFN.
It should be noted that the dielectric constant curves exhibit a

frequency dependence similar to the tanδ curves, especially for the
x=0.05 ceramics (Fig. 4). To study this behaviour in more detail, εr
as a function of frequency (f) at RT was plotted, as seen in the
insets of Fig. 4. The dielectric constant of the ceramics decreased
with increasing frequency. Furthermore, the dielectric constant–
frequency curves presented a step type curve. This can be related
to bulk grain, grain boundary and electrode (interface) effects in the
studied samples as suggested by many previous works because the
ceramics were heterogeneous conduction [2]. To further under-
stand the dielectric behaviour, the technique of complex impedance
spectroscopy was employed. Complex impedance spectroscopy is
often used for analysis of bulk grain and grain boundary
characteristics, etc. for many high dielectric ceramics. Normally,
dielectric behaviour of many high dielectric ceramics due to bulk
grain, grain boundary, and electrode responses can be investigated
by using a simple equivalent circuit, i.e. three parallel resistance-
capacitance circuits connecting in series. This can give rise to three
arcs in a Zn plot (Z0–Z″ plots) [18,19].
Zn plots for all ceramics are presented in Fig. 5. For x¼0.05

and x¼0.10 ceramics, two arcs at low and high frequencies
were clearly noted for each curve at low temperature (such as
at �40 1C). However, there was an arc at intermediate
frequency that overlapped with the low frequency arc for each
curve (indicted by “n” in insets of Fig. 5). However, only one
arc presented at high temperatures (such as at 200 1C) which
was caused by the limit of the measurement. The small arc at
high frequency should be related to bulk grain response.
Intermediate and low frequency arcs may be related to grain
boundary and electrode responses, respectively [20]. For the
x¼0.20 ceramics, arcs in the high and low frequency regions
were noted but the intermediate frequency arc was not clearly
observed. The high frequency arc for the x¼0.20 ceramics
should be associated with bulk grain response but the response
for the low frequency arc was unclear and classified (by using
only the Zn plot).



Fig. 5. Z0 �Z00 plots of SFAN ceramics measured at different temperatures (“n” indicates the intermediate frequency arc).

Fig. 6. Selected Z″ and M″ plots for the SFAN ceramics measured at different
temperatures.

Table 1
Activation energies of bulk grain, grain boundary and electrode conductions of
SFAN ceramics.

x Activation energy (eV)

Bulk grain Grain boundary Electrode

0.05 0.18 – 0.85
0.10 0.18 – 0.80
0.20 0.18 – 1.02
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To undertake a further analysis for each response, the imaginary
part of the impedance (Z″) and electric impedance modulus (M″)
as a function of frequency are plotted, as seen in Fig. 6. High and
low frequency peaks were noted at low and high temperatures,
respectively, for all samples. It should be noted that Z″ and M″
plots presented an intermediate frequency peak for some measure-
ment conditions. Considered together with the data from Zn plots,
the high, intermediate, and low frequency arcs should be associated
with bulk grain, grain boundary, and electrode responses, respec-
tively. In the present work, it is believed that bulk grain, grain
boundary and electrode responses should be present in all
ceramics. By using Z″ and M″ plots, however, it was not easy
to observe all the three responses for every measurement condition.

Activation energies for each conduction, i.e. bulk grain,
grain boundary and electrode responses, were calculated by
using the following expressions [21], σ¼R�1 and σ¼σoexp
(�Ea/kT), where σ is conductivity and R values were extracted
from the peaks of Z″ plots (R¼Z″max/2) [22]. The Arrhenius
plot of ln(1/R) versus 1/T can give the slope which is related to
the activation energy for each conduction. Values of activation
energy of each conduction for the studied ceramics are
summarized in Table 1. However, the activation energy from
the intermediate peak in the plots could not be calculated, since
each peak at the intermediate frequency was very broad. The
calculated activation energies for the peak in the high
frequency region were in the range of 0.17–0.19 eV. These
values are close to the values obtained in previous work for
bulk grain conduction [19,23], which were related to the
polaron hopping conduction mechanism [2]. Therefore, the
peaks at high frequency for Z″ and M″ plots should be
associated with the bulk grain response. The activation
energies calculated from the peak in the low frequency region
were in the range of 0.80–1.02 eV. These values are close to
the activation energy of an electrode response [1,8,9].There-
fore, these peaks of the Z″ and M″ plots should be related to
the electrode response.
Based on the obtained data, the dielectric behaviour of the

ceramics can be explained in terms of the Maxwell–Wagner
polarization mechanism since the studied ceramics exhibited
heterogeneous conduction. This mechanism is often related to
heterogeneous conduction caused by differences in Fermi level
between different conduction regions [18]. For x¼0.05 and
x¼0.10 ceramics, the dielectric behaviour (with high dielectric
constants) can be linked with the three responses, i.e. bulk grain,
grain boundary and electrode responses. In the case of the x¼0.20
ceramic, the sample also showed the three responses but the grain
boundary response had lower contribution. This may be due to the
effect of the impurity phase which resulted in a heterogeneous
composition in the samples.
4. Conclusions

The properties of Sr(Fe1�xAlx)0.5Nb0.5O3 ceramics synthesized
via the molten-salt technique were investigated. Using this
technique allowed a reduction of the calcination temperature to a
lower temperature compared to the conventional solid-state reac-
tion method. Submicron powders were obtained by this technique.
However, pure phase perovskite was observed only for the
xo0.20 compositions. Ceramics were then fabricated from the
obtained powders. All ceramic samples showed very high
dielectric constants and strong dielectric-frequency dispersion,
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especially for the x¼0.05 ceramics. In addition, the impedance
spectroscopic analysis of the studied ceramics suggested that the
ceramics had heterogeneous conduction which could be related to
bulk grain, grain boundary and electrode responses. However,
grain boundary response had lower contribution for the x¼0.20
ceramics.
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Abstract

Ceramic composites of Mullite/barium zirconate titanate (BZT) were fabricated via a solid-state reaction synthesis. X-ray diffraction and
microstructural analysis revealed that the composites contained many phases apart from mullite and BZT. The addition of BZT led to an increase
in remanent polarization, dielectric constant, and piezoelectric coefficient of the materials. The increase in these properties was related to the high
ferroelectric characteristics of BZT and the induced electric field that acts on the BZT particles under the applied external electric field. Some
linear relations between the studied properties with volume fraction of BZT were proposed.
& 2015 Elsevier Ltd and Techna Group S.r.l. All rights reserved.
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1. Introduction

Mullite (3Al2O3 � 2SiO2) is a promising material for both
conventional and advanced ceramics due to its low thermal
expansion coefficient [1–3], high thermal conductivity [1], low
dielectric constant (εr �6–7 at 1 kHz), resistance to high
thermal shock [1], creep resistance [1,4], temperature stability
and good chemical inertia [1,2,5]. The crystal structure of
mullite is orthorhombic with lattice constants of a=7.549 Å,
b=7.680 Å and c=2.884 Å (ICDD file 01-074-2419). Mullite
can be prepared by chemical methods such as sol–gel, and
precipitation techniques [6,7]. Furthermore, it can be synthe-
sized from kaolinite [2], kaolinite–aluminium [3] and buaxite
[1]. For many years past, mullite has been used for electrical
insulators (electric substrates), electric-furnace roof, and low
frequency induction furnaces [3,7].

Barium zirconate titanate (Ba(ZrxTi1�x)O3; BZTs) is a well-
known lead free ferroelectric material. This material can be
10.1016/j.ceramint.2015.03.191
15 Elsevier Ltd and Techna Group S.r.l. All rights reserved.
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formed by substitution of Zr ions at the Ti site (B-site) in the
BaTiO3 lattice [3]. BZTs are one of the most attractive
materials for many years due to their high dielectric constant,
piezoelectric properties and low loss tangent. BZT has
potential applications as tunable microwave devices, memory,
capacitors and actuators, etc. [2,3,8–10]. The properties of
BZTs are dependent on the Zr content (or ratio of Zr/Ti). For
example, Ba(Zr0.03Ti0.97)O3 ceramics show a high dielectric
constant (εr, max �12,000 at 105 1C) and good piezoelectric
properties [11,12] and Ba(Zr0.35Ti 0.65)O3 ceramics exhibit
high dielectric tunabilty (�93% at 455 1C).
Recently, electrical properties of composites of some clays

and ferroelectric materials have been reported such as kaoli-
nite–BaTiO3 [13,14] and kaolinite–SrTiO3 [15]. The dielectric
constant of these composites was found to improve by the
addition of ferroelectric phases. However, ferroelectric and
piezoelectric properties of composites in those previous works
are unclear due to the lack of data. In the present work, new
0–3 composites between mullite and BZT were fabricated.
Ferroelectric, dielectric, and piezoelectric properties of the
composites were investigated. In this work, mullite synthesized

www.sciencedirect.com/science/journal/02728842
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Table 1
The chemical composition of the Ranong
kaolinite.

Element wt%

SiO2 47.87
TiO2 0.04
Al2O3 36.66
Fe2O3 0.93
CaO 0.05
MgO 0.11
K2O 1.78
Na2O 0.05
LOI 12.82

LOI: weight loss during the analysis

Fig. 1. The density versus BZT content of the mullite–BZT samples. Inset:
optimum sintering temperature versus BZT content.
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from kaolinite and BZT with composition of Ba(Zr0.03Ti 0.93)
O3 was selected to form the composites due to its good
electrical properties.

2. Experimental

Mullite powder was synthesized from fired Ranong kaolinite,
from Thailand, at 1300 1C for 2 h. The chemical composition of
the kaolinite powder is shown in Table 1. BZT powder was
prepared by the conventional mixed oxide method, based on the
stoichiometric of Ba(Zr0.07Ti0.93)O3 (BZT). To form the BZT
powder, starting materials of BaCO3, TiO2 and ZrO2 were mixed
and then calcined at 1300 1C for 2 h. To form the composites, the
mullite was mixed with the obtained BZT powder in ratios of
between 20–80 vol% and then milled for 24 h. The mixed
powders were formed into pellets by uniaxial pressing and then
sintered at 1200–1500 1C for 2 h. The densities of all the samples
were determined by using the Archimedes method. Phase
formation of the samples was identified by the X-ray diffraction
technique. The microstructures of the ceramics were observed by
a scanning electron microscopy (SEM). For dielectric measure-
ment, Ag paste was painted on both sides of the disks and heat
treated at 500 1C for 0.3 h. The dielectric properties of the
composites at room temperature (RT) were determined using a
LCR meter (Model E4980A, Agilent Technologies). The ferro-
electric properties were measured by a Sawyer Tower circuit. The
piezoelectric coefficient (d33) of the composites was measured
using a piezometer system, after poling at 2 kV/mm for 30 min.

