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RESUMO 

ANÁLISE DO SISTEMA Fe2O3 - SnO2 SINTERIZADO: 

PROPRIEDADE DE TRANSPORTE ELETRÔNICO. A hematita (α-Fe2O3) 

é um composto químico muito abundante na natureza, possui interessantes 

propriedades elétricas e magnéticas, o que consequentemente faz deste óxido um 

material funcional avançado. A literatura reporta que os íons Sn segregam nos 

contornos de grãos de hematita, o que propicia a diminuição da barreira de 

potencial nesta região, facilitando o transporte eletrônico e, consequentemente, o 

aumento da condutividade deste material. Este trabalho propôs um desafio quanto 

à preparação, a sinterização convencional, e as propriedades estruturais, 

microestruturais e elétricas deste material sem e com diferentes adições  

(1, 2, 5, 6 e 8%) nominais em massa de SnO2, na intenção de obter menor tamanho 

de grão e maior número de contornos de grãos para estudar o comportamento dos 

íons Sn nos contornos de grãos de hematita. Os resultados obtidos na preparação 

dos materiais de partida, Fe2O3 e de SnO2, propiciaram controlar a obtenção de 

partículas com formas e distribuição de tamanho médio apropriadas para o 

emprego do processo de sinterização que contribuiu para a segregação dos íons 

Sn nos contornos de grãos da matriz cerâmica de hematita. As amostras 

sinterizadas apresentaram uma diminuição gradativa da resistência com o 

aumento da adição de SnO2. A amostra sinterizada de hematita sem adição de 

SnO2 não apresentou diferenças significativas nos resultados de capacitância tanto 

em baixas frequências, quanto em altas frequências, correspondendo ao 

comportamento dos contornos de grãos e dos grãos de hematita, respectivamente. 

Em comparação com as amostras sinterizadas, o aumento nominal de 2%, 6% e 

8% de SnO2, observou-se o aumento da capacitância em 1, 3 e 4 ordens de 

grandeza, respectivamente, enquanto que o aumento gradativo de SnO2 nas 

amostras de hematita favoreceu a diminuição da resistência. Estes resultados 

apontaram que a corrente fluiu pela região de contorno de grão da hematita, região 

com maior condutividade, decorrente da segregação dos íons Sn. Em combinação 

com a análise de microscopia de força atômica condutiva, foi demonstrado que é 

possível identificar os tipos de contorno de grão que mais influenciaram o 

transporte eletrônico. Os resultados permitiram concluir uma melhor 

compreensão da segregação dos íons Sn nos contornos de grãos da matriz 

cerâmica de hematita. 

 

Palavras – chaves: Síntese, Fe2O3, SnO2, Segregação, Contorno de grão. 
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ABSTRACT 

SINTERED Fe2O3 - SnO2 SYSTEM ANALISYS: 

ELECTRONIC TRANSPORT PROPERTY. Hematite (α-Fe2O3) is a very 

abundant chemical compound in nature, has interesting electrical and magnetic 

properties, which consequently makes this oxide an advanced functional material. 

The literature reports that Sn ions segregate in the grains boundaries of hematite, 

which reduces the potential barrier in this region, facilitating the electronic 

transport and, consequently, the increased conductivity of this material. This 

paper proposed a challenge with regard the preparation, the conventional 

sintering, and the structural, microstructural and electrical properties of this 

material without and with different nominal additions (1, 2, 5, 6 and 8 % wt.) of 

SnO2, in order to obtain smaller grain size and larger number of grains boundaries 

to study the behavior of Sn ions this solid-solid interface. The results obtained in 

the preparation of the starting materials, Fe2O3 and SnO2, allowed to control the 

obtaining of nanoparticles with morphology and medium size distribution 

appropriate to the use of the sintering process that contributed to the segregation 

of Sn ions in hematite ceramic matrix. The sintered samples showed a gradual 

decrease in resistance with increasing SnO2 addition. The sintered hematite 

sample without SnO2 addition did not show significant differences in capacitance 

results at both low and high frequencies, corresponding to the behavior of grains 

boundaries and hematite grain, respectively. Compared to the sintered samples, 

the nominal increase of 2%, 6% and 8% wt. of SnO2 showed an increase of 

capacitance by 1, 3 and 4 orders of magnitude, respectively, while the gradual 

increase of SnO2 in the samples of hematite favored the decrease of resistance. 

These results showed that the current flows through the hematite grain boundary 

region, the region with the highest conductivity, resulting from the segregation of 

Sn ions. In combination with the condutive atomic force microscope analysis, it 

has been shown that it is possible to identify the types of grains boundaries that 

most influence the electronic transport. The results allowed us to conclude a better 

understanding of the segregation of Sn ions grains boundaries in the ceramic 

matrix of hematite. 

 

Key words: Synthesis, Fe2O3, SnO2,Segregation, Grain boundary. 
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1 – INTRODUÇÃO 
 

A busca para obter materiais (compostos químicos) cerâmicos que 

possuam propriedades elétricas, magnéticas, mecânica, óptica, térmica, etc., 

incentiva a área da Química de Materiais à compreensão sobre seus processos de 

produção. O desafio do processamento cerâmico é decorrente da refratariedade e 

fragilidade desses materiais, e por isso, a sinterização vem contribuir 

tecnologicamente pela determinação da modificação estrutural, o comportamento 

das cerâmicas frente às propriedades finais obtidas1,2,3,4.  

Deste modo, é pertinente o emprego de hematita estruturada 

contendo heteroátomos (dopantes) para buscar um maior entendimento nas suas 

propriedades eletrônicas5. Um dos heteroátomos que corroboram para a melhoria 

das suas propriedades é o estanho (Sn). Em 2010, foi publicado o primeiro estudo 

referente ao preparo de filmes hematita empregando filmes de óxido de estanho 

dopado com flúor (FTO) como substrato, submetidos em temperatura de 800 ºC, 

que ocasionou a incorporação não-intencional de íons Sn na matriz de hematita. 

Gratzel et al.6, reportaram que a sinterização ocasionou o aumento do tamanho de 

grãos e isso favoreceu e muito na melhoria da fotoatividade e das propriedades 

ópticas do material6. E esses resultados foram confirmados no ano seguinte, por 

Ling et al. 7 e afirmaram que o Sn atua como um doador de elétrons e que 

possibilitou o aumento da densidade de carga da hematita7. E deixou uma 

hipótese: “Por que o estanho contribuiu para a melhoria destas propriedades da 

hematita? ” 

Leite et al. vem desenvolvendo materiais de hematita desde 2009 8 e 

também colabora no entendimento do efeito do Sn na matriz de hematita desde 

2014 9. Ao preparar filmes via deposição coloidal de cristais de magnetita na 

intenção de obter nanoestruturas texturizadas, pode-se verificar que o Sn se tornou 

dopante da hematita devido ao processo de sinterização em alta temperatura. No 

entanto, a correlação da nanoestrutura com a caracterização fotoeletroquímica 
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permitiu averiguar o efeito de uma direção de crescimento preferencial da 

hematita ao longo do eixo [110] para a eficiência da oxidação da água10.  

O estudo10 partiu para a modificação da síntese coloidal para facilitar 

a obtenção da estrutura texturizada ou de filmes finos mesoporosos. Sendo assim, 

substituiu-se a magnetita por maghemita, introduziu um campo magnético externo 

e adicionou-se SnO2 como dopante. Os resultados apontaram melhorias 

significativas decorrentes da dopagem do Sn 10. 

Este trabalho deu embasamento para o trabalho publicado em  

2016 11, sobre a investigação das propriedades elétricas, eletroquímicas e 

fotoeletroquímicas de fotoeletrodos sinterizados de hematita policristalina 

dopados com Sn e sem dopagem, porque a interface sólido-sólido, especialmente 

o contorno de grão, deve ter influência nas propriedades eletrônicas. Os autores 

conseguiram afirmar que o dopante interage heterogenicamente na estrutura da 

hematita, de modo que o Sn segrega no contorno de grão, diminuindo a barreira 

de potencial nesta interface e, consequentemente, aumentou a condutividade da 

hematita11.  

Decorrente deste estudo, preparou-se amostras sinterizadas de Sn-

hematita com diferentes números de contornos de grão, mas com semelhante 

histórico térmico. Os resultados apontaram que os contornos de grãos consistiam 

de uma interface com camadas de cargas espaciais. Esta composição de contorno 

de grão é provavelmente causada pela segregação dos íons Sn durante o 

tratamento térmico12.  