3. Results and discussion

In the present work, the composite samples were sintered at
different sintering temperatures. Inset of Fig. 1 displays
optimum sintering temperature as a function of BZT concentra-
tion. The amount of BZT influenced the optimum sintered
density of the composites, where the optimum sintering
temperature decreased with BZT content. This suggests that
BZT affected the sinterability of the studied composites [14].
Measured density versus volume fraction of BZT is illustrated in
Fig. 1. The density linearly increased with BZT concentration.
This due to BZT as it has higher density (6.02 g/cm3) than
mullite(2.52 g/cm3). Generally, the density of the composites
can be calculated using the equation:

ρ¼
X
i

ρi
V i

V
ð1Þ

whereVi refers to volume fraction of each phase in the
composites. In this work, the calculated density can be roughly
estimated from the following expression:

ρc ¼ ρMullite 1�VBZTð ÞþρBZTVBZT ð2Þ
where ρc is the density of the composite, ρmullite is the density of
the mullite powder, ρBZT is the density of the BZT powder and
VBZT is the volume fraction of BZT. It should be noted that the
trend of the calculated density matched well with that of the
measured density (Fig. 1).
XRD patterns of the studied samples are shown in Fig. 2(a).

The XRD pattern for the mullite sample presents multiphases
including mullite and a small amount of SiO2 (critobalite,
quartz,coesite, silicon oxide)and Al2O3 (corundum). On the
other hand, the 100 vol% BZT samples presented the BZT
phase. Although the presence of mullite and BZT phases are
expected for the composite samples, the results indicated that
addition of BZT produced other phases such as barium feldspar
(BaAl2Si2O8), rutile (TiO2) and critobalite (SiO2), quartz (SiO2),
coesite (SiO2), silicon oxide (SiO2), corundum (Al2O3) and
mica (KAl2 (AlSi3O10) (OH)2), where BaAl2Si2O8 is the main
phase for the 20 and 40 vol% samples. The presence of
BaAl2Si2O8 has also been observed in previous works [13,14]
for composites between kaolinite and BaTiO3. This was
proposed to be due to the reaction between kaolinite and
BaTiO3 at high temperatures [13,14]. In the present work, it is
possible that there were some chemical reactions between
mullite and BZT during the sintering process. However, the
amount of BaAl2Si2O8 and the other phases decreased with
increasing BZT content. In addition, BZT phase was clearly
noted for the samples contained BZTZ60 vol%. X-ray inten-
sities of BaAl2Si2O8 (at 2θ �261) and BZT (at 2θ �311)
phases versus BZT content are shown in Fig. 2(b). Since the
present composites contained many phases, Eq. (2) do not
reflect the real nature of the studied composites. However, the



Fig. 2. (a) XRD patterns of mullite–BZT samples and (b) intensities of X-ray
peak for BaAl2Si2O8 and BZT phases as a function BZT content.
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match of the trends between calculated and measured densities
as shown in the pervious section, may be due to main phases of
mullite and BZT still being present in the composites after the
composites were formed.

Selected SEM micrographs and their corresponding energy-
dispersive X-ray spectroscopy analysis (EDS) are illustrated in
Fig. 3. For the unmodified samples, the chemical analysis
revealed that the main elements were Si, Al, and O, which
corresponded to the mullite phase. For the 40 vol% samples,
there were two main groups of elements, i.e., Ba, Si, Al, and O
which corresponded to BaAl2Si2O8 and Ti, and O which
corresponded to TiO2. In the case of the 80 vol% samples, the
EDS data suggested that the observed elements belonged to
BaAl2Si2O8, TiO2, and BZT (Ba, Ti, Zr, and O were noted). The
phases of BaAl2Si2O8, TiO2, and BZT are indicated in the SEM
micrographs of Fig. 3. These EDS results confirmed the
presence of the main phases detected by XRD. The 20 and
40 vol% samples were more heterogeneous in their microstruc-
ture than the other samples. This may be due to the samples
containing many phases. Also, BZT addition produced a
decrease in grain size of the composites. The average grain
size decreased from 3.0 μm for the unmodified sample to 0.8 μm
for the 80 vol% composite sample. The smaller grain size in the
composites may be due to the fact that composites had many
phases, where each phase reduced the sinterability and inhibited
grain growth for other phases. Furthermore, lower sintering
temperatures for higher BZT content may contribute to this
behavior. Therefore, addition of BZT had very strong effects on
the phase formation and the microstructure of the composites.
P–E hysteresis loops at RT of the samples are illustrated in

Fig. 4. The mullite sample showed a very slim and slant
hysteresis loop while the BZT sample presented a normal
ferroelectric hysteresis loop. The ferroelectric properties of the
BZT sample such as remanent polarization (Pr �11.09 μC/cm2)
and coercive field (Ec �3.47 kV/cm) were close to those reported
in previous work [11]. In the case of the composites, the addition
of BZT produced an improvement in ferroelectric behavior as
compared to the mullite samples. The value of Pr as a function of
BZT content, illustrated in Fig. 5, increased nonlinearly with
increasing BZT content. From the obtained data, the volume
fraction of BZT (VBZT) had a linear relation with 1=P0:5

r which
can be expressed as:

1=P0:5
r ¼ �1:8ð ÞVBZTþ1:97 ð3Þ

A plot of 1=P0:5
r and VBZT for the studied samples is

presented in the inset of Fig. 5. The improvement of Pr value
is probably due to the BZT phase which exhibits stronger
ferroelectric properties than the other phases [16]. Further-
more, it has also been proposed that the electric field (Ep) that
acts on the piezoelectric particles in the 0–3 ferroelectric
composites can be calculated by the following expression
[16,17]:

Ep ¼ 3ðεnon� f erro=εf erroÞ
1þ2 εnon� f erro=εf erro

� �� ��Vf erroð1�εf erro=εnon� f erroÞ
E0

ð4Þ
where εnon‐fero and εferro are the dielectric constants of the non-
ferroelectric and ferroelectric phases, respectively, Vferro is the
volume fraction of the ferroelectric phases, and E0 is the
externally applied electric field. Eq. (4) can be simplified to the
following equation:

Ep ¼
A

B�CðVf erroÞ
E0 ð5Þ

where A, B, and C are constants. From Eq. (5), Ep depends only
on the volume fraction as other parameters are constants. In the
present work, however, Ep for the composites cannot be directly
determined from Eq. (5) but this equation can be of help for a
rough understanding of the improvement of the polarization
after adding the BZT phase. Hence, a higher volume fraction of
BZT can produce a higher Ep value that acts on BZT particles
in the composites which then results in a higher Pr value.
The dielectric constant (εr) as a function of frequency of

samples at RT is shown in Fig. 6. For the BZT sample, the
dielectric constant level was found to be close to data from
previous work [14]. For the mullite and composite samples, the



Fig. 3. Selected SEM micrographs and their corresponding EDS results. (M: mullite, BF: barium feldspar, R: rutile).

Fig. 4. P–E hysteresis loops of the mullite–BZT samples : (a) mullite,
(b) 20, (c) 40, (d) 60 and (e) 100 vol% BZT contented samples.

Fig. 5. Pr value as a function of BZT content(VBZT) of the studied samples.
Inset: 1=P0:5

r versus VBZT.
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dielectric constant exhibited high frequency stability. Further-
more, addition of BZT increased the dielectric constant of the
samples (Fig. 7). Values of εr calculated from many models for
the 0–3 composites, such as series [18], cube [19] and Furukawa
[20] models, are also inserted in Fig. 7. However, the dielectric
constants for the studied composites did not obey these models.
The deviation from the models may be because the studied
composites contained more than two phases. However, volume
of BZT (VBZT) has a linear function with 1=ε0:25r . A plot of
1=ε0:25r versus VBZT is displayed in the inset of Fig. 7. From the



Fig. 6. Variation of dielectric constant and loss tangent on frequency of BZT–
mullite composites at room temperature.

Fig. 7. Comparison of the model with the dielectric constant results. Inset
(a) 1=ε0:25r versus VBZT. Inset (b) tan δ versus BZT content at 1 kHz and RT.

Fig. 8. Piezoelectric coefficient (d33) as a function of BZT content (VBZT).
Inset: 1=d333 versus VBZT.

N. Lertcumfu et al. / Ceramics International 41 (2015) S447–S452 S451
plot, the relation between 1=ε0:25r and VBZT can be expressed as:

1=ε0:25r ¼ �0:51ð ÞVBZTþ0:65 ð6Þ

The increase in dielectric constant in this work is probably
due to the higher volume fraction of ferroelectric phase (BZT)
which produced the higher total polarization of the composites
[16].

Plots of loss tangent (tan δ) versus frequency are illustrated
in Fig. 6. Values of tan δ for all samples changed slightly with
frequency. The values of tan δ for all samples were lower than
0.39. However, the 20 vol% sample showed the lowest tan δ

values (�0.006) at 1 kHz and RT. The lowest tan δ value for
the 20 vol% sample may be due to this composition contained
many phases which all of them have low loss tangent values.

The effect of BZT content on the piezoelectric coefficient
(d33) of the studied samples is shown in Fig. 8. The d33 value
of the samples increased with the amount of BZT. Plots of
calculated d33 according to many models are also inserted in
Fig. 8. Again the measured d33 values for this work did not
match with any model due to the multiphase problem of the
studied composites. However, 1=d333 had a direct relation with
VBZT which can be fitted via the equation:

1=d333 ¼ �2:53ð ÞVBZTþ2:61 ð7Þ
A plot of 1=d333 versus VBZT is displayed in the inset of

Fig. 8. The increase in d33 coefficient can be explained in term
of the Ep value (in Eq. (5)), i.e., a higher volume fraction of
BZT content can result in a higher Ep value which can enhance
the polling efficiency. Therefore, the higher BZT content
samples have easier poling. This can produce a higher d33
coefficient for higher BZT content composites. Beside the
effects of volume fraction of the ferroelectric phase, however,
the size of the ferroelectric particles or particle clusters is
another factor that may affect the electrical properties [21,22].
However, there was no systematic work to study this factor
and it should be investigated in further work.
4. Conclusion

This work presents the effects of BZT addition on phase
formation, microstructure and electrical properties of mullite–
BZT composites. The BZT addition resulted in the formation of
other phases beside the mullite and BZT phases as observed by
an XRD technique. Chemical analysis combined with micro-
structural studies confirmed the phase formation observed by the
XRD technique. Increasing BZT content produced better
electrical properties including remanent polarization, dielectric
constant and piezoelectric coefficient. The improvement was
proposed to be associated with the higher ferroelectric properties
of the BZT phase. Furthermore, this improvement might be
linked with the induced internal electric field in the composites
where this field could be related to the volume fraction of BZT.
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a b s t r a c t

Lead-free piezoelectric ceramics of the composition (1-x)(Bi0.5K0.50)TiO3-xBi(Ni0.50Ti0.50)O3 or (1-x)BKT-
xBNiT (when x ¼ 0e0.20 mol fraction) were prepared by a conventional mixed-oxide method and sin-
tered at 1050 �C for 4 h. The effects of BNiT content on the phase equilibria, and the dielectric, ferro-
electric and piezoelectric properties were systematically investigated. High density sintered specimens
(5.71e6.12 g/cm3) were obtained for all compositions. X-ray diffraction patterns showed that all BKT-
BNiT samples exhibited a single perovskite phase which confirms that BNiT and BKT formed a solid
solution up to x ¼ 0.20. A morphotropic phase boundary (MPB) separating a BKT-rich tetragonal phase
and a BNiT pseudo-cubic phase was identified over the compositional range 0.05 < x < 0.10, where
enhanced electrical properties were observed. The optimum dielectric properties (εr ¼ 1710,
tand ¼ 0.036), ferroelectric properties (Pr ¼ 16.6 mC/cm2, Ec ¼ 22.5 kV/cm and Rsq ¼ 0.86) and piezo-
electric properties (d33 ¼ 288 pC/N, Smax ¼ 0.22% and d*33 ¼ 313 pm/V) were observed with a relatively
high Tm ~ 304 �C within this MPB region. Overall, these results indicate that the BKT-BNiT ceramic system
is a promising lead-free piezoelectric candidate for further development for actuator applications.