Avaliar o impacto da estrutura em escala nanométrica no transporte 

de carga em distâncias de escala micrométrica continua sendo um desafio13. Por 

isso, neste trabalho obteve-se nanopartículas de Fe2O3 por processo de 

cristalização hidrotérmico convencional14 e de SnO2 pelo método de hidrólise 

controlada15. Estes materiais de partida foram caracterizados quanto à composição 

de fase cristalina e morfologicamente. Foi investigado o comportamento térmico 

das nanopartículas de Fe2O3. Sendo assim, as cerâmicas de matriz hematita com 
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e sem adições nominais de 1, 2, 5, 6, e 8% (m:m) de SnO2 foram obtidas pelo 

método de sinterização convencional. Buscou-se obter materiais com 

microestrutura refinada e com alto desempenho quanto ao comportamento 

elétrico para corroborar no estudo fundamental de compreender o efeito dos íons 

Sn nas matrizes cerâmicas de hematita.  
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2 – REVISÃO BIBLIOGRÁFICA 
 

2.1 – Polimorfos de Fe2O3 

 

O ferro é um dos elementos químicos mais comuns encontrados na 

crosta terrestre, ocupando a quarta posição (6,30% em peso). Além disso, o ferro 

é facilmente oxidado no ar em compostos ferrosos e férricos (Fe2+ e Fe3+), 

respectivamente16. A abundância dos compostos de ferro desperta o interesse em 

estudos fundamentais e também para aplicações tecnológicas, sobretudo, na sua 

forma em nanoescala. Sendo os compostos de óxido férrico, cuja fórmula 

empírica é Fe2O3, também chamado de óxido de ferro (III) potencialmente 

empregados devido à presença de seus polimorfos17.  

Os tratamentos mecânicos e térmicos sejam por moagem, aplicação 

de alta pressão; e aquecimento dinâmico e isotérmico, respectivamente, 

favorecem as transformações polimórficas de Fe2O3. Além disso, estas 

transformações também dependem da cristalinidade, estrutura, forma, 

distribuição de tamanho das partículas e o seu grau de agregação; e do tipo de 

amostra como nanocompósito, filme fino, cristais, pós em nanoescala, partículas 

revestidas, etc.17.  

Os compostos de Fe2O3 submetidos em altas temperaturas e pressões 

resultam na formação de estruturas do tipo perovskita, com transformações 

magnéticas e eletrônicas interessantes18,19,20. No entanto, em pressão atmosférica 

e em temperatura ambiente, o polimorfismo do Fe2O3 apresenta a mesma 

composição química para as cinco fases: α - Fe2O3 (hematita), β - Fe2O3, γ - Fe2O3 

(maghemita), ε - Fe2O3, e ζ - Fe2O3, estes compostos químicos possuem diferentes 

estruturas cristalinas e, deste modo, propriedades físicas distintas21,17,22.  

A hematita (α - Fe2O3) em condições ambientais é o material mais 

abundante dentre os polimorfos de Fe2O3 e é a forma mais estável 

termodinamicamente16,17. Data o uso da hematita como pigmento no período da 
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expansão do povo Inca23 em pinturas rupestres primitivas nas eras pré-históricas24, 

onde o Fe2O3 esteve presente na superfície das rochas magmáticas devido aos 

processos de intemperismo aeróbico25, e em usos mais recentes como corantes26. 

A hematita é um dos produtos finais obtidos a partir de sais de ferro (II) e  

ferro (III)14,6,27,28,29,30 e por transformações termicamente induzidas de outras 

transformações estruturais de outros polimorfos31,32,33 e/ou outros óxidos de 

ferro34,25.  

A maghemita (γ - Fe2O3) é o segundo polimorfo mais abundante17,35, 

seu nome foi dado em 1927 em referência a magnetita (Fe3O4) por apresentar a 

mesma estrutura cristalina e propriedades magnéticas semelhantes, e hematita por 

ter a mesma composição química35. A literatura reporta o desenvolvimento de 

materiais estruturados de maghemita36 e a obtenção desta fase pode ocorrer pela 

desidratação da lepidocrocita (γ – FeOOH), soluções de sais de ferro30 e pela 

oxidação da magnetita em atmosfera de O2 e/ou ar atmosférico35.  

Um polimorfo diferente da hematita e da maghemita, mas semelhante 

em relação às propriedades destes polimorfos37 foi descoberto por Forestier & 

Guiot-Guillain38 em 1934, a denominação ε- Fe2O3 foi dada 29 anos depois pelos 

pesquisadores Schrader & Büttner39. A caracterização estrutural foi realizada pela 

primeira vez em 1998 por Tronc et al.40 e em 2005, o refinamento da ε- Fe2O3 foi 

determinado por Kelm & Werner41 e Sakurai et al.42. Cinco anos mais tarde foram 

preparados os primeiros filmes finos de ε- Fe2O3
43 e em 2018, sua estabilidade 

química foi determinada em pressões de até 27GPa20.  

A fase β - Fe2O3 foi descoberta em 1958 por Svendsen44 a partir da 

decomposição hidrolítica do FeCl3. A obtenção somente da β - Fe2O3 é difícil45,17, 

comumente é obtida em uma mistura de hematita e maghemita e pode ser 

transformado para hematita com facilidade em altas temperaturas45. Considerando 

os demais polimorfos de Fe2O3 em temperatura ambiente, a fase β - Fe2O3 tem 

comportamento paramagnético indicando sua estabilidade magnética sem a 

aplicação de um campo magnético externo46.  
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Atualmente, a fase ζ - Fe2O3 foi o último polimorfo de Fe2O3 

reportado na literatura em 2015 21. Obteve-se esta fase a partir do tratamento de 

pressão com valores superiores de 30 GPa da fase β - Fe2O3, acarretando uma 

redução da simetria da estrutura cristalina cúbica da fase  

β - Fe2O3. Ao retornar à pressão atmosférica e em temperatura ambiente, o 

polimorfo ζ - Fe2O3 com estrutura cristalina monoclínica manteve-se estável e 

possuiu características estruturais semelhantes ao seu precursor e distintas devido 

a pressão aplicada em sua rede cristalina21.  

Sintetizar estes compostos a partir de rotas sintéticas diferenciadas 

propiciam a obtenção de morfologias com tamanho e distribuição granulométricas 

distintas37,21,47,45,22,48,49,50,51,52. Leite et al, 2011 34 sintetizaram hematita a partir da 

magnetita. A hematita (α - Fe2O3), seguido da maghemita (γ - Fe2O3) e da 

magnetita (Fe3O4) são os compostos químicos de óxidos de ferro mais abundante 

na natureza e apresentam formas em micro e nanoestruturados37,30.  

Os polimorfos ε- Fe2O3, β- Fe2O3 e ζ- Fe2O3 são raros, existem na 

forma de partículas em nanoescala52,17,21,45. A baixa energia da superfície das 

partículas de ε- Fe2O3 pode influenciar na existência e na formação deste 

polimorfo53.  

A fase ε- Fe2O3 mesmo possuindo baixa abundância na natureza foi 

encontrada em argilas e como nanopartículas biogênicas misturadas com 

magnetita (Fe3O4)
54,55. A fase β - Fe2O3 possui vários formatos de partículas como: 

cúbicas45, esféricas22, assim como a fase ε - Fe2O3 que apresenta formatos: 

hexagonais37, fios32, entre outros. Considerando os processos de síntese, 

dificilmente se obtém estes polimorfos como fase única45,37,56. 

A dependência em relação ao precursor utilizado, os parâmetros de 

síntese48 e, muitas vezes, o emprego de uma matriz de sílica (SiO2) mesoporosa 

podem propiciar a formação destes polimorfos puros37,56,22,32,53,57,40. A evolução 

do tamanho de partículas de Fe2O3 pode ser influenciada pela matriz de sílica, 

dificultando a agregação das nanopartículas, a difusão térmica e o crescimento de 
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partículas22,53. O crescimento das partículas pode ser atribuído à agregação dos 

nanocristais de Fe2O3 em temperaturas superiores ao da temperatura vítrea da 

sílica22, porém a alta temperatura pode favorecer a formação da fase ε - Fe2O3 e 

evitar a transformação de fase para α - Fe2O3
53.  

Com o uso da sílica foi possível pela primeira vez verificar as 

transformações de fases do Fe2O3 (γ → ε → β → α) a partir do precursor FeSO4 e 

utilizando temperatura de 600 ºC. O interesse deste estudo foi observar o 

crescimento das partículas sintetizadas, indicando que as fases ε - Fe2O3 e  

β - Fe2O3 são estáveis termodinamicamente na forma de nanopartículas22. No 

entanto, a literatura reporta que a sequência da transformação polimórfica do  

Fe2O3 (γ → ε → β → α) pode variar dependendo dos parâmetros que controlam as 

transformações de fase17. Empregando a matriz de sílica em compostos de  

γ - Fe2O3, a transição de fase ocorre para  

ε - Fe2O3 → α - Fe2O3 
51,53, γ - Fe2O3 → α - Fe2O3 

48 e γ - Fe2O3 → ε - Fe2O3 
58.  