© 2015 Elsevier B.V. All rights reserved.
1. Introduction

Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) and related compositions have been the
mainstay for high performance actuators and transducers, owing to
their superior piezoelectric properties and electromechanical
coupling coefficients and their excellent dielectric properties [1].
However, these materials are disadvantageous with respect to the
environment and human health. In order to circumvent issues
related to lead toxicity, extensive research has been focused on the
quest for alternate piezoelectric materials. Therefore, there has
been a growing research interest in developing alternative lead-
free piezoelectric materials that can eventually replace the cur-
rent lead-based materials [2e4].

Recently, many interesting lead-free based piezoelectric mate-
rials have been reported that offer comparable properties to that of
agul).
PZT-based ceramics, making them viable candidates for numerous
applications. Among lead-free perovskite-based piezoelectric ma-
terials, bismuth potassium titanate, Bi0.5K0.5TiO3 (BKT) has been
considered to be one of the most promising materials [5e11]. The
compound BKT was first fabricated by Smolenskii et al. [5] in 1959.
It is a typical ferroelectric material with a stable perovskite struc-
ture with tetragonal symmetry at room temperature and a rela-
tively high Curie temperature (Tc) in range of 380e420 �C [6,9].
Ivanova et al. [10] also reported that BKT has a tetragonal structure
with lattice parameters of a ¼ 3.913 Å and c ¼ 3.993 Å at room
temperature. A transition into a pseudo-cubic phase was observed
at about 270 �C, and a transition into a cubic phase was found at
around 410 �C [10]. The piezoelectric coefficient (d33) of BKT was
measured to be 69.8 pC/N as reported by Hiruma et al. [11]. How-
ever, it is difficult to prepare highly-dense BKT ceramics due to the
fact that secondary phases such as K2Ti6O13 are easily formed
during the sintering process at high temperatures. Moreover, the
piezoelectric properties of BKT are not generally high enough for
the most applications [12]. In order to further enhance the
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Table 1
Physical and dielectric properties of (1-x)BKT-xBNiT ceramics sintered at 1050 �C.

x Density (g/cm3) c/a εr
a tand a

εmax
b Tm (�C)

0 5.71 1.0141 1130 0.035 3500 351
0.05 5.86 1.0104 1680 0.039 4550 304
0.10 5.93 1.0102 1710 0.036 3950 277
0.15 5.95 1.0075 1670 0.039 3200 270
0.20 6.12 1.0069 1410 0.042 3640 265

a Dielectric data obtained at room temperature and a frequency of 1 kHz.
b Dielectric data obtained at high temperature (25e500 �C) and a frequency of

10 kHz.
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piezoelectric properties of BKT-related ceramics and to meet the
requirements for typical actuator applications, it is necessary to
develop new BKT-based materials. Finding compositions near a
morphotropic phase boundary (MPB) between two ferroelectric
end members with different crystal structures is a common strat-
egy for improving the piezoelectric properties of piezoelectric
materials. Within this MPB region, the maximum polarization
values are attainable which leads to enhancement of the electrical
properties [13]. Many BKT-based solid solutions such as BKT-BaTiO3
[14], BNT-BKT-LiTaO3 [15], BKT-LiNbO3 [16], and BKT-BiFeO3 [17,18],
thus have been fabricated and their MPB regions have been
investigated. However, further research newmodified BKT systems
are still necessary to obtain piezoelectric properties comparable to
PZT.

Bismuth nickel titanate (BNiT) is another promising lead-free
piezoelectric material [19]. However, BNiT is unstable when
formed under normal atmosphere and normal pressure [20]. Choi
et al. [21] reported that BNiT had a perovskite structure, and it
showed evidence of a pseudo-cubic phase when fabricated under
high atmospheric pressures. Kitada et al. [22] fabricated single
phase Bi(Ni0.5Ti0.5)O3 under a high pressure of 6 GPa by using a
multianvil-type high-pressure apparatus. The P-E hysteresis data
on BNiT ceramics synthesized under high pressure for 30-days
showed that this material presented a ferroelectric state with a
weak remanent polarization of Pr¼ 0.30 mC/cm2 and a coercive field
of Ec ¼ 9.1 kV/cm (measured at a maximum electric field of 30 kV/
cm). Kitada et al. [22] also reported that the BNiT samples had a
multidomain structure and ferroelectricity on the basis of scanning
nonlinear dielectric microscopy (SNDM) and P-E hysteresis loop
measurements. It is expected that this material is a multiferroic
material with possible application in multiple-valued logic and
optical isolator systems.

Recently, Bai et al. [23] reported that the binary system of (1-x)
Bi0.5Na0.5TiO3-xBNiT exhibited reasonable piezoelectric properties
at the MPB (x ¼ 0.06 and 0.14). Furthermore, Choi et al. [21] found
that the BNiT-PbTiO3 system exhibited excellent piezoelectric
properties with a d33 of 250 pC/N at the MPB composition
(0.51BNT-0.49 PT sample). It is expected that BNiT can form a solid-
solution with BKT resulting in improvement of the piezoelectric
properties.

To our knowledge, the properties of BKT-BNiT ceramics has not
been investigated before. Thus, the present research is aimed at
fabricating ceramics within a new binary system based on (1-x)
BKT-xBNiT and focused on the MPB region which would be ex-
pected to show excellent piezoelectric properties as compared to
the unmodified BKT ceramics. The role of the BNiT mole fraction on
the density, phase evolution, electrical properties (dielectric,
ferroelectric and piezoelectric) and the electric field-induced strain
behavior of BKT ceramics were investigated and are discussed in
detail.

2. Experimental section

Within the binary system of (1-x)BKT-xBNiT (where x ¼ 0, 0.05,
0.10, 0.15 and 0.20) ceramics were prepared by a conventional
mixed oxide method. Analytical grade reagents of Bi2O3 (99.9%),
K2CO3 (99%), TiO2 (99.9%) and NiO (99.9%) were used as starting
materials. The raw materials were stoichiometrically weighed ac-
cording to the (1-x)BKT-xBNiT formula, and then vibratory milled
with yttrium stabilized zirconia media for 6 h in an ethanol solu-
tion. The slurry was then dried in an oven. After drying, the ob-
tained powder was calcined at 900 �C for 2 hwith a heating/cooling
rate of 5 �C/min. Afterward, 3 wt% of polyvinyl alcohol (PVA) binder
were then mixed with the powders before being uniaxially pressed
into discs. These pellets were then sintered at 1050 �C for a
4 h dwell time with a heating/cooling rate of 5 �C/min. An x-ray
diffractometer (Bruker, D8 Discover) was used to identify the phase
of the ceramics. The bulk density was measured in accordance with
Archimedes' method with ASTM standard C 373-88. For the elec-
trical measurements, silver paste was used to form the electrodes.
The dielectric properties were measured using an LCZ-meter
(Hewlett Packard 4192A) at frequencies of 10e1000 kHz. A ferro-
electric test system (Radiant technology) was used to measure the
polarization-electric field (PeE) hysteresis data. For the piezoelec-
tric measurements, all samples were poled at 25 �C in a stirred
silicone oil bath by applying a DC electric field equal to 5 kV/mm for
15 min. The low-field piezoelectric coefficient (d33) of each sample
was measured using a d33-meter (KCF Technologies, S5865) at a
frequency of 50 Hz from samples aged 24 h. The room temperature
strain-electric field (SeE) data were obtained using an optical
displacement sensor (Fotonic Sensor, MTI-2100) combined with
Radiant ferroelectric test system.

3. Results and discussion

After sintering, all compositions showed high densities over the
range of 5.71e6.12 g/cm3. However, the data clearly showed that a
variation in the mole fraction of BNiT had a significant influence on
sample density, i.e., the addition of BNiT caused an increase in
density (see Table 1). X-ray diffraction patterns of all ordinary
calcined (1-x)BKT-xBNiT ceramics are shown in Fig. 1(a). The pat-
terns showed that all samples exhibited a single phase perovskite
structure. Dense samples were obtained for all compositions, which
also resulted in a single phase composition according to XRD
measurements. No impurity peaks, such as those of K2Ti6O13, could
be detected thus confirming that the reagents completely reacted
to form the final perovskite phase [11,24]. This suggested that a
solid solution was obtained between BNiT and BKT during the
calcination and sintering process. The solubility limit of BNiT in BKT
lattice is believed to be more than 20 mol% because no trace of any
secondary phases was detected within the detection limits of the
laboratory scale XRD instrument. This observation was also similar
to the Bi(Ni0.50Ti0.50)O3ePbTiO3 (BNiT-PT) binary system previously
reported by Takenaka et al. [25] which reported that the maximum
solubility limit of BNiT in PT was around 30e50%. The positions of
all peaks slightly shifted towards higher 2q angles in comparison
with pure BKT. This is consistent with expectations given that the
Ni2þ (0.69 Å) ion has a smaller ionic radii on the perovskite B-site
compared toTi4þ (0.74 Å) [26], resulting in a change of unit cell size.

X-ray analysis conducted over a narrow range of 2q ¼ 44e47�

range is shown in Fig. 1(b). The pure BKT phase could be indexed
according to a tetragonal unit cell which was matched with JCPDS
file number 36e0339 for the (Bi0.5K0.50)TiO3 tetragonal phase [11],
which is consistent with the results observed earlier by Thongtha
et al. [27]. In agreement with previously reported studies
[11,13e17,24], BKT samples had a tetragonal symmetry, as evi-
denced by the splitting of (002)/(200) peaks at 2q ~ 46� and the
existence of a single (111) peak at 2q angle of approximately 40�. It



Fig. 1. X-ray diffraction patterns of (1-x)BKT-xBNiT ceramics sintered at 1050 �C where
(a) 2q ¼ 20e80� and (b) 2q ¼ 44e47�. Fig. 3. Plots of room temperature dielectric constant (εr) at a frequency of 1 kHz and

low-field piezoelectric coefficient (d33) as a function of BNiT content.
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is worth noting that the addition of BNiT tended to change the
crystal structure of the BKT ceramic. Splitting of the (002)/(200)
peaks at 2q ~ 46� was observed for the samples contained 5e10mol
% of BNiT. However, with a further increase in BNiT content up to
15e20%, the (200)T-(002)T diffraction peaks gradually merged into
a single peak. This suggested that there was a change from
tetragonal symmetry in pure BKT to pseudo-cubic symmetry with
the addition of BNiT [20] which can be seen clearly from the XRD
patterns in Fig. 1(b). Therefore, a morphotropic phase boundary
(MPB) separating tetragonal and pseudo-cubic phases may exist
over the composition range of 0.05 < x < 0.10, where the improved
electrical properties would be expected. In order to confirm the
appearance of the phase transition in more detail, the lattice pa-
rameters (a and c) and tetragonality ratio (c/a) values were calcu-
lated from the XRD data. From the lattice constant analysis (Fig. 2),
a decrease of tetragonality (c/a) value was observed with an in-
crease in the BNiT mole content which confirms the transformation
from tetragonal to pseudo-cubic symmetry (for higher BNiT con-
centration of x > 0.10 samples). This also indicates a decrease in
lattice anisotropy for the BKT-BNiT system.

Plots of the room temperature dielectric constant (εr) at a fre-
quency of 1 kHz and low-field piezoelectric coefficient (d33) as a
function of BNiT concentration are shown in Fig. 3. The dielectric
data are also summarized in Table 1. The εr of pure BKTwas found to
Fig. 2. Plots of lattice parameter (a and c) and tetragonality (c/a) values as a function of
BNiT content of (1-x)BKT-xBNiT ceramics sintered at 1050 �C.
be 1130 with a tand value of 0.035. The addition of 5 mol% BNiT
increased the εr value to 1680 while the dielectric loss was largely
unchanged. In this study, the composition 0.90BKT-0.10BNiT
exhibited the maximum room temperature εr value of 1710. With
further increase in BNiT content beyond 10 mol% a decrease in εr

was observed.
Fig. 4 displays the temperature dependence of the dielectric

constant (εr) and dielectric loss (tand) for the (1-x)BKT-xBNiT ce-
ramics, measured at various frequencies. It can be seen that the εr

versus temperature data for all samples were rather similar. The
dielectric trace showed a strong frequency dependence especially
for temperatures near the phase transition region. In this study,
pure BKT exhibited the highest transition temperature of 351 �C,
defined as the temperature at which the dielectric constant reached
a maximum value (Tm). This value is consistent with Tm data pre-
viously reported by Zuo et al. [16]. The Tm at the maximum
dielectric constant decreased with the addition of BNiT. Never-
theless, a broad dielectric maximum at Tm was observed which
could be attributed to a relaxormechanism [28,29].With increasing
BNiT content up to x ¼ 0.20, the dielectric peak near Tm became
more broad and exhibited a more significant frequency dispersion.
Furthermore, Tm shifted to lower temperatures with increasing
BNiT (see Fig. 4(f)).

The polarization-electric field (PeE) hysteresis data for (1-x)
BKT-xBNiT ceramics are shown Fig. 5. The samples were subjected
to an external electric field of 70 kV/cm and a frequency of 1 Hz.
Higher values of applied voltage caused the samples to undergo
electrical breakdown. To verify the quantification of changes in the
hysteresis data, the loop squareness (Rsq) was calculated from the
equation of Rsq¼ (Pr/Ps) þ (P1.1Ec/Pr) [30], where Pr is remanent
polarization, Ps is saturated polarization and Ec is coercive field. The
Rsq values are listed in Table 2. Pure BKT ceramic exhibited a weak
ferroelectric behavior with Pr ¼ 6.9 mC/cm2, Ps ¼ 18.7 mC/cm2,
Ec ¼ 23.9 kV/cm, and Rsq ¼ 0.62. The obtained data are in good
agreement with those reported in the literature [31]. The Pr, Ps and
Rsq values increased with increasing BNiT content and reached
maximumvalues of 16.6 mC/cm2, 31.7 mC/cm2 and 0.86, respectively,
for the composition x ¼ 0.05. However, Ec gradually decreased with
increasing BNiT content. The improvement in ferroelectric perfor-
mance was achieved for the x ¼ 0.05e0.10 compositions, suggest-
ing that this region is host to a transition region. Thus, the sample
near/or at the transition region enabled the dipole moments to
align more efficiently with electric field, resulting in higher polar-
izability and an increase in Pr, Ps, and Rsq values [32e34]. This seems



Fig. 4. Temperature dependence on dielectric constant (εr) and dielectric loss (tand) of (1-x)BKT-xBNiT ceramics, measurement at various frequencies where (a) x ¼ 0, (b) x ¼ 0.05,
(c) x ¼ 0.10, (d) x ¼ 0.15 (e) x ¼ 0.20, and (f) plot of maximum temperature (Tm) as a function of BNiT content (Inset shows maximum dielectric constant as various BNiT content).
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to be the main mechanism explaining the observed improvement
in ferroelectric properties similar to previous work on the system
0.985(Bi0.5K0.5)TiO3-0.015LiNbO3 near the MPB composition stud-
ied by Zuo et al. [16].With a further increase in BNiTcontent greater
than 10 mol% the crystal structure transformed to pseudo-cubic
symmetry accompanied by a slight decrease in Pr, Ps, and Rsq
[35e37].

The low-field d33 values of BKT-BNiT ceramics obtained after
poling at room temperature at a field of 5 kV/mm for 15 min are
listed in Table 2. The variation in piezoelectric behavior with
increasing BNiT content also showed a similar trend to that of the
dielectric response (Fig. 3). The unmodified-BKT ceramic had a low-
field d33 of 118 pC/N. This value is higher than the value observed
earlier in (Bi1/2K1/2)TiO3 ceramics prepared with hot pressing (HP)
method by Hiruma et al. [11] who obtained a low-field d33 of
69.8 pC/N. The low-field d33 rapidly increased with increasing BNiT
content for compositions with x ¼ 0.05e0.10. The d33 values for
these compositions were found to be in the range of 265e288 pC/N.
This value was higher than that observed earlier in 0.985(Bi0.5K0.5)
TiO3-0.015LiNbO3 ceramics near the MPB composition studied by
Zuo et al. [16] with a low-field d33 of 75 pC/N. The optimum
properties closely correspond to the existence of the MPB in this
BKT-BNiT system located near x ¼ 0.05e0.10. Moreover, the
decrease of Ec value to around 20 kV/cm in comparisonwith that of
pure BKTceramic (~24 kV/cm)was also observed. The decrease in Ec
indicates an increase in domain mobility and therefore the



Fig. 5. Polarization-electric field (P-E) hysteresis loops of (1-x)BKT-xBNiT ceramics sintered at 1050 �C, measured at 70 kV/cm and a frequency of 1 Hz where (a) x ¼ 0, (b) x ¼ 0.05,
(c) x ¼ 0.10, (d) x ¼ 0.15, and (e) x ¼ 0.20.

Table 2
Ferroelectric and piezoelectric properties of (1-x)BKT-xBNiT ceramics sintered at 1050 �C (DP ¼ Ps � Pr).

x Pr (mC/cm2) Ps (mC/cm2) DP (mC/cm2) Ec (kV/cm) Rsq d33 (pC/N) Smax (%) d*33 (pm/V)

0 6.9 18.7 11.8 23.9 0.62 118 0.10 137
0.05 16.6 31.7 15.1 22.5 0.86 265 0.20 287
0.10 8.6 25.4 16.8 20.3 0.79 288 0.22 313
0.15 7.3 23.7 16.4 18.4 0.65 219 0.16 234
0.20 7.2 23.6 16.4 15.9 0.55 135 0.10 149
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enhancement of domain wall motion and improvement of piezo-
electricity would be expected for this composition [30]. However,
with further addition of BNiT in compositions with greater than
10 mol% BNiT resulted in a decrease in the low-field d33 to values
close to ~135 pC/N. This result was also similar to that observed
previously by Ullah et al. [38,39]. Moreover, this decrease in
properties can be explained from the fundamental theory of fer-
roelectrics [40] in which d33 is proportional to the Pr value. For
example, with the 0.80BKT-0.20BNiT composition, the Pr value
decreased to around 7.2 mC/cm2 (see Table 2) which accompanied a
significant reduction in d33 [38e40].

Bipolar strain-electric field (SeE) data for (1-x)BKT-xBNiT ce-
ramics measured at room temperature are presented in Fig. 6. The
Fig. 6. Bipolar strain-electric field (SeE) of (1-x)BKT-xBNiT ceramics sintered at 1050 �C, m
0.1 Hz where (a) x ¼ 0, (b) x ¼ 0.05, (c) x ¼ 0.10, (d) x ¼ 0.15, and (e) x ¼ 0.20.
measurement was conducted under a maximum electric field of
70 kV/cm and at a frequency of 0.1 Hz. Data on the maximum strain
(Smax) and the normalized strain coefficient (d*33 ¼ Smax/Emax) are
summarized in Table 2. Plots of Smax and d*33 as a function of BNiT
content are shown in Fig. 7. As expected, it can be seen that the
variation of Smax with increasing BNiT content showed a similar
trend to that of the d*33 values. Pure BKT displayed a typical
butterfly-shaped strain loop with Smax and d*33 values of 0.10% and
137 pm/V, respectively. These values are close to the earlier reports
in (Bi1/2K1/2)TiO3 ceramics prepared with hot pressing (HP) method
by Hiruma et al. [11] who obtained d*33 of 135 pm/V. Large strain
values were obtained in the MPB compositions with 0.05 < x < 0.10
with a value for Smax of 0.20e0.22% and d*33 of 287e313 pm/V.With
easured at room temperature, under an electric field of 70 kV/cm and a frequency of



Fig. 7. Plots of maximum strain (Smax) and normalized strain coefficient (d*33 ¼ Smax/
Emax) as a function of BNiT content.
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further increase in the BNiT mole content to x> 0.10, a slight
decrease in Smax and d*33 values was observed due to the formation
of the BNiT pseudo-cubic phase. The reduction in piezoelectric
performance of the BKT-BNiT system is similar to the reduction of
both Smax and d*33 value observed in previous work for BiAlO3-
modified Bi0.5(Na, K)0.5TiO3 system in which the crystal structure
transitioned to the pseudo-cubic phase [41].

Based on our results, it can be seen that the optimum dielectric
properties (εr ¼ 1710, tand ¼ 0.036, εmax ¼ 4550 and Tm ¼ 304 �C),
ferroelectric properties (Pr ¼ 16.6 mC/cm2, Ec ¼ 22.5 kV/cm and
Rsq ¼ 0.86) and piezoelectric properties (d33 ¼ 288 pC/N,
Smax ¼ 0.22% and d*33 ¼ 313 pm/V) were obtained for compositions
in the range 0.05 < x < 0.10. Thus, the MPB region between BKT
tetragonal and BNiT pseudo-cubic phases are responsible for
enhanced electrical and electromechanical properties.
4. Conclusion

Lead-free piezoelectric ceramics in the binary system (1-
x)(Bi0.5K0.50)TiO3-xBi(Ni0.50Ti0.50)O3 or (1-x)BKT-xBNiT with
x ¼ 0e0.20 mol fraction were successfully synthesized by a simple
conventional mixed-oxide method. The maximum density was
obtained for the ceramics sintered at 1050 �C for 4 h. A pure
perovskite structurewas achieved for all compositions in this study,
suggesting a solid solution between BNiT and BKT was obtained.
The compositions within the region of 0.05 < x < 0.10 showed
enhanced dielectric properties (εr ¼ 1710, tand ¼ 0.036), ferro-
electric (Pr ¼ 16.6 mC/cm2, Ec ¼ 22.5 kV/cm and Rsq ¼ 0.86) and
piezoelectric properties (d33 ¼ 288 pC/N, Smax ¼ 0.22% and
d*33 ¼ 313 pm/V) properties compared to pure BKT. Based on these
results, it is suggested that compositions near the transition from
tetragonal symmetry to pseudo-cubic symmetry are host to a sig-
nificant enhancement in the dielectric, ferroelectric and piezo-
electric properties and can be considered as one of promising
candidate materials for lead-free piezoelectric applications.
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Abstract

In this research, the effects of an Al2O3 nanoparticle
additive on the structure and electrical properties of
Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 (PSZST) ceramics were investi‐
gated. The PSZST ceramics with the addition of 0 - 2.0 vol
% Al2O3 were fabricated via a solid-state mixed oxide
method and sintering at 1250°C for 2 h to obtain dense
ceramics. X-ray diffraction indicated that all compositions
exhibited a single perovskite structure. Phase identification
showed coexisting mixed rhombohedral and tetragonal
phases for the modified ceramics, while the unmodified
ceramics showed a rhombohedral-rich phase. The addition
of Al2O3 nanoparticles was also found to improve the
densification and the electrical properties of the PSZST
ceramics, such as dielectric constant and polarization. The
2.0 vol% sample showed the highest low-field piezoelectric
coefficient (d33) value of 646 pC/N, which was 90% higher
than that of the unmodified sample, suggesting that this
composition had the potential to be one of the promising
piezoelectric ceramic candidates for further use in actual
applications.