A matriz de SiO2 pode aumentar a estabilidade térmica da fase  

ε - Fe2O3 
17 e a ausência da matriz de sílica pode levar a transformação de fase das 

nanopartículas de ε - Fe2O3 → α - Fe2O3 em temperaturas entre 400 ºC e 1000 ºC, 

dependendo do grau de aglomeração e do tamanho das partículas37. Os estudos 

reportados na literatura mostram que a preparação de síntese de Fe2O3 em alta 

temperatura pode possibilitar transformações polimórficas e, consequentemente, 

apresenta a misturas de polimorfos17,45,47,57,50.  

A estabilidade dos polimorfos de i-Fe2O3 (i = γ, ε, β, α)22 pode ser 

influenciada pela utilização de precursores no processo de obtenção de Fe2O3 

resultando nos diferentes polimorfos de Fe2O3 
37,53. E o tamanho da partícula, 

devido a contribuição da energia da interface entre as partículas de Fe2O3 e a 

matriz de SiO2, e a energia das partículas contidas no interior da matriz de  

SiO2 
22.  
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As distintas propriedades físicas apresentadas dos polimorfos de 

Fe2O3 são decorrentes das estruturas cristalinas dos mesmos21,17. A Figura 2.1 

apresenta as diferentes estruturas cristalinas dos polimorfos de Fe2O3.  

 

 

FIGURA 2.1 - Representação das estruturas cristalinas fundamentais dos 

polimorfos de Fe2O3 demonstrada por Machala et al.17. em (a) α - Fe2O3;  

(b) β - Fe2O3 (c) γ - Fe2O3; (d) ε - Fe2O3 e; (e) ζ - Fe2O3, demonstrada por  

Tuček et al.21. 

 

De acordo com a Figura 2.1, a hematita (α - Fe2O3) possuiu estrutura 

romboédrica, a maghemita (γ - Fe2O3) estrutura de espinélio invertido, a fase  

ε - Fe2O3 estrutura ortorrômbica, a fase β - Fe2O3 tem estrutura cúbica de corpo 

centrado e a ζ - Fe2O3 possuiu estrutura monoclínica21,17.  

As propriedades físico-químicas dos compostos de  

i - Fe2O3 (i = α, ε, β, γ)22 são de importância estratégica para o desenvolvimento 

de dispositivos de armazenamento magnéticos e eletrônicos46,59,60, fotocatálise61, 

baterias íons-lítio62, pigmentos26, sensores de gás14, oxidação da 

água16,6,63,11,8,9,34,10, eletroanálises para detecção de chumbo30, e até mesmo, 

portadores de fármacos para tratamento de células cancerosas64,65, etc. 
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Destaca-se como principais aplicações à investigação das fases raras 

de ζ - Fe2O3 e β - Fe2O3. Logo, a maghemita em escala nanométrica é muito usada 

na liberação de drogas magnéticas e agente de contraste para ressonância 

magnética17. A obtenção de nanopartículas anisotrópicas do polimorfo puro de  

ε - Fe2O3 e a formação de um único domínio magnético propiciou a descoberta de 

um grande campo coercitivo deste polimorfo, comparado aos demais polimorfos 

de Fe2O3 
66, acarretando aplicações magnéticas avançadas17. A hematita é um dos 

materiais mais promissores aplicados nos processos de oxidação de água16,17 e que 

vem atraindo o interesse dos pesquisadores há mais de 40 anos no melhor 

entendimento das propriedades da hematita67.  

A hematita é um semicondutor do tipo n, mesmo apresentando baixa 

condutividade dos portadores majoritários (elétrons – e‵)68 e curto comprimento 

de difusão dos portadores minoritários (lacunas – h•)5. Porém, como a hematita 

apresenta um curto caminho difusional, adicionar heteroátomos em sua estrutura 

tem sido relatado pela literatura como uma alternativa para aumentar sua absorção 

de luz69,67,5.  

A presença de heteroátomos acarreta no retardo da recombinação dos 

portadores de cargas, proporcionando o aumento da quantidade dos elétrons, 

promovendo o transporte de cargas com possibilidade de tornarem-se locais 

catalíticos67. A quantidade adicionada dos dopantes na matriz de hematita pode 

contribuir na alteração das propriedades da hematita como em sua morfologia e 

na desordem cristalina67,70.  

As propriedades eletrônicas da hematita vêm sendo estudadas com 

adições de dopantes do tipo p representados por Cu2+ 71, Mg2+ 72,73, Ag+ 74, Zn2+ 

75,76, dopantes substitucionais isovalentes como os íons Al3+ 77, dopantes com 

caráter não metálico como P 78,79 e Si 8,80 e os dopantes do tipo n Pt4+ 81; Ti4+ 80,82, 

Zr4+ 83,84 e Sn4+ 11,12,10,16.  

À vista disso, é pertinente o emprego de hematita estruturada 

contendo dopantes para buscar um maior entendimento nas suas propriedades 
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eletrônicas5, considerando que o processo de sinterização seja apropriado às 

propriedades do material.  

 

 

2.2 –Considerações gerais da sinterização 
 

2.2.1 – A definição de sinterização 
 

O desafio quanto ao processamento cerâmico é decorrente da 

fragilidade e refratariedade das cerâmicas. Comumente, muitas delas são 

processadas abaixo do seu ponto de fusão, exceto para os materiais vítreos. O 

processo cerâmico, na maioria das vezes, inicia-se com a presença de pós finos 

como materiais de partida3. Estes materiais são compostos de partículas 

aglomeradas que são moídas, misturadas e moldadas na forma desejada, e 

consequentemente, são submetidos aos tratamentos térmicos para a obtenção de 

um material sólido4,3. 

Muitas vezes, praticamente o processamento cerâmico ocorre 

conforme a necessidade da obtenção das propriedades desejadas, então, investiga-

se a micro/nanoestrutura obtida. Por isso, o processo de sinterização é realizado 

na busca do entendimento dos parâmetros do processo que afetam a evolução da 

micro/nanoestrutura85. Além de várias cerâmicas, o processo de sinterização é 

aplicado em muitos processamentos para a obtenção de materiais metálicos, 

poliméricos e compósitos2.  

A complexidade do processo de sinterização acaba por influenciar 

várias definições ao termo sinterização. Como sendo um tratamento térmico 

empregado para unir as partículas, que por meio de eventos de transporte de 

matéria, formam uma estrutura sólida e coerente com aumento na resistência e 

menor energia do sistema86. Semelhante definição dada por Chiang et al.¹ que 

sinterização é definida ao processo de queima e consolidação de um corpo 
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conformado a partir de materiais particulados, e esse corpo conformado é 

transformado em um corpo denso, coerente e resistente.  

Uma definição alternativa dada por Herring87 que definiu 

sinterização como qualquer alteração que possa ocorrer em uma pequena partícula 

ou grupo de partículas de composição uniforme quando mantida em alta 

temperatura. O autor acredita que, na ausência de tensões externas aplicadas sobre 

as partículas, as mudanças sejam impulsionadas pela tensão superficial, pois, a 

energia livre superficial diminui à medida que as partículas crescem juntas e 

assumem uma forma mais densa.  

Basicamente, a sinterização pode ser realizada em duas vias: via 

estado sólido, via estado líquido. A sinterização via estado sólido, os materiais de 

partida permanecem em fase sólida, caracteriza-se por um processo lento e da 

aplicação de uma maior temperatura. A sinterização via fase líquida ocorre 

quando algum líquido é formado durante o processo de sinterização. 

Concomitantemente à fase líquida, a fase sólida dos outros componentes do 

material de partida contribui para a evolução do processo de sinterização. O 

processo é mais rápido que a sinterização via fase sólida e necessita de uma menor 

temperatura de sinterização3,88,4. A Figura 2.2 apresenta as micrografias 

eletrônicas de varredura dos materiais cerâmicos obtidas nos diferentes processos 

de sinterização.  
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FIGURA 2.2 – Micrografias eletrônicas de varredura de amostra obtidas após o 

processo de sinterização. Em (a) via estado sólido: amostra de ZrO2/α - Fe2O3 
89; 

(b) via estado líquido: amostra de MoSi2/Cu 90. 

 

Outros processos de sinterização são decorrentes da sinterização via 

fase líquida, a sinterização viscosa e a sinterização com fase líquida transiente. Na 

sinterização viscosa, uma quantidade suficiente de líquido é formada e esse fluxo 

viscoso dentro das partículas (mistura de grão-líquido) leva à formação do 

pescoço, sem uma mudança significativa no formato do grão durante a 

densificação91. E na sinterização com fase líquida transiente, normalmente 

adiciona-se um aditivo para propiciar a formação da fase líquida no início do 

processo de sinterização, e o líquido desaparece no transcorrer da sinterização92.  

Normalmente, estudos de modelamento teórico e experimental são 

realizados para analisar as variáveis dos parâmetros de sinterização, como pressão 

aplicada, a temperatura de sinterização, tamanho médio de partícula e atmosfera. 

No entanto, outros parâmetros são mais difíceis de controlar, como as 

características do pó e empacotamento das suas partículas, mas também possuem 

um efeito significativo no processo de sinterização85,86.  
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2.2.2 – A sinterização via estado sólido 
 

A necessidade da diminuição da energia livre do sistema é o fator 

principal para a ocorrência da sinterização. E o principal incentivo, a “força 

motriz”, é a curvatura das superfícies livres e a pressão aplicada, quando utilizada, 

que incentivam para que a sinterização ocorra. A cinética de difusão dos átomos, 

íons, ou quaisquer espécies carregadas, precisam ser consideradas para que os 

processos de sinterização ocorram em um tempo plausível. A difusão no estado 

sólido pode ocorrer em muitas formas que possibilitam definir os mecanismos de 

difusão e, assim, os mecanismos de transferência de matéria. A taxa de difusão 

está relacionada com a concentração e o tipo de defeitos em um sólido. Há 

necessidade do conhecimento das estruturas dos defeitos e as mudanças em sua 

concentração, e a compreensão da relação entre eles e os parâmetros de 

sinterização como, temperatura, atmosfera, quantidade e tipo de dopantes 

possivelmente utilizados85.  

A Figura 2.3 mostra uma representação esquemática dos mecanismos 

de transferência de matéria. A diminuição da energia em excesso associada com 

as superfícies é a “força motriz” macroscópica que age durante a sinterização. Ela 

ocorre de duas maneiras quando há o coalescência das partículas (coarsening) e/ou 

a densificação. A área superficial total é reduzida com o aumento do tamanho 

médio das partículas, o que proporciona à coalescência das partículas. A 

densificação ocorre quando há substituição da interface sólido/vapor pela 

interface sólido/sólido de menor energia que é uma região de contorno de grão, 

seguida pelo crescimento de grão e densificação3.  

As maneiras que ocorrem a sinterização são regidas por mecanismos 

não-densificantes e densificantes que competem entre si e são associados à 

coalescência das partículas e densificação, respectivamente3.  
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FIGURA 2.3 - Representação esquemática dos mecanismos de transferência de 

matéria 93. 

 

Se os processos atômicos que proporcionam a coalescência das 

partículas forem dominantes, tanto o crescimento dos grãos quanto dos poros 

aumenta com o tempo. No entanto, se os processos atômicos favorecem os 

mecanismos de densificação para serem dominantes, os poros gradativamente 

diminuem e, consequentemente, ocorre a retração do material sólido85.  

Considerando que a maioria das partículas é cristalina, os contatos de 

partículas se formam com orientações aleatórias de cristal, resultando em um 

contorno de grão, como mostra a Figura 2.3. As características do contorno de 

grão são dependentes das regiões de pescoço contidas no material sólido durante 

o processo de sinterização, isto ocorre devido há muitas orientações grão-grão 

possíveis. Da mesma forma, a energia associada ao contorno do grão varia do 

pescoço ao pescoço. A teoria da sinterização pressupõe uma média de todas as 

orientações possíveis. Por causa da energia do contorno de grão da ligação 
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atômica interrompida, o pescoço entre partículas cristalinas não é plano. Em vez 

disso, é caracterizado por um ângulo diedral (φ) que surge no ponto mínimo86.  

Quando o ângulo diedral no equilíbrio for φ < 180º, isto implica que 

a energia do contorno de grão (γgb) seja menor do que o dobro da energia 

superficial sólido/vapor (γsv). E esta é a condição necessária para que a 

densificação ocorra. Abaixo encontra-se a equação matemática (2.1) que descreve 

o processo3.  

                  γ𝑔𝑏 = 2γ𝑠𝑣 𝑐𝑜𝑠
φ

2
                                                       (2.1) 

 

Grande parte dos óxidos apresentam φ ≈ 120º, implicando a relação 

γgb / γsv ≈ 1, enquanto para materiais metálicos essa razão apresenta valores  

0,25 < γgb / γsv < 0,5 3. 

 

Os defeitos dos sólidos regem o trajeto do transporte de matéria e 

difusão e esse trajeto pode originar os principais mecanismos de transporte de 

matéria. Segundo a Figura 2.3, o transporte de matéria pode ocorrer por 

mecanismos de difusão superficial, difusão pela rede cristalina (difusão 

volumétrica) e difusão pelo contorno de grão1.  

A superfície de um material sólido é altamente energética e não é 

perfeitamente planar, visto que, contém vacâncias e algumas imperfeições. Por 

isso, a difusão superficial é comumente dominante no início da sinterização, 

enquanto uma grande área da superfície do material sólido ainda está presente. Há 

o crescimento do pescoço sem retração do material sólido. A condensação por 

evaporação não é um processo comum a menos que o sólido tenha uma alta 

pressão de vapor na temperatura de sinterização. O processo de difusão pode estar 

limitado por uma fina camada superficial com uma espessura  

entre 0,5 a 1 nm 86,85.  

O movimento dos defeitos pontuais no interior da rede cristalina 

propicia a difusão pela rede cristalina que pode ocorrer por dois mecanismos 
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principais: mecanismo intersticial ou mecanismo da vacância. O mecanismo 

intersticial acontece pela migração de átomos pequenos o suficiente entre os sítios 

intersticiais da rede cristalina. No mecanismo da vacância, um átomo em um 

ponto normal na rede cristalina troca de lugar com um sítio desocupado. Como o 

movimento da vacância é oposto ao movimento do átomo, rastreia-se o 

movimento dos átomos. A temperatura, soluto e atmosfera determinam a 

concentração de vacâncias de um material sólido. Para a difusão de vacâncias, há 

a condição de que o fluxo de vacância seja dependente de um fluxo igual e 

contrária de átomos. Se essa condição não ocorrer, há a produção de poros, pois, 

as vacâncias se acumulariam no cristal. Também, se dois átomos possuem 

coeficientes de difusão muito diferentes ocorre a interdifusão, e pode acontecer a 

formação de poros85,3.  

A difusão por contorno de grão ocorre mais rapidamente em 

comparação à difusão por rede cristalina. Ao considerar uma região constante de 

contorno de grão, a fração de material sólido que é ocupada pelo contorno de grão 

aumenta com a diminuição do tamanho de grão. Desta forma, a taxa de difusão 

pelo contorno de grão é dependente do tamanho de grão3,94.  

 

2.2.3 – Estágios de sinterização 
 

Um estágio de sinterização é definido por Coble95 como um intervalo 

de mudança geométrica no qual a forma do poro é definida ou um intervalo de 

tempo durante o qual o poro permanece em forma constante enquanto diminui de 

tamanho85,3. Considerando a definição, foram atribuídos três estágios de 

sinterização: estágio inicial, intermediário e final. A Figura 2.4 ilustra o modelo 

proposto por Coble95 referente aos estágios de sinterização.  
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FIGURA 2.4 -Modelo proposto por Coble referente aos estágios de sinterização. 

Em (a) e (b) estágio inicial; (c) estágio intermediário; em (d) estágio final. 

Adaptado de 95. 

 

As Figuras 2.4 (a) e (b) apresentam o estágio inicial de sinterização 

que acontece durante o aquecimento. Há o aumento da área de contato entre as 

partículas, decorrentes do crescimento do pescoço e o aumento entre 60 a 65% de 

densidade relativa96,86,95.  

No momento em que os poros atingem suas formas de equilíbrio, 

sendo ainda contínua a fase dos poros, inicia-se o estágio intermediário que 

representa a maior parte do processo de sinterização e que, ao seu término, a 

densidade teórica pode atingir 90%. Observa-se pela Figura 2.4 (c), a 

representação de um arranjo de porosidade ao longo das bordas dos grãos. 

Acredita-se que a ocorrência da densificação seja devido a diminuição dos poros 
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pela redução da sua seção transversal. Uma certa quantidade de poros pode ficar 

isolado decorrente da sua instabilidade frente ao processo de sinterização. Na 

última parte do estágio intermediário, geralmente, há o crescimento de grãos, 

resultando em um maior tamanho médio de grão86,85.  

O estágio final apresenta o término da fase de poros, caracterizada 

pela ausência de um canal contínuo de poros, Figura 4.24 (d). Os poros isolados 

podem ser eliminados pelo transporte de massa que ocorre do contorno dos grãos 

aos poros. Porém, ainda pode haver poros isolados que podem ser aprisionados 

dentro de um grão ou na região de contorno de grão. Contudo, para que a 

densidade teórica seja alcançada, as mobilidades de contorno dos poros e grãos 

precisam ser controladas neste estágio95,4,3,85.  

É interessante citar que principalmente nos estágios iniciais e finais 

de sinterização, há uma temperatura que apresenta a retração máxima do material 

sólido, que pode ser atribuído aos mecanismos densificantes que se encontram 

próximo desta temperatura86,2. A alternativa em densificar materiais cerâmicos 

pelo controle da curva de retração é um método eficaz, econômico e simples para 

o refinamento da microestrutura97,98,99, conforme mostra a Figura 2.5.  
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FIGURA 2.5 - Representação esquemática da curva de retração linear em 

função da temperatura e da evolução microestrutural de uma cerâmica 

durante os estágios de sinterização 100.  