Keywords Phase, Dielectric, Piezoelectric, Ferroelectric

1. Introduction

Lead zirconate titanate (abbreviated to Pb(ZrxTiO1-x)O3 or
PZT) ceramics have been studied extensively since their
discovery in the 1950s [1-4]. They are well-known materials
for various sensors and actuators because of their excellent
dielectric and piezoelectric properties (typically, d33 ∼ 300
pC/N and k33 ∼ 0.5) [5]. PZT has a perovskite structure with
the general formula of ABO3. PZT compositions are
ferroelectric when the Zr:Ti ratio is < 95 : 5. Above the Curie
temperature (Tc), the unit cell of PZT is cubic, but below Tc,
it is distorted to either tetragonal (when Zr : Ti > 53 : 47) or
rhombohedral (when Zr : Ti > 53 : 47). The boundary
between these two phases (rhombohedral and tetragonal)
is known as the morphotropic phase boundary (MPB) [6-7].
It has been reported that high piezoelectric properties of
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PZT have been observed for compositions near the MPB
where the Zr/Ti ratio is ∼ 52 : 48 at room temperature [7].

PZT and PZT modified with acceptors and donors have
important technological applications as transducers,
detectors and electro-optic devices, and for induced charge
release devices [8]. Most commercial ferroelectric ceramics
have thus been designed in the vicinity of the MPB with
various forms of doping in order to achieve improved
properties [1-2]. For example, doping with ions of alkaline-
earth metals, e.g., Sr2+, Ca2+ and Ba2+, have frequently been
used to substitute for Pb2+ [8]. Hu et al. [9] studied the effect
of Sb2+ and Ba2+ addition on the piezoelectric properties of
PZT ceramics. They found that the addition of 0.6 wt% Sb
and 0.2 wt% Ba showed the best electrical properties of d33
= 438 pC/N, kp = 66.3% and εr = 1740. Zheng et al. [10]
reported that Sr substitution in Nb-doped PZT ceramics
generally had higher dielectric and piezoelectric properties
than pure PZT. Such Sr substitutions on the A-site in PZT
ceramics tended to shift the MPB composition towards the
tetragonal phase. Zheng et al. [6] also found that co-doping
of Sr and Sb in PZT produced soft piezoelectric ceramics,
and the composition of Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 exhibit‐
ed an excellent d33 value of 600 pC/N. In recent years, many
researchers have attempted to improve the electrical
properties of PZT-based ceramics by the addition of doping
elements [11-12] such as Nd3+ [13] or by forming some
composites such as PZT/BNT [14] and PZT/BNLT [15].
Moreover, it has been reported that the electrical properties
of many ceramics such as BaTiO3-based ceramics, i.e., BZT/
NiO [16], and Pb-based ceramics such as PZT/Al2O3 [17-18],
PbZrO3/Al2O3 [19] and PZT/SiC [20] can be improved by
the addition of the second-phase nanoparticles.

In the present work, we chose a modified PZT with a
composition of Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 as the base
material, as it shows interesting piezoelectric properties. In
order to meet the requirements for specific applications, the
studied PZT-based ceramics were added with Al2O3

nanoparticles. Therefore, the effects of the added Al2O3

nanoparticles on structure and electrical properties, i.e., the
dielectric, ferroelectric and piezoelectric properties of
Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 (PSZST) ceramics, were investi‐
gated in this research. The PSZST/Al2O3 ceramics were
expected to exhibit better properties than the single phase
of PSZST or Al2O3.

2. Experiment

The Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3/Al2O3 or PSZST/Al2O3

ceramics were synthesized via a conventional mixed oxide
method. The analytical grade reagents of PbO, SrCO3,
ZrO2, Sb2O3, TiO2 and Al2O3 nanoparticles were used as the
starting raw materials. High-purity oxide and carbonate
starting materials were weighed based on the stoichiomet‐
ric formula of Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 and then mixed by
ball milling for 24 h in an ethanol solution. The slurries were
dried for 24 h in an oven. The obtained PSZST powder was
calcined in an air atmosphere at 875 - 975°C for 2 h with a

heating/cooling rate of 10°C/min. After that, Al2O3 nano‐
particles were added to calcined PSZST powder with
different ratios (0, 0.5, 1.0 and 2.0 vol%) and then milled for
24 h in ethanol. A few drops of 1 wt% polyvinyl alcohol
(PVA) binders were then added to the mixed powders
before they were uniaxially pressed into 10 mm diameter
discs. The green pellets were then preheated in air at 500°C
for 2 h to remove the organic binder and then sintered at a
temperature of 1250°C for 2 h of dwell time, with a heating/
cooling rate of 10°C/min, in sealed crucibles that had a PbO-
rich atmosphere from PbZrO3 powder.

The bulk density of all the ceramics was determined using
the Archimedes’ method. Phase identification of powders
and sintered ceramics was investigated using an X-ray
diffractometer with CuKα radiation over a 2θ scan range
of 10 - 60°. A scanning electron microscope (SEM, JEOL
JSM-6335F) was used to obtain the morphologies of
thermally etched surfaces of the samples. For thermally
etched surfaces’ determination, the disc-shaped samples
were polished to a mirror finish and then thermally etched
at a temperature lower than that of the sintering tempera‐
ture by ∼ 150 - 200°C, for 15 minutes with a heating/cooling
rate of 5°C/min. The grain size was determined via the
mean linear interception method from the SEM micro‐
graphs. The average grain size was estimated by counting
the number of grains intercepted by one or more straight
lines. For the electrical measurements, the samples were
polished to obtain very smooth and parallel surfaces, and
silver paste was used to coat both sides of the samples,
which were fired at 650°C for 30 min. Measurement of
dielectric properties as a function of temperature were
carried out, using a 4284A LCR-meter connected to a high-
temperature furnace with temperatures from room tem‐
perature to 300°C, and with various frequencies from 1 -
1000 kHz. A ferroelectric test system based on Radiant
Technology was used to measure the polarization-electric
field (P-E) hysteresis behaviour. An AC electric field of 20
kV/cm at a frequency of 1 Hz was utilized in the hysteresis
measurement. To study the piezoelectric properties, all
samples were poled at room temperature (25°C) in a stirred
silicone oil bath by applying a DC electric field of 2 kV/mm
for 30 min. The piezoelectric coefficient (d33) of the samples
was measured using a d33-meter (KCF technologies S5865)
at a frequency of 50 Hz.

3. Results and discussion

The Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3 or PSZST powder was
calcined for 2 h with a heating/cooling rate of 10°C/min in
air, at various temperatures from 875 to 975°C, in order to
find out the optimum calcination temperature. All calcined
powders were characterized via X-ray diffraction patterns
(XRD). The XRD patterns of PSZST-calcined powders are
shown in Figure 1. At the calcination temperature of 875°C,
the starting chemicals (PbO, SrCO3, ZrO2, Sb2O3 and TiO2)
did not react completely to form a single phase. The
structure was not perfectly ordered and the XRD pattern
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still presented some peaks of the secondary phase. Upon
reaching the calcination temperature of 925°C (for 2 h),
XRD patterns indicated a formation of a single perovskite
structure with sharp and high intensity XRD peaks. The
symmetry of the samples was characterized as rhombohe‐
dral, which could be matched with the JCPDS file number
73-2022 of the PZT phase. However, on increasing the
calcination temperature to 975°C, a small amount of the
secondary phase was observed. Based on the results, the
single phase of the PSZST powder was successfully
obtained at the calcination temperature of 925°C (for 2 h).

Figure 1. X-ray diffraction patterns of PSZST powder calcined at 875 - 975°C
for 2 h

X-ray diffraction patterns of PSZST/Al2O3 ceramics (2θ = 10
- 60°) sintered at the temperature of 1250°C are shown in
Figure 2. A single perovskite structure was observed for all
compositions. No trace of Al2O3 or an impurity phase was
detected. This may be due to the amount of Al2O3 in the
ceramics being too small to be detected by the XRD
instrument. An XRD pattern in a narrow 2θ range of 43 -
45.5° was performed as shown in Figure 3. In general, PZT
with compositions near to MPB at room temperature
consists of two phases, i.e., rhombohedral and tetragonal
phases. The peak of (200)R reflection in the XRD pattern
suggests the rhombohedral-rich phase, whereas this peak
splits into two peaks of (002)T and (200)T, which are
characteristics of the tetragonal phase [8]. Based on the XRD
peaks within a 2θ range of 43 - 45.5° in this work, a pure
PSZST sample could be indexed according to a rhombohe‐
dral-rich phase that matches the JCPDS file number
73-2022. This is evidenced by unclear splitting of two
tetragonal peaks of (002)T and (200)T, and the XRD peak
showing only a broad (200)R reflection. On increasing the
Al2O3 content up to 2 vol%, however, the XRD patterns
show a stronger peak splitting of (002)T and (200)T, and it
seems to coexist with mixed rhombohedral and tetragonal
phases [21-22].

Figure 2. X-ray diffraction patterns of PSZST/Al2O3 ceramics sintered at
1250°C, where 2θ = 10 - 60°

Figure 3. X-ray diffraction patterns of PSZST/Al2O3 ceramics sintered at
1250°C, where 2θ = 41 - 45.5°

Thermally etched surfaces of PSZST/Al2O3 ceramics
observed by SEM are shown in Figure 4, and their grain
sizes (which were calculated based on a mean linear
interception method) are also summarized in Table 1. The
SEM observation confirmed that all samples were of high
quality and were densely sintered at 1250°C. The grains of
all samples had regular shapes with clear grain boundaries
and almost no pores were found, which corresponded to
the high-density values of 7.40 - 7.51 g/cm3. The pure PSZST
ceramic was well crystallized, with clear equiaxed grain
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shape with a diameter of around 9.73 μm. The addition of
a small amount of Al2O3 into a PSZST ceramic of 0.5 - 1.0
vol%, however, slightly inhibited grain-growth behaviour.
This can be seen from a slight drop in the grain size value,
from 9.73 μm for pure PSZST to around 8.88 μm for the 1.0
vol% ceramic. On increasing the Al2O3 up to 2.0 vol%, the
grain size rapidly decreased to the minimum value of 3.08
μm. We believe that the observed grain morphology and
reduced grain size for these samples was due to a solute
drag effect of the dissolved Al2O3. Since solute diffusion
near the grain-boundary region was usually slower than
the intrinsic diffusion of host atoms across the boundary
plane, it became rate limiting for grain boundary move‐
ment. This seemed to be the main mechanism governing
the observed microstructure [23].