 

O estágio pré-inicial, na Figura 2.5, refere-se ao contato inicial das 

partículas, estima-se que a retração ocorre até aproximadamente 3%, seguida do 

estágio inicial de 3% a 10% passando pelo estágio intermediário de 10% até 22% 

aproximadamente e terminando no estágio final de sinterização, que deve 

compreender de 22% até 25% da retração linear98.  

As curvas de retração linear também possibilitam o desenvolvimento 

de protocolos para a realização da sinterização convencional em etapas que podem 

possibilitar o aumento da densificação e a redução do tamanho de grão. Dois 

métodos são sugeridos na sinterização em duas etapas: o método sugerido por  

Chu et al. 101 e o método de Chen e Wang 102, que é o método mais empregado99.  

Chu et al.101 realizou duas etapas de sinterização. A primeira etapa 

foi um pré-tratamento em uma temperatura relativamente baixa e, a segunda etapa 

foi empregado uma temperatura superior, e resfriamento. Foram obtidas 

cerâmicas com propriedades melhoradas em relação às amostras sinterizadas em 

etapa única.  
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No entanto, Chen e Wang102 sugeriram que submeter o material, em 

uma primeira etapa, a um patamar a alta temperatura por um curto período de 

tempo acarreta no resfriamento rápido, que em taxa constante dificulta o 

crescimento rápido de grão, mas permite a ocorrência da densificação. E na 

segunda etapa, reduzir a temperatura, mas aumentar o período de tempo no 

patamar, propicia uma diminuição no crescimento acelerado dos grãos, decorrente 

geralmente, no estágio final de sinterização.  

A sinterização tanto em etapa única quanto em duas etapas pode 

proporcionar a obtenção de materiais estruturados com tamanho de grãos 

submicrométricos ou nanométricos, porém apesenta um desafio referente a 

alcançar densidade total e manter grãos nanométricos. Embora várias técnicas 

sejam capazes de atingir a densidade total, a manutenção de grãos nanométricos 

continua a ser um problema difícil de resolver96.  

 

 

2.3 – Efeitos de dopantes na propriedade elétrica da hematita 

 

Um semicondutor intrínseco, como a hematita, em 0 K possui todos 

os estados da banda de valência ocupados e na sua banda de condução não há 

nenhum elétron, suas ligações covalentes entre átomos vizinhos estão completas. 

Ao submeter a hematita em processos térmicos, ocorre o processo de geração 

térmica de portadores, pois os átomos da rede cristalina começam a vibrar e 

podem transferir energia aos elétrons da banda de valência, e estes podem ocupar 

os estados da banda de condução. Na hematita o número de elétrons e de lacunas 

sempre será igual, já que os dois portadores são gerados termicamente aos pares. 

O número de portadores cresce com o aumento da temperatura do material e o 

aumento da quantidade de elétrons que ocupam a banda de condução está 

relacionado com a diminuição da energia da banda proibida. Desta forma, a taxa 

de geração de portadores de cargas é uma função da temperatura e da largura da 
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banda proibida. Com a geração térmica de portadores há o processo de 

recombinação, que depende da probabilidade de um par elétron-lacuna se 

encontrarem e o elétron decair para o estado da lacuna, podendo ser atribuído ao 

aumento da concentração dos portadores. A permanência da hematita em uma 

certa temperatura tende a igualar as taxas de geração e recombinação dos 

portadores103.  

A busca na melhoria da condutividade elétrica da hematita é um dos 

desafios mais importantes no desenvolvimento de dispositivos de alto 

desempenho para os processos de fotooxidação da água. Os semicondutores 

dopados, pela adição de impurezas que alteram a concentração dos portadores, 

são chamados de semicondutores extrínsecos. Ao adicionar pequenas quantidades 

de Sn na rede cristalina do Fe ocorre a substituição de Fe pelo Sn e há excesso de 

elétrons que não formam ligações covalentes e por isso permanecem ligados 

fracamente ao átomo de Sn, tornando-se elétrons livres do cristal. Ou seja, estes 

elétrons migram da banda de valência para a banda de condução do cristal, 

aumentando a concentração dos elétrons na banda de condução. Isso resulta no 

aumento na taxa de recombinação dos portadores e consequentemente, uma 

diminuição na concentração das lacunas. Assim, as lacunas são portadores 

minoritários, enquanto os elétrons são portadores majoritários, os quais serão 

empregados predominante para a condução elétrica deste material do tipo n. A 

impureza de Sn é chamada de doadora por ter doado os elétrons. O átomo de Sn, 

transforma-se num íon de carga +q, e a criação destes íons positivos é 

simultaneamente com a geração equivalentes de elétrons na banda de condução, 

mantendo a neutralidade de carga do material103.  

No entanto, a maioria dos semicondutores são empregados sob a 

aplicação de outra forma de energia externa (radiação luminosa, potência elétrica, 

entre outras) e fora do equilíbrio pela passagem de corrente elétrica, ou ainda 

recebendo luz104. Assim como os íons Sn, as vacâncias de oxigênio (VO••) também 

atuam como doadores de elétrons que contribuem para melhorar a condutividade. 
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Os defeitos intrínsecos ao oxigênio podem alterar as propriedades e interagir com 

os dopantes extrínsecos. E assim, as vacâncias de oxigênio podem ativar a 

fotoatividade da hematita pura e otimizar ainda mais os efeitos de dopagem por 

Sn de forma sinérgica105.  

Tanto em condições de equilíbrio térmico quanto a aplicação de 

algum estímulo externo os portadores de cargas podem sofrer algumas ações de 

deriva, de geração e recombinação, emissão termiônica, tunelamento e avalanche. 

A mobilidade e a constante de difusão de portadores são importantes para a 

modelagem do transporte de portadores no material. A mobilidade e a constante 

de difusão são dependentes da temperatura, da concentração das impurezas e do 

campo elétrico, e são proporcionais entre si, uma vez que, as duas estão associadas 

ao movimento térmico aleatório dos portadores de cargas. 

A adição de dopantes introduzem níveis de energia dentro do gap do 

material, retarda a recombinação dos portadores de cargas, o transporte de 

eletrônico torna-se mais facilitado, que colabora com as mudanças tanto nas 

propriedades da hematita quanto na desordem cristalina e morfologia67,70. Embora 

nos processos de sinterização, os dopantes também podem ocupar locais 

intersticiais ou segregar nos contornos de grão106,12. 

Estes materiais podem ser empregados em uma ampla gama de 

aplicações nas quais a química de defeitos das interfaces fornece importantes 

funcionalidades químicas ou elétricas. Embora as propriedades dos defeitos da 

rede tenham sido extensivamente estudadas, comparativamente pouco se sabe 

sobre a química dos defeitos interfaciais, como a não estequiometria da interface, 

e região de interface próxima, bem como a segregação de solutos. A relação entre 

defeitos de rede e defeitos interfaciais em sistemas iônicos pode ser definida pela 

interação de carga espacial. Como formulado pela primeira vez por Frenkel107, 

Lehovec108 e Kliewer e Koehler109, uma carga espacial iônica ocorre quando a 

formação de defeitos na interface difere energicamente daqueles do volume, 

resultando em equilíbrio em uma variação no defeito iônico, concentração na 
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interface e uma diferença de potencial elétrico correspondente entre a interface e 

o volume. A carga da interface é balanceada por uma camada de carga espacial 

de carga oposta que penetra no cristal. A magnitude da diferença de potencial é 

determinada pela energia de formação de defeitos de rede na interface, 

temperatura e concentração de defeitos de rede110 (Tuller,1994 p3).  

 

 

2.4 – Processo hidrotérmico convencional 
 

As nanopartículas semicondutoras são materiais com propriedades 

óticas e eletrônicas que podem proporcionar diversas aplicações, além disso, 

materiais nanoestruturados frequentemente, aprimoram suas propriedades, 

inclusive as eletrônicas111. Em muitas aplicações, quando os semicondutores são 

incorporados a um dispositivo, geralmente alguma influência externa (luz, 

presença de gás redox, etc.) pode causar alterações na resistência ou nas 

propriedades eletrônicas (em uma determinada faixa de temperatura), que podem 

ser medidas ou explorado para aplicações como detecção, coleta de energia, troca, 

etc. 112. Entender e descobrir a fenomenologia que envolve os materiais 

nanoestruturados aliado com o avanço de uma tecnologia que proporcione 

investigar estes materiais é a força que impulsiona a nanociência113. O efeito do 

tamanho das partículas dos materiais de partida influencia na estabilidade e nas 

propriedades eletrônicas dos materiais cerâmicos114. Por isso, é importante a 

obtenção de partículas com tamanho e forma controlados.  