Figure 4. SEM micrographs of thermally etched surfaces of PSZST/Al2O3

ceramics sintered at 1250°C, where (a) PSZST, (b) PSZST + 0.5 vol% Al2O3,
(c) PSZST + 1.0 vol% Al2O3 and PSZST + 2.0 vol% Al2O3

Figure 5 displays the temperature dependence of εr and
tanδ of PSZST/Al2O3 ceramics, measured at various
frequencies from 1 - 1000 kHz. The dielectric properties are
also listed in Table 1. It can be seen that the dielectric curves
of all samples are rather similar. The εr increased with
increasing temperature and reached the highest value at Tc
and then gradually decreased, with a further increase in the
temperature over Tc. The Tc value of unmodified PSZST
ceramic in this study was 205°C, which was in agreement
with the value of 187°C previously reported by Zheng et al.

[6]. The Al2O3 additive (0.5 - 2 vol%) slightly shifted Tc to
lower temperatures of ∼ 203 - 204°C. Furthermore, the
additive also produced an increase in εmax at the dielectric
peak (at Tc). The εmax value increased from 12300 for the
unmodified ceramic to 19900 for the 1.0 vol% ceramic, and
then slightly decreased to 18500 for the 2.0 vol% ceramic.
Room-temperature dielectric constant (εr,RT) and dielectric
loss (tanδ) values are also summarized in Table 1. The εr,RT
of unmodified PSZST ceramic was found to be 1480. After
adding the additive, the εr,RT increased to the maximum
value of 1970 for the 2.0 vol.% ceramics. The tanδ value of
the ceramics (at RT) slightly increased with the additive,
but the tanδ values of all ceramics were lower than 0.038.

Figure 6 displays P-E hysteresis loops of PSZST/Al2O3

ceramics measured at a frequency of 1 Hz. Well-saturated
square shaped P-E loops were observed for all composi‐
tions at room temperature under a maximum electric field
of 20 kV/cm. For higher applied fields over 20 kV/cm, the
ceramics were undergoing breakdown. Remanent polari‐
zation (Pr), maximum polarization (Pmax), coercive field (Ec)
and loop squareness (Rsq) values were determined from the
hysteresis loops. The Rsq ratio of the hysteresis loop was
calculated using the ratio of Pr at the zero electric field to
maximum polarization (Pmax), obtained at some finite field
strength below dielectric breakdown, i.e., Pr/Pmax. Accord‐
ing to Haertling [4], the squareness can be used to measure
not only the deviation in the polarization axis but also that
in the electric field axis, using an empirical equation: Rsq=
(Pr /Ps) + (P1.1Ec/Pr) [4]. The obtained ferroelectric properties
are listed in Table 1. The unmodified ceramic had Pr ∼ 19.82
μC/cm2, Ec ∼ 11.68 kV/cm and Rsq ∼ 1.15. However, the
addition of Al2O3 produced a significant influence on loop
shape, Pr and Ec values. Plots of Pr, Pmax and Ec values as a
function of Al2O3 content are shown in Figure 7. It can be
seen that Pr and Pmax tended to increase with an increasing
Al2O3 content, and reached the values of 29.53 μC/cm2 and
33.89 μC/cm2, respectively, for the 2.0 vol% ceramic.
However, the Ec value decreased from 11.68 kV/cm for the
unmodified ceramic to around 8.7 kV/cm for the 2.0 vol%
ceramic. Based on the XRD result, the crystalline structure
was considered to contain coexisting rhombohedral and
tetragonal phases for the PSZST/Al2O3 system. The tetrag‐
onal phase had six different polarizations in the (001)
direction for reorientation, while there are eight different
(111) directions in the rhombohedral phase [24-25]. There‐

Al2O3 mol
%

Density
(g/cm3)

Grain size (µm) εr tan δ Tc
(°C)

εmax Pr
(μC/cm2)

Pmax
(μC/cm2)

Ec
(kV/cm)

Rsq d33
(pC/N)

0 7.40 9.73 1479 0.030 205 12327 19.82 21.63 11.68 1.15 339

0.5 7.49 9.34 1860 0.029 204 19709 25.21 29.32 9.19 1.35 412

1.0 7.48 8.88 1900 0.031 203 19872 28.97 33.43 9.08 1.30 561

2.0 7.51 3.08 1970 0.038 203 18479 29.53 33.89 8.75 1.29 646

Table 1. Physical, microstructure and electrical properties of PSZST containing different Al2O3 concentrations
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fore, both of these phases may produce 14 possible polari‐
zation directions. It seemed that the large number of
polarization directions caused an enhancement of crystal‐
lographic orientations under the electric field and, in turn,
resulted in high dielectric and polarization properties. It
can be seen that ferroelectric properties exhibited a strong
compositional and phase dependence within the MPB
region. This phenomenon was similar to that observed in a
conventional Pb-based piezoelectric ceramic [2]. Beside the
MPB composition that had a strong effect on the ferroelec‐
tric properties, density is often considered to affect the
electrical properties of PZT-based ceramics. In the case of
density, higher density ceramics often result in better
electrical properties, such as higher ferroelectric, and
piezoelectric properties [26-27]. This fact is true for the
present work. Therefore, the improvement of density
contributed to the improvement of the ferroelectric prop‐
erties. Grain size is also known to affect many properties of
PZT-based ceramics. Many reports have suggested that
coarser grained piezoceramics have higher ferroelectric
and piezoelectric properties [7,28]. However, the grain size
of the present ceramics decreased with the amount of the
additive. It is therefore believed that grain size contributed
less to the improvement of ferroelectric properties in this
work, as compared to other factors (MPB composition and
density).

The low-field piezoelectric coefficient (d33) values obtained
after poling are listed in Table 1. The unmodified ceramic
had a low-field d33 value of 339 pC/N. The d33 value

increased with increasing the Al2O3 content and reached
646 pC/N for the 2.0 vol% ceramic, which is a ∼ 2-fold
increase as compared to the unmodified ceramic. This
improvement may be because the Al2O3 additive moved
the phase composition from the rhombohedral-rich phase
to a more tetragonal phase, which may close to the MPB
region. In this work, it should be noted that the trend for a
low-field d33 value is similar to the trend for the Pr value
(Figure 8). This behaviour can be explained by the thermo‐
dynamic theory of ferroelectrics [29]. According to this
theory, d33 can be expressed as d33 = 2ε33ε0Q11Pr, where ε33
represents the dielectric constant of the material and ε0 is
the vacuum permittivity. Q11 represented the electrostric‐
tive coefficient, which was a constant for perovskite
materials [29]. From this theory, it can be seen that the low-
field d33 value is proportional to the Pr value. Therefore,
significant enhancement in the low-field d33 value can be
related to the improvement of the Pr value after adding the
additive. Furthermore, the improvement of the low-field
d33 value can be linked with the decrease in Ec, as the lower
Ec can result in an easier poling [3]. This was due to the ease
of ionic and domain-wall motions that facilitated the poling
process and improved the polarizability of the system [30].
Density is also a factor that often relates to many electrical
properties. In this work, density tended to increase with the
Al2O3 content. Therefore, the improvement in density may
be another factor that helps with the improvement of the
low-field d33 value. Thus, it seemed that all mentioned
factors played a role in the piezoelectricity’s improvement
and effectively enhanced the d33 value in our PSZST/Al2O3

samples.

Figure 5. Temperature dependence on dielectric constant (εr) and dielectric loss (tanδ) of PSZST/Al2O3 ceramics sintered at 1250°C and measured at various
frequencies, where (a) PSZST, (b) PSZST + 0.5 vol% Al2O3, (c) PSZST + 1.0 vol% Al2O3 and PSZST + 2.0 vol% Al2O3
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Figure 6. Polarization-electric field (P-E) hysteresis loops of PSZST/Al2O3

ceramics sintered at 1250°C and measured at a frequency of 1 Hz where (a)
PSZST, (b) PSZST + 0.5 vol% Al2O3, (c) PSZST + 1.0 vol% Al2O3 and PSZST
+ 2.0 vol% Al2O3

Figure 7. Plots of Pr, Pmax and Ec values as a function of the Al2O3 content of
PSZST/Al2O3 ceramics

Figure 8. Plots of Pr and d33 values as a function of the Al2O3 content of PSZST/
Al2O3 ceramics

From this investigation, improvement of the electrical
properties of PSZST/Al2O3 ceramics was achieved. It clearly
showed that samples containing Al2O3 nanoparticles
exhibited better electrical properties than the single phase
of PSZST or Al2O3.

4. Conclusion

The ceramics with a composition of
Pb0.88Sr0.12Zr0.54Ti0.44Sb0.02O3/Al2O3 or PSZST/Al2O3 were
successfully synthesized via a simple conventional mixed-
oxide and ordinary sintering method. Examinations of the
effects of Al2O3 nanoparticles’ addition on the structure and
electrical properties of the ceramics were carried out. A
single perovskite structure was observed for all composi‐
tions. The addition of Al2O3 nanoparticles moved the phase
composition from a rhombohedral-rich phase for the
unmodified ceramics to a more tetragonal phase for the
modified ceramics. The highest values of dielectric (Tc =
203°C, εr = 1970, tanδ = 0.038), ferroelectric (Pr = 29.53 μC/
cm2, Ec = 8.75 kV/cm, Rsq = 1.29) and piezoelectric properties
(d33 = 646 pC/N) was observed for the 2.0 vol% ceramics.
Based on our results, it is suggested that the addition of
Al2O3 significantly enhances the electrical properties of the
ceramics, especially piezoelectric properties, meaning that
it can be considered as one of the promising candidate
materials for piezoelectric applications.
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In the present work, strontium barium iron niobate (Sr1-xBaxFe0.5Nb0.5O3; SBFN) (x= 0.0, 0.1 and 0.2) powders
were synthesized via themolten salt technique. Pure phase perovskite powders were obtained at a relatively low
calcination temperature of 800 °C which was 400 °C lower than for the solid-state reaction technique (conven-
tional technique). SBFN ceramics were fabricated from the calcined powders and their properties were investi-
gated. XRD data of the ceramics was consistent with an orthorhombic symmetry. All ceramics showed very
high dielectric constants where the x = 0.1 ceramic showed an extremely high dielectric constant
(εr ~ 1.98 × 105 at 298 °C and 1 kHz, for an Ag electrode) when compared to SFN ceramics prepared by the con-
ventional solid-state reaction technique. The dielectric behavior of the ceramics could be explained in terms of
the Maxwell-Wagner mechanism as the ceramics exhibited heterogeneous conduction where an electrode re-
sponse gave a strong effect in the low frequency and high temperature regions. In addition, the type of electrode
(sample-electrode interface) also affected the dielectric constants of the ceramics.

© 2016 Elsevier B.V. All rights reserved.
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1. Introduction

The high dielectric materials have been played an important role in
electronic applications such as multilayer capacitors and sensors [1].
Much attention has been paid therefore to materials which have high
dielectric constants in varies form such as single crystal [2], ceramics
[3], and thin films [4]. In order tominiaturize device sizes for microelec-
tronics applications, many authors have devoted efforts to discover ma-
terials with high dielectric constant, low loss tangent, and low-
temperature coefficient of dielectric constant [4]. It has been proposed
that complex perovskite oxides of the general formula AB′B″O3 with
high dielectric constants are particularly attractive due to their good
properties [5,6]. Among the AB′B″O3 compounds, the Fe-based complex
perovskites A(Fe0.5B0.5)O3 (A= Ba, Sr, Ca; B = Nb, Ta, Sb) [5,6] present
high dielectric constant responses with strong frequency dispersion,
which are similar to those for CaCu3Ti4O12 (CCTO) ceramics [7–10].
Strontium iron niobate (SrFe0.5Nb0.5O3; SFN) is one of the families of
Fe-containing complex perovskite materials. The dielectric properties

of SFN ceramics have been reported by Raevski et al. [11] where the di-
electric constant was of the order of 103–105 over wide frequency and
temperature ranges. In many cases, Schottky barriers can form in ce-
ramicswhich have heterogeneous conduction regions. This causesMax-
well-Wagner type polarization which is due to a difference in the Fermi
level between different conduction regions [12–13]. Therefore, the high
dielectric constants with frequency dispersion of SFN-based ceramics
have been interpreted in terms of the Maxwell-Wagner mechanism as
SFN ceramics are electrically heterogeneous [1,11]. Since SFN based ce-
ramics possess many interesting properties, work to improve the prop-
erties by doping or synthesizing this material by using other routes is of
interest [1,11].

Normally, high dielectric perovskite ceramics have been synthesized
by a solid-state reaction technique, which requires high temperatures
for processing [14,15]. However, this technique often produces agglom-
erated and coarse particles aswell as non-uniformparticle size distribu-
tions that results in poor electrical properties of the fabricated ceramics.
Furthermore, power consumption for this technique is quite high
resulting in expensive processing. To obtain high performance ceramics,
fine calcined powder should be used to form the ceramics which can be
obtained from chemical routes such as microwave, sol-gel, and hydro-
thermal [16–18] techniques. Although these chemical routes often
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produce high quality powders (e.g. fine powder with uniformity of par-
ticle size), costs of the starting materials for these methods are quite
high. Furthermore, yield product from the chemical methods is small.
In addition for some cases, the starting materials are unstable and
toxic. However, our previous work showed that pure perovskite pow-
ders of BFN can be prepared at very low calcination temperatures by
using a modified solid state reaction technique, the so called molten
salt technique [19]. It has also been reported that many ceramics pre-
pared by this technique show better properties than those prepared
by the solid-state reaction technique [19–20].

In the present work, SFN powders doped with Ba were synthesized
by the molten salt route. Properties of ceramics fabricated from these
powders were investigated by a range of techniques. Furthermore, the
sample-electrode interface effect (electrode effect) on the dielectric
properties of the ceramics has also been investigated in this work.

2. Experimental

Strontium barium iron niobate ceramics Sr1-xBaxFe0.5Nb0.5O3; (x =
0.0, 0.1 and 0.2) were synthesized by the molten-salts technique as de-
scribed in our previous work [19]. High purity raw powders of SrCO3

(98.0%, Aldrich), Fe2O3 (99.0%, Aldrich), Nb2O5 (99.9%, Aldrich), and
BaCO3 (98.5%, Riedel-de Haën) were used in this work. Calcination
was conducted at 700–900 °C for 3 h with a heating rate of 100 °C/h
and cooling rate of 300 °C/h. The calcined powderswere then combined
with 3wt% polyvinyl alcohol (PVA) and pressed into a disc shapewith a
diameter of 1.00 cm. These green compacts were sintered at 1300–
1450 °C for 3 h using the calcination heating and cooling rates. Fig. 1 dis-
plays a schematic diagram of the synthesis of SBFN powders and ce-
ramics. Phase formation was identified using the X-ray diffraction
technique (XRD). The microstructures were examined using a scanning
electron microscope (SEM). To investigate the electrical properties, the
sintered ceramic pellets were painted with silver paste on both sides
and fired at 600 °C for 15 min. The electrical characteristics were then
measured using an LCR meter.

3. Results and discussion

Selected XRD patterns of the calcined SBFN powders for 0.0 ≤ x ≤ 0.2
are shown in Fig. 2(a). All calcined powders presented a pure perovskite
phase after a calcination temperature of 800 °C. This calcination temper-
ature (for the molten salt technique) is much lower than that for the
solid-state reaction technique for SFN powder (1200 °C) as reported in
previous works [14,21,22]. Ceramics were then fabricated from the

800 °C calcined powders. Fig. 2(b) displays the XRD patterns of the ce-
ramics. The XRD data revealed that x= 0.0 and 0.1 ceramics presented
a pure perovskite phase (ICSD file No. 01-070-5965). However, the XRD
pattern of the x = 0.2 ceramics presented a small impurity peak at
2θ ~ 28.3°. This impurity peak was characterized as barium iron oxide
or BaFe2O4 according to ICSD file no. 00-020-0132. This result suggested
that heat treatment had an effect on the phase formation of the ce-
ramics, i.e. the SBFN phase was stable at some firing temperatures. It
should be noted that the sintering temperature for this work was
1350 °C. Therefore, the molten salt technique not only reduced the cal-
cination temperature but also lowered the sintering temperature when
compared to ceramic fabrication using the standard sintering tempera-
ture (≥1400 °C) [14,22]. Expanded XRD patterns for 2θ ~ 74–77° are
shown in Fig. 2(c). There are threemain peaks at these high Bragg's an-
gles for the x = 0.0 ceramics, suggesting that the symmetry of this ce-
ramic was orthorhombic. However, these three peaks shifted and
merged together for the highest Ba concentration. This may be because
the lattice parameters of the crystal structure of the ceramics were
changed after doping with Ba. In the SBFN system, the A-site (Sr2+

(rSr2+ = 1.44 Å)) can be also occupied by and the Ba2+ (rBa2+ =
1.61 Å).Thus, the average ionic radius of A-site ions in the studied com-
positions can be calculated from the following expression:

rA‐site ¼ 1‐xð ÞrSr2þ þ xrBa2þ ð1Þ

The calculated A-site ionic radii of the SBFN system are illustrated
in the inset of Fig. 2(c). The size of the A-site ion increased with increas-
ing Ba concentration which is due to the larger ionic radii of the Ba ion
(rBa2+ N rSr

2+). The unit cell volume of the ceramic samples was also calcu-
lated based on orthorhombic symmetry. The unit cell volume increased
with Ba concentration. This trend also matched well with the trend of
calculated A-site ionic radii (inset in Fig. 2(c)). Thus, changes in unit
cell volume can be associated with the change of the A-site ionic radii
of the SBFN crystal.

SEMmicrographs of selected ceramic surfaces are presented in Fig. 3.
The surfaces of all ceramic samples exhibited a quite dense form. The
microstructural analysis revealed that Ba doping suppressed grain
growth. The average values of grain size, as calculated from the linear in-
tercept method, decreased from ~10.12 μm for the x = 0.0 ceramic to
~5.34 μm for the x = 0.2 ceramic. The suppression of grain growth
may be due to some stress which was induced after doping, since
Sr2+ was occupied by Ba2+ (see XRD part). The generated stress can
prevent grain boundary movement during the sintering and a result in
the reduction of grain size [23]. Furthermore, the presence of impurity

Fig. 1. Schematic diagram of the synthesis of SBFN powders and ceramics.
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phases may also prevent grain boundary movement during the
sintering, resulting in the lowest grain size for the x = 0.2 ceramics.

Fig. 4 displays dielectric constant (εr) and loss tangent (tanδ) as a
function of temperature and frequency for the studied ceramics. The di-
electric constant of each sample increased with increasing temperature

and reached its peak at high temperatures. This result is similar to the
results reported by many authors in previous works for SFN and other
high dielectric ceramics [14,22,24,25]. All ceramics exhibited very
strong dielectric constant-frequency dispersion. The height of the di-
electric peak decreased and the dielectric peak shifted to a higher tem-
perature with increasing frequency. The ceramic samples showed
higher dielectric-temperature stability at high frequency. In this work,
the x = 0.1 ceramic presented a very high dielectric constant at its
peak, i.e. εr ~ 1.98 × 105 at 298 °C (at Tm) and 1 kHz. This dielectric con-
stant value is considered as very high for giant dielectric ceramics as re-
ported in previous works [11,14]. Furthermore, this dielectric constant
value is extremely high when compared to the SFN ceramics which
were prepared by the conventional technique (εr ~ 104) [11,14]. For
the x = 0.2 ceramic, the peak value of εr was lower than for the x =
0.1 ceramic (εr ~ 1.90 × 105 at 293 °C and 1 kHz) which may be due to
the effect of the impurity phase that was observed in this sample. Fur-
thermore, it should be noted that the dielectric constant characteristics
of all ceramics looks similar to the characteristics of relaxor ferroelectric
materials [26]. To check this possibility, P-E ferroelectric hysteresismea-
surements were conducted. Selected P-E hysteresis loops at room tem-
perature (RT) are illustrated in the insets of Fig. 4. Each ceramic
presented non-ferroelectric behavior. Therefore, the dielectric behavior
of the studied ceramics was not the relaxor behavior and it should be
explained by another mechanism.

Fig. 4 also illustrates the loss tangent (tanδ) values versus tempera-
ture and frequency of the studied ceramics. The tanδ curves also
displayed frequency dispersion characteristics. After doping, the tanδ
values tended to decrease especially for the x = 0.1 ceramic. The tanδ
values measured at 1 kHz for the x = 0.1 ceramic were 0.27 and 3.80
at RT and Tm, respectively (Table 1) [11,14,27-33]. These values were
lower than values reported by previous works for SFN fabricated
by the conventional method where tanδ values were 0.1-1.0 and

Fig. 2. (a) XRDpatterns of SBFNpowders, (b) XRD patterns of SBFN ceramics (" * " indicates BaFe2O4), and (c) XRDpatterns for 2θ ~ 74–77° (inset: unit cell volume and average ionic radius
of A-site ions versus x concentration).

Fig. 3. SEM micrographs of selected SBFN ceramics where (a) x = 0.0 and (b) x = 0.20.
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~10–1–102 at RT and Tm, respectively [11,14,27,28] . The lower tanδ
values for the present workmay be because the ceramics were calcined
and sintered at lower temperatures when compared to previous works
where the low temperature processing can produce low concentrations
of cations and/or oxygen non-stoichiometric in the ceramics and this
can be related to the transport behavior that contributes to the tanδ
behavior.

It has been proposed that the dielectric behavior of many high di-
electric constant ceramics can be explained by the Maxwell-Wagner
mechanism due to the ceramics having heterogeneous conduction. To
check this possibility, the technique of complex impedance spectrosco-
py was applied. Complex impedance spectroscopy is often used to de-
termine the electrical characteristics of bulk grain, grain boundary and
electrode effects for many high dielectric ceramics. This can also be re-
lated to the Maxwell-Wagner mechanism. In many cases, electrical be-
havior of ceramics caused by bulk grain, grain boundary, and electrode
effects can be investigated by using a simple equivalent circuit which
consists of three parallel resistance-capacitance series circuits. By
using the circuit to interpret the data, three arcs can be expected in
the Z* plots (Z′-Z″ plots).