Os processos de cristalização hidrotérmico proporcionam a obtenção 

de uma variedade de pós cerâmicos provenientes de compostos óxidos e não 

óxidos115. As características quanto às formas equiaxiais (esférica e cúbica) e não-

equiaxiais (placas, bastões, tubos, fios), ao tamanho e ao grau de aglomeração das 

partículas podem ser obtidas por este método116,117. Estas características podem 

ser controladas em amplas faixas utilizando variáveis cinéticas como a velocidade 
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de agitação e o tempo de síntese, e variáveis termodinâmicas como tipos de 

concentrações dos reagentes, temperatura de reação. A composição química pode 

ser controlada a partir da perspectiva da estequiometria e formação de soluções 

sólidas115,118. As características dos materiais obtidos pela síntese hidrotérmica 

dependem da configuração dos aparatos do equipamento117.  

Em um processo típico da síntese hidrotérmica, a água é aquecida 

acima de seu ponto de ebulição sob pressão para causar precipitação ou 

cristalização de materiais inorgânicos. A síntese que emprega água como solvente 

são as mais promissoras e mais ambientalmente favoráveis112. Nos processos 

hidrotérmicos, a obtenção do produto depende das condições do processo e 

reagentes utilizados. Uma solução aquosa dos reagentes é adicionada em 

temperatura ambiente em um reator, quando a temperatura de síntese é alcançada, 

em um curto tempo, há formação das partículas112.  

Durante o processo de síntese, a mistura da água com o precursor faz 

com que o nível de supersaturação ultrapasse o limite de nucleação crítica e ocorra 

a nucleação, que por sua vez reduz o grau de supersaturação. Num sistema 

dinâmico, a concentração de precursor diminui ao limite de nucleação. Se não 

houver mais material em solução, então as partículas obtidas podem ser 

principalmente aquelas dos núcleos iniciais, o que resultará em uma distribuição 

de tamanho estreita e pequenas partículas119.  

Entretanto, é possível que o crescimento de nanopartículas siga a 

nucleação de partículas de várias maneiras: (1) íons metálicos precursores da 

solução podem alimentar os núcleos pré-formados, ou (2) pode ocorrer o 

“Ostwald ripening” - ou maturação de Ostwald - pequenos núcleos que são 

capazes de dissolver e então redepositam em núcleos maiores 

termodinamicamente favoráveis, (3) as nanopartículas podem coalescer112, e (4) 

as partículas crescem pelo mecanismo de coalescência orientada120.   
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3 – OBJETIVOS 

 

O objetivo deste trabalho foi obter cerâmicas estruturadas de matriz 

de hematita com diferentes adições nominais de SnO2 para aumentar o número de 

contornos de grãos e avaliar o comportamento eletrônico desses íons Sn nesta 

interface.  

 

Dentre os objetivos específicos deste trabalho estão: 

 Obter as nanopartículas de Fe2O3 pelo processo de cristalização 

hidrotérmico convencional.  

 Obter as nanopartículas de SnO2 pelo método de síntese por hidrólise 

controlada.  

 Caracterizar as amostras da síntese de Fe2O3 e de SnO2 quanto a 

determinação da morfologia e da composição de fase cristalina. 

 Estudar a densificação de amostras de Fe2O3 realizado a partir da obtenção 

de curvas de retração linear em relação à temperatura. 

 Sinterizar as amostras Fe2O3 com adições nominais de 1, 2, 5, 6, e 8 % (m:m) 

de SnO2.  

 Determinar a estrutura e a microestrutura das amostras sinterizadas. 

 Investigar o comportamento eletrônico das amostras sinterizadas de 

hematita sem e com adições nominais de 2, 6 e 8% (m:m) de SnO2, após 

tratamento térmico em atmosfera inerte. 
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4 - PARTE EXPERIMENTAL 
 

Este capítulo apresenta os procedimentos empregados para investigar 

a condutividade elétrica dos materiais sinterizados. Serão descritos os 

procedimentos para a obtenção de pós nanométricos de Fe2O3 pelo processo 

hidrotérmico convencional e a obtenção de suspensões coloidais de 

nanopartículas de SnO2 em temperatura ambiente. Os materiais foram 

caracterizados quanto à composição de fases, forma e tamanho médio das 

partículas. 

O estudo do comportamento térmico dos pós nanométricos de Fe2O3 

foram realizados com auxílio das técnicas simultâneas de análises 

termogravimétrica e termodiferencial, e da sinterização in situ por dilatometria. 

Este estudo propiciou a determinação do protocolo adotado para a preparação de 

amostras sem e com adição nominal de SnO2 para os processos de sinterização 

convencional.  

O comportamento eletrônico das amostras sinterizadas de hematita 

sem e com adição nominal de SnO2 foi realizado pela investigação das curvas 

características de corrente pela tensão (I-V), pelos diagramas de impedância de 

estado sólido e pelos mapas de corrente sobrepostos nas imagens topográficas 

obtidos pela Microscopia de Força Atômica Condutiva (C-AFM).  

 

 

4.1 - Obtenção de nanopartículas de Fe2O3 pelo processo 

hidrotérmico convencional 
 

A obtenção de partículas de óxido de ferro foi realizada utilizando a 

metodologia descrita por Gou et al.14. Este estudo foi realizado buscando obter 

tamanho e forma de partículas controladas e o aumento do rendimento da síntese 

para a aplicação dos pós de Fe2O3 na preparação das amostras sinterizadas. A 



 

31 
    
 

Tabela 4.1 apresenta os reagentes empregados para a obtenção das partículas de 

Fe2O3.  

 

TABELA 4.1 – Reagentes utilizados para obtenção de partículas de Fe2O3. 

Reagente Fórmula Procedência Pureza 

Nitrato de ferro (III) 

nonohidratado  
Fe(NO3)39H2O Sigma - Aldrich  ≥ 99,95% 

Citrato de sódio 

dihidratado  
Na3C6H5O7.2H2O Sigma - Aldrich ≥ 99% 

Ureia NH2CONH2 J.T. Baker  ≈ 99,3% 

Reagente Fórmula Procedência Pureza 

Álcool isopropílico  C3H8O 
Honeywell 

Riedel-de Haën 
100 

 

Para a síntese das amostras de Fe2O3, separadamente os sais 

Fe(NO3)39H2O, Na3C6H5O7.2H2O e NH2CONH2 foram solubilizados em 30 mL 

de água deionizada nas concentrações molares de 2 mmol, 4 mmol, e  

5 mmol, respectivamente. Esta solução resultante foi transferida para um reator 

de aço inoxidável equipado com agitador magnético (Series 5000 Multiple 

Reactor System, Parr, USA), que foi mantido em 160 °C por 10 horas. A Figura 

4.1 ilustra o processo de obtenção do Fe2O3. 
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FIGURA 4.1 – Representação esquemática da preparação do processo 

hidrotérmico convencional de Fe2O3. 

 

 

Depois de arrefecer naturalmente até à temperatura ambiente, os 

precipitados foram separados da fase líquida por centrifugação com força 

centrífuga relativa - RCF de 10414 g durante 10 min (Eppendorf - Centrifuge 

5804) e lavados três vezes com água deionizada e posteriormente com álcool 

isopropílico. O material foi seco em uma estufa com temperatura ≈ 85 ºC para a 

obtenção dos pós de Fe2O3 e armazenado em lugar seco. 

Para investigar a obtenção de partículas equiaxiais com alto 

rendimento para serem empregadas como material de partida, estudou-se o 

parâmetro de temperatura em 8 horas de síntese, e posteriormente explorou-se 

diferentes períodos de tempo em 160 ºC. As condições experimentais foram 

apresentadas na Tabela 4.2.  

 

 

 

 

 

 

 



 

33 
    
 

TABELA 4.2 – Condições experimentais estudadas para obtenção de partículas 

de Fe2O3 

Parâmetro Temperatura Parâmetro tempo 

Temperatura (º C) tempo (h) tempo (h) Temperatura ( C) 

160 8 8 160 

170 8 10 160 

180 8 17 160 

200 8 24 160 

 

As amostras em triplicatas foram investigadas quanto a composição 

de fase, morfologia e rendimento de síntese. Diante desses resultados, optou-se 

por selecionar as amostras que foram submetidas ao tratamento térmico em  

500 ºC por 2 h e comparou-se a morfologia e a composição das fases das amostras 

antes e após ao tratamento térmico.  

 

 

4.2 - Síntese das suspensões coloidais de SnO2 nanocristalino 
 

As partículas de SnO2 foram obtidas em temperatura ambiente por 

uma reação química de hidrólise do cloreto de Sn (II) dihidratado15  

(SnCl2. 2H2O Sigma - Aldrich ≈ 99,995%). Preparou-se uma solução alcóolica na 

concentração molar de 0,025 mol. L-1 do sal sob agitação magnética constante. 

Foi adicionado nesta solução um excesso de água ultrapura (em proporção molar 

de Sn2+ : H2O 1 : 500) como precursor para a reação de hidrólise, ocorreu a 

turvação da solução. Esta solução foi transferida para membranas semipermeáveis 

para a realização da diálise. 
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As membranas foram submersas em um béquer com capacidade 

volumétrica de 2,0 L contendo uma solução de hidróxido de amônio (NH4OH 

Synth) com pH ≈ 11. O sistema permaneceu sob agitação magnética, conforme 

ilustra a Figura 4.2.  

 

 

FIGURA 4.2 - Representação esquemática da síntese de SnO2. 

 

Como as membranas são semipermeáveis, elas promoveram a 

entrada de água e de íons hidroxila (OH-) para suspensão coloidal e a difusão de 

íons cloreto (Cl-) que atravessaram a membrana e migraram para o interior da 

solução de NH4OH.  

O monitoramento do processo de diálise se deu em cada 2 horas com 

a verificação do pH da solução contida no recipiente de vidro e da coleta de 

alíquotas de 3 mL desta solução, nas quais adicionaram-se 3 gotas de uma solução 

1 mol. L-1 de nitrato de prata (AgNO3 Synth ≈ 99%) para verificação da presença 

de íons cloreto. O produto final foi uma suspensão coloidal incolor de 

nanopartículas de SnO2 com pH ≈ 8,5 121. 
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4.3 - Procedimento das amostras para sinterização convencional 
 

As amostras de Fe2O3 com e sem adições nominais das partículas de 

SnO2 foram dispersas em um banho de ultrassom (Soni-Tech Branson 1510) por 

um período de 30 minutos usando álcool isopropílico como solvente. As adições 

nominais de 1, 2, 5, 6 e 8% (massa/massa) foram realizadas a partir de alíquotas 

da suspensão de partículas de SnO2. As amostras dispersas foram colocadas em 

uma placa de petri previamente aquecida em 100 ºC e desaglomerada em uma 

peneira com abertura de malha de 80 mesh, conforme série de Tyler.  

A técnica utilizada para a compactação das amostras foi a prensagem. 

As amostras foram conformadas em matriz de aço cilíndrico de 6 mm de diâmetro 

e prensados a frio em uma prensa uniaxial (Essence Dental – VH) com capacidade 

máxima de carga de 4 toneladas, seguido de prensagem isostática a frio (American 

Isostatic Presses Inc. AIP - CP360) com a aplicação de 200 MPa.  

O estudo de densidade relativa geométrica das amostras cilíndricas 

(corpos de prova) em triplicatas foi realizado a partir da investigação da 

prensagem uniaxial utilizando diferentes pressões de compactação que variaram 

de 13 a 250 MPa com posterior prensagem isostática a frio em 200 MPa. A Tabela 

4.3 apresenta as cargas aplicadas na compactação e suas respectivas pressões de 

compactação. 

As amostras cilíndricas foram caracterizadas quanto à densidade 

geométrica obtida pela determinação de suas dimensões e de sua massa.  
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TABELA 4.3 - Amostras obtidas por prensagem uniaxial a frio em função da 

pressão de compactação utilizada. 

Grupo de amostras Carga (kg) Pressão equivalente (MPa) 

1 31 13,1 

2 62 25,7 

3 156 60,7 

4 300 113,7 

5 500 180,6 

6 750 248,5 

 

 

4.4 – Caracterização das amostras de Fe2O3 e de SnO2 
 

As amostras de Fe2O3 e de SnO2 foram caracterizadas quanto à 

composição de fases, morfologia e tamanho médio de partícula.  

 

4.4.1 – Microscopia Eletrônica de Varredura e de Transmissão 

 

O uso da microscopia eletrônica favoreceu a investigação da 

composição química e dos aspectos morfológicos (forma, tamanho e distribuição 

de tamanho médio). Estes fatores possibilitaram uma melhor compreensão das 

propriedades físicas e químicas das nanopartículas.  

A morfologia das amostras da síntese de Fe2O3 foi analisada por meio 

de imagens obtidas com um microscópio eletrônico de varredura com emissão de 

campo (MEV/FEG) -FEI - Inspect F50. As imagens foram obtidas pela detecção 

de elétrons secundários com feixe incidente de 10 kV. As amostras de Fe2O3 
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obtidas em 160 ºC por 10 horas foram submetidas às medidas de Espectroscopia 

de Energia Dispersiva (EDS) com detector EDX da Oxford Instruments acoplado 

ao MEV/FEG. 

As amostras de Fe2O3, obtidas em 160 ºC por 10 horas, e as amostras 

da síntese de SnO2 foram submetidas ao microscópio eletrônico de transmissão 

(MET) FEI - Tecnai F20 em campo claro para analisar a morfologia. Foram 

obtidas imagens em alta resolução (HRTEM), medidas de Espectroscopia de 

Energia Dispersiva (EDS) com detector EDX da Oxford Instruments acoplado ao 

MET.  

As amostras de Fe2O3 foram preparadas a partir da dispersão em 

álcool isopropílico e agitação mecânica em um banho de ultrassom (Soni-Tech 

Branson 1510) por um período de 10 minutos e gotejadas em um substrato de 

sílicio para visualização em MEV/FEG e em substrato de níquel para visualização 

em MET.  

 

 

4.4.2 – Tamanho médio de partícula 

 

As micrografias eletrônicas de varredura obtidas do MEV/FEG 

proporcionaram determinar o tamanho médio de partícula de Fe2O3 que foi 

estimado pela inspeção da contagem de 300 partículas. As medidas foram 

realizadas pelo método linear utilizando o software de análise de imagem  

ImageJ 122. Com os dados extraídos das micrografias pode-se construir a curva de 

distribuição de tamanho médio que obedeceu à função log-normal123,124. Estimou-

se o tamanho médio de partícula das amostras de SnO2 por apresentarem tamanho 

de partícula na ordem de 1 a 10 nm.  
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4.4.3 – Difratometria de raios X 

 

As amostras de Fe2O3 e as amostras de SnO2 foram submetidas às 

medidas de Difratometria de raios X para sua caracterização estrutural. As 

amostras de SnO2 foram preparadas a partir da secagem da suspensão coloidal.  

As medidas de Difratometria de raios X foram obtidas com um 

equipamento da Schimadzu XRD 2000 com voltagem de 40 kV e corrente de  

30 mA, utilizando radiação Cu-Kα (λ = 1,5406 Å).  

As varreduras foram feitas em temperatura ambiente em varredura 

contínua com velocidade de 0,5 º. min-1, incremento de ângulo de 0,02 º e 

varredura angular (2𝛉) entre 20 º a 80 º.  

Realizou-se uma investigação da composição de fase das amostras 

da síntese de Fe2O3 feitas em 160 ºC por 10 horas. Para tanto, estas amostras foram 

submetidas ao tratamento térmico em diferentes temperaturas (500 ºC, 600 ºC,  

700 ºC, 800 ºC e 900 ºC) por 2 horas com taxa de aquecimento de  

10 ºC.min-1. Os padrões de difração de raios X (DRX) foram adquiridos com 

intervalo angular varrido entre 20º a 50º com passos de 0,02º e tempo de 

integração de 10 segundos. 

Os difratogramas obtidos foram comparados com os padrões 

reportados nas fichas cristalográficas JCPDS (Joint Committee on Powder 

Diffraction Standards) e retirados do banco de dados ICSD (Inorganic Crystal 

Structure Database)125.  

 

4.4.4 – Termogravimetria e Termodiferencial 
 

O comportamento térmico dos pós de Fe2O3 foi verificado por 

medidas simultâneas de análises termogravimétrica e terrmodiferencial 

(NETZSCH - 409 Cell) até a temperatura de 1300 ºC com uma taxa de 

aquecimento de 10ºC.min-1. As medidas foram realizadas com o uso de cadinhos 
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de alumina, em atmosfera de oxigênio com fluxo de  

50 mL. min-1. 

 

 

4.5 – Procedimento para sinterização das amostras 
 

Amostras foram conformadas por compactação uniaxial a frio com 

pressão de ≈ 100 MPa e seguida de compactação isostática a frio utilizando  

200 MPa. As amostras cilíndricas para dilatometria foram realizadas em um 

dilatômetro horizontal (NETZSCH - Gerätebau GmbH DIL 402E) em fluxo  

50 mL. L-1 de oxigênio com taxa de aquecimento de  

10 ºC. min-1. A Tabela 4.4 apresenta as melhores condições experimentais 

realizadas no estudo de dilatometria das amostras cilíndricas de Fe2O3.  

 

 

TABELA 4.4 - Condições experimentais realizadas no estudo de dilatometria em 

fluxo de O2. 

Fluxo de 

gás 

Temperatura 1 

(ºC) 

Tempo de 

patamar 1  

Temperatura 2 

(ºC) 

Tempo de 

patamar 2 

O2 1300 0 0 0 

O2 960 5 min 900 12 h 

O2 1000 5 min 950 12 h 

O2 1000 2 h 0 0 

O2 1000 6 h 0 0 
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O estudo de dilatometria corroborou na seleção dos melhores 

parâmetros de sinterização para a obtenção de amostras sinterizadas densas sem e 

com diferentes adições nominais de SnO2. Deste modo, estas amostras foram 

sinterizadas em etapa única empregando 1000 ºC com patamar de 6 horas em um 

forno tubular (Thermo Scientific – Lindberg Blue M) com fluxo de O2 e taxa de 

aquecimento e de resfriamento de 10 ºC. min-1.  

 

 

4.6 – Caracterização das amostras sinterizadas  

 

4.6.1 – Densidade 
 

Foram obtidas medidas de densidade de todas as amostras 

sinterizadas. A densidade das amostras foi calculada a partir da medida 

geométrica das suas dimensões com auxílio de um paquímetro, e sua massa foi 

determinada por uma balança analítica. A razão massa/volume obtida resultou no 

valor de densidade, o qual é um bom parâmetro para comparação da densidade 

obtida após o processo de sinterização. 

As amostras sinterizadas foram desbastadas com lixas d’água de 

carbeto de silício de 1200 mesh e submetidas para as medidas de densidade. A 

densidade aparente foi realizada nas amostras sinterizadas e correspondeu ao 

volume ocupado por uma determinada massa de sólido, o que incluiu os poros 

intragranulares3. Aferiu-se a massa aparente das amostras sinterizadas por 

dilatometria e por sinterização convencional pelo método de Arquimedes126.  

Aferiu-se a massa seca (𝑚𝑠) das amostras sinterizadas e seguida as 

amostras foram submersas em tolueno (C7H8, Honeywell Riedel-de Haën, USA, 

ρ tolueno= 0,867 g.cm-3 em 20 ºC) e determinou-se a massa aparente (𝑚𝑎𝑝) após a 

estabilização do valor da massa obtida na balança analítica. Também se aferiu a 
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massa úmida, obtida logo após a remoção da amostra do meio líquido. A 

densidade aparente foi calculada segundo a equação 4.1. 

 

                               𝐷𝑎 =  
𝑚𝑠

(𝑚𝑠 −𝑚𝑎𝑝)
 ×  𝜌𝑙í𝑞

𝐶7𝐻8                                          (4.1) 

Onde:  

Da – Densidade aparente. 

ms – massa seca da amostra sinterizada. 

map – massa aparente da amostra sinterizada. 

𝜌𝑙í𝑞
𝐶7𝐻8 - Densidade do tolueno líquido em 20 ºC. 

Os valores de densidade aparente foram obtidos em triplicatas e 

foram apresentados em relação a porcentagem da densidade teórica, por meio da 

equação 4.2.  

 

                               𝐷𝑅 =  
𝐷𝑎

𝐷𝑡
 × 100                                                       (4.2) 

Onde: 

DR – Densidade Relativa. 

Da – Densidade aparente. 

Dt – Densidade teórica. 

 

Empregou-se um aparato experimental juntamente com o auxílio da 

balança analítica para a aferição da massa aparente das amostras sinterizadas.   

 

4.6.2 – Difratometria de raios X 

 

As amostras sinterizadas foram fraturadas, parte da fratura foi 

preparada para a realização da análise microestrutural, enquanto outra parte foi 

desaglomerada em almofariz para determinar a composição de fase.  
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Foi empregado um equipamento da Schimadzu XRD 2000 com 

voltagem de 40 kV e corrente de 30 mA, utilizando radiação Cu-Kα  

(λ = 1,5406 Å). O intervalo angular varrido foi entre 20º a 80º com passos de 0,02º 

e velocidade de varredura de 1 º.min-1 para as amostras sinterizadas pela 

dilatometria. 

A identificação de fases cristalográficas, os parâmetros de rede e o 

volume da célula unitária foram calculados nas amostras sinterizadas de Fe2O3 

com e sem adições nominais de SnO2 em um equipamento da  

Schimadzu XRD 2000 com voltagem de 40 kV e corrente de 30 mA, utilizando 

radiação Cu-Kα (λ = 1,5406 Å). O intervalo angular varrido foi entre 10º a 110º 

com passos de 0,02º e tempo de integração de 10 segundos. Para a correção do 

alargamento instrumental uma amostra de silício padrão foi utilizado.  

Os dados obtidos foram analisados pelo método de refinamento de 

Rietveld127 pelo emprego do programa computacional General Structure Analysis 

System (GSAS) 128 com interface gráfica EXPGUI129.  

 

4.6.3 – Microscopia Eletrônica 
 

Utilizou-se um microscópio eletrônico de varredura com emissão de 

campo (MEV-FEG) -FEI - Inspect F50 para estudar as amostras sinterizadas. 

Empregou-se o detector de elétrons secundários com feixe incidente de 10 kV. 

As amostras fraturadas foram polidas para análise microscópica 

obedecendo as etapas de embutimento a frio em resina epóxi, sequência de lixas 

d’ água de carbeto de silício e polimento em pano de polimento.  

Para a realização da etapa de polimento, primeiramente a amostra foi 

embutida em resina epóxi, a qual tornou-se um suporte para a etapa de 

desbastamento. Esta etapa foi realizada com lixas d’água de carbeto de silício de 

forma decrescente de granulometria.  
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A etapa de polimento ocorreu em pasta de diamante de 3 µm,  

1 µm e 0,25 µm da Buehler com auxílio de uma politriz (Arotec – APL-4), pano 

de polimento da (Buehler) e lubrificante. Após, a amostra foi submetida por 24 

horas em polimento vibratório na politriz da (Buehler – Vibromet 2 Vibratory 

polisher) com banho de suspensão de alumina (Buehler) com granulometria de  

50 nm.  

As etapas de desbastamento e polimento foram realizadas com o 

auxílio de um microscópio óptico (Leica – DMR) para acompanhar o polimento 

da superfície da amostra. Removeu-se o embutimento e realizou-se a limpeza da 

amostra. O ataque térmico para revelar os contornos de grão foi realizado a uma 

temperatura de 50 ºC abaixo da temperatura a qual a amostra foi sinterizada com 

taxa de aquecimento e de resfriamento de 10 ºC. min-1 com fluxo de O2 
89  

 

4.6.4 – Tamanho médio de grão 

 

Obteve-se micrografias eletrônicas de varredura com escala 1µm de 

várias regiões da superfície polida das amostras sinterizadas em triplicatas. 

Inspecionou-se a contagem de 300 grãos com medidas na direção transversal e 

longitudinal ao plano de polimento referentes à largura e ao comprimento do grão, 

respectivamente. Com a relação média entre estas medidas foram determinados a 

razão de aspecto média. As medidas foram realizadas pelo programa 

computacional de análise de imagem ImageJ 122, empregando o método linear. 

Com os dados extraídos das imagens de microscopia eletrônica pode-

se construir um histograma de frequência e a curva de distribuição modal de 

tamanho médio em relação à largura e ao comprimento do grão.  

Segundo a norma ASTM E-112 130, quando os resultados da média 

de razão de aspecto forem (𝑅̅ ≥ 3) a determinação de tamanho de grão deve ser 

realizada nas suas três dimensões: na direção transversal, longitudinal, e em 

direção ao plano de polimento. Caso a média da razão de aspecto for (𝑅̅ ≤ 3), 
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então, somente as medidas na direção longitudinal ao plano de polimento pode 

ser empregada como tamanho médio do grão.  

O desvio padrão da média da razão de aspecto foi calculado a partir 

da equação 4.3, representada abaixo. 

                             (
𝜎𝑅̅

𝑅̅
)

2
= (

𝜎𝑡̅

𝑡̅
)

2
+ (

𝜎
𝑙̅̅

𝑙 ̅
)

2
                                        (4.3) 

Onde: 

𝑅̅ média da razão de aspecto; 

𝑡̅ média das medidas transversais; 

𝑙 ̅ média das medidas longitudinais; 

𝜎𝑅̅ desvio da média de razão de aspecto; 

𝜎𝑡̅ desvio da média das medidas transversais; 

𝜎𝑙 ̅ desvio da média das medidas longitudinais. 

O tamanho médio do grão obtido foi multiplicado por uma constante 

de proporcionalidade no valor de 1,56 devido ao modelo matemático aplicado ao 

tamanho médio de grão em cerâmicas policristalinas com tamanho de grão tipo 

octaédrica124.  

 

 

4.7 – Caracterização Elétrica 
 

O comportamento elétrico das amostras sinterizadas de Fe2O3 sem e 

com adição nominal de 6% SnO2 (m:m) foi investigado pela microscopia de força 

atômica condutiva antes e após a aplicação de tensão de 7 V.  

As amostras sinterizadas de Fe2O3 sem e com adições nominais  

2, 6 e 8% de SnO2 foram submetidas ao tratamento térmico em 850 ºC por  

20 minutos com fluxo de N2 em um forno tubular (Thermo Scientific – Lindberg 

Blue M).  Foram obtidas curvas características corrente pela tensão (I-V) e 

diagramas