Fig. 5 displays selected Z* plots for the studied ceramicsmeasured at
different temperatures. For the x=0.0 ceramic at low (−40 °C) and in-
termediate temperatures (30 °C), the Z* plots (Fig. 5(a)) presented two
arcs at low and high frequencies. For the x = 0.1 and 0.2 ceramics, the
high and low frequency arcs were also noted but there was another

arc at intermediate frequency (indicated by “*” in the inset of Fig.
5(b)). This intermediate frequency arc overlapped with the low fre-
quency arc (such as for the 30 °C curve). In many cases, the arcs at
high, intermediate, and low frequencies can be associated with bulk
grain, grain boundary and electrode effects [13]. It should be noted
that the arc at intermediate frequency could be observed for the modi-
fied ceramics at low and intermediate temperatures. Therefore, the
modified ceramics should presented all effects, i.e. bulk grain, grain
boundary and electrode effects. At high temperatures (such as at 200 °
C), the x = 0.0 ceramic presented only one arc (Fig. 5(d)) while the
modified ceramics presented two arcs. It should be noted that the arc
at 200 °C for the x = 0.0 ceramic exhibited a non-symmetric arc. The
presence of a non-symmetric arc is probably due to the intermediate
frequency arcmergedwith the low frequency arc. To confirm the effects
that occurred in the ceramic, the capacitance for each effect (obtained
from Z* plot) should be determined [34–36]. However, it was difficult
to obtain due to arc-overlap and/or limit of measurement problems.

To check the analysis for the Z* plots, plots of the imaginary part of
the impedance (Z″) and electric impedance modulus (M″) versus fre-
quency were undertaken as shown in Fig. 6. For the x = 0.0 ceramic,
high and low frequency peaks were clearly observed at low and high
temperatures, respectively. All peaks shifted to a higher frequency
when the temperature increased. For the x = 0.1 and 0.2 ceramics, the
Z″ andM″ plot also presented peaks in high and low frequency regions.
However, there was also a shoulder at an intermediate frequency in the

Fig. 4. Dielectric constant and loss tangent as a function of temperature and frequency for the SBFN ceramics (insets: P-E hysteresis loops for the SBFN ceramics).

Table 1
Dielectric properties of SBFN ceramics and comparisons with other Fe containing ceramics.

Materials
εr (1 kHz) tan δ (1 kHz)

Ref.
RT Tm RT Tm

Sr1.0Ba0.0(FeNb)0.5O3 1.40 × 104 1.80 × 105 0.40 1.92 [*]
Sr0.9Ba0.1(FeNb)0.5O3 3.20 × 104 1.98 × 105 0.27 3.80 [*]
Sr0.8Ba0.2(FeNb)0.5O3 2.49 × 104 1.90 × 105 0.55 5.28 [*]
Sr(FeNb)0.5O3-based ~102–104 ~103–105 ~0.1–1.0 ~10−1–102 [11,14,27,28]
Ba(FeNb)0.5O3 ~102–103 ~104–105 ~1.0–6.0 ~1.0–4.0 [29–30]
Ca(FeNb)0.5O3-based ~104 N104 ~0.3 – [11]
Ba(FeTa)0.5O3 ~8 × 104 N8 × 104 b10−1 N10−1 [11]
Ba[(Fe0.9Al0.1)0.5Ta0.5]O3 ~104 ~105 ~0.50 ~5.00 [31]
BaTi0.9(Ni0.5W0.5)0.1O3 ~1.75 × 104 ~1.80 × 104 ~0.25 ~0.30 [32]
BaTi0.4(Fe0.5Nb0.5)0.6O3 ~8 × 104 ~3 × 104 ~4.0 N8.00 [33]

*Data for this work, Tm: temperature at peak of dielectric constant vs. temperature curve.
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M″ plots. Therefore, data from M″ plots supported the data from the Z*
plots. It has been suggested that capacitance values for bulk grain,
grain boundary, and electrode effects are ~ a few pF·cm−1, ~0.1–
10 nF cm−1, and ~1–100 nF·cm−1, respectively [12,36]. To check the
effects that occurred in the ceramics, the capacitance of each effect
was estimated from peaks of the M″ curves by using the equation:
M″ = ε0/(2C), where εo is the permittivity of free space,
8.854 × 10−14 F cm−1) and C is the capacitance. However, the calculat-
ed values could only be obtained for some conditions, due to peak-over-
lap and/or limit of measurement problems. The C value for the x = 0.0
ceramic at −40 °C and 0.5 MHz was 5.6 pF cm−1 and so this peak
should be associated with the bulk grain effect. The x = 0.0 ceramic
also had a C value of 17.6 nF cm−1 (at 200 °C and 200 Hz). This should
be linked with the electrode effect. For the x = 0.1 ceramic, the C at
5.7 kHz and 30 °C (shoulder) was 1.9 nF cm−1. This should be due to
the grain boundary effect. The x = 0.1 ceramic also had a C of
11 nF cm−1 at 420 Hz and 200 °C which should be from the electrode
effect. For the x = 0.2 ceramic, a C value of 5.0 pF cm−1 at 1.5 MHz
and −40 °C should result from the bulk grain effect. At 30 °C and
4 kHz, the C value of the shoulder was 1.6 nF cm−1. This should be

due to the grain boundary effect. Furthermore, the x = 0.2 ceramic
had C ~ 13 nF cm−1 at 436 Hz and 200 °C which should be linked with
the electrode effect. Thus, the electrode effect should present in all
ceramics.

To calculated the activation energy of each conduction effect, the Ar-
rhenius plots of ln(1/R) versus 1/Twere performed. The activation ener-
gies of each conduction can be determined from the slope of the
Arrhenius plots. Values of activation energy for bulk grain, grain bound-
ary, and electrode conductions are listed in Table 2. The obtained values
were also compared with other materials [36–42]. Activation energies
of the bulk grain conduction for the x = 0.0, 0.1, and 0.2 ceramics
were 0.21, 0.19, 0.20 eV, respectively. These values agreewith activation
energies for bulk grain conduction as reported in previous works (for
SFN based ceramics) which are often explained in terms of conduction
due to the presence of Fe2+/Fe3+ in the lattices [1,43]. The activation
energies of electrode conduction were 0.81 and 0.80 eV for the x =
0.1 and 0.2 ceramics, respectively. These values are close to values ob-
tained from previous works for the electrode effect (for SFN based ce-
ramics). The activation energy of grain boundary conduction was also
tried to be determined. However, it was difficult to obtain as the peaks

Fig. 5. (a–c) Selected complex impedance spectra of the SBFN ceramics at−40 °C and 30 °C and (d) complex impedance spectra at 200 °C. (Note: GBE: grain boundary effect.)

Fig. 6. Plots of Z″ and M″ vs. frequency (f) of the SBFN ceramics.
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in the intermediate frequencieswere very broad. For the x=0.0 ceram-
ic, the activation energy calculated from the peak at low frequencies
was ~0.70 eV. This value should be the activation energy of the elec-
trode effects.

In the present work, the effect of the type of electrode on the dielec-
tric constant of SBFN ceramics was also studied. Au was selected as the
alternative metal electrode and it was coated on the surfaces of the x=
0.1 ceramic by a sputtering technique. The dielectric constant versus
frequency curves at different temperatures for the x = 0.1 ceramic
(coated with different electrodes) was measured and are shown in
Fig. 7 (selected graphs). At RT the plots presented three plateaus. The
plateaus at high, intermediate and low frequency regions have been at-
tributed to bulk grain, grain boundary, and electrode effects, respective-
ly [12]. At high temperature (200 °C), the x = 0.1 ceramics showed all
three effects but the electrode effect was dominated by being thermally
activated as εr-f plots presented very high εr in the low frequency region

(Fig. 7(b)). It should be noted that the Au electrode ceramic presented
higher dielectric constants than those of the Ag electrode ceramic, espe-
cially in the low frequency region. These results suggested that the type
ofmetal electrodehad an effect on the dielectric constants of the studied
ceramics. It has been proposed that the work function of the metal
(electrodes) can be associated with the forming of a Schottky barrier
at the sample-metal interface (and result in occurrence of the electrode
effect) [35,44]. Furthermore, the electrode effect has also been proposed
to depend on many factors such as interfacial bonding, surface defects,
oxygen adsorption, contamination and sample treatment [40,45,46].
Methods of preparation and processing parameters (such as calcination
and sintering temperatures) may be other factors that affect the elec-
trode effect as the different methods and processing parameters can
produce different levels of contamination and surface defects. Further-
more, properties of bulk grain and grain boundary which relate to the
Maxwell-Wagner mechanism can also be affected by the method of
preparation due to different synthesis methods can produce different
lattice and microstructure characteristics(such as porosity, grain size,
and thickness of grain boundary [1]). These characteristics can be linked
with resistance and capacitance of bulk grain and grain boundary and
then affect to the measured dielectric constants. Therefore, higher (dif-
ferent) dielectric constants for the studied ceramics as compared to
many previous works may be affected by the method of preparation
(this work used molten salt technique). In the case of the electrode ef-
fect, Li et al. [35] reported that this effect could be observed in CCTO ce-
ramic (synthesized by spark plasma sintering technique) coated with
Au (as the electrodes), but could be not observed for the CCTO coated
with In-Ga due to the lower work function of In-Ga as compared to Au
[35]. In the present work, the difference in dielectric constants (espe-
cially in the low frequency region) for Au and Ag coated ceramics may
therefore be due to the difference in work function value of Au and Ag
[35,47]. Furthermore, techniques for electrode forming, i.e. silver paste
fired at 600 °C (for 15min) for Ag electrodes and sputtering for Au elec-
trodesmay have also contributed to the difference inmeasured εr values
[35].

4. Conclusions

SBFN powders were synthesized via the molten salt technique. This
technique allowed very low calcination temperatures resulting in pure
phase perovskite. The obtained powders were then used to fabricate
SBFN ceramics. All ceramic samples exhibited very high dielectric con-
stants with strong frequency dispersion. The dielectric behavior of the
ceramics could be explained in terms of the Maxwell-Wagner mecha-
nism associated with bulk grain, grain-boundary and electrode effects.
The extremely high dielectric constant in the low frequency and high
temperature regions for the studied ceramics could be associated with
the electrode effect, and the dielectric constant values could also be as-
sociated with the type of electrode.

Table 2
Activation energies of bulk grain, grain boundary and electrode conduction for some ceramics (including SBFN ceramics).

Materials
Activation energy (eV)

Note Ref.
Bulk Grain boundary Electrode

Sr(Fe0.5Nb0.5)O3 0.21 – 0.70 Ceramics This work
Sr0.9Ba0.1(Fe0.5Nb0.5)O3 0.19 – 0.81 Ceramics This work
Sr0.8Ba0.2(Fe0.5Nb0.5)O3 0.20 – 0.80 Ceramics This work
(La0.4Ba0.4Ca0.2)(Mn0.4Ti0.6)O3 ~0.20 0.22 – Ceramics [36]
CeAlO3 0.22 0.52 – Ceramics [37]
CaCu3Ti4O12 ~0.1 0.6–0.7 – Ceramics [38]
SrTiO3 0.83 – 1.32 Single crystal [39]
Ba(Fe1 − xGax)0.5Nb0.5O3

(x = 0.0–0.4)
0.16–0.19 0.66–0.73 0.91 Ceramics [40]

(1 − x)SFN-xBT (x = 0.0–0.5) 0.18–0.22 0.64–0.7 0.85 Ceramics [41]
BaTi0.2(Fe0.5Nb0.5)0.8 O3 0.25 0.33 – Ceramics [42]

Fig. 7. Selected plots of dielectric constant versus frequency at (a) room temperature and
(b) 200 °C for the ceramics with different electrodes.
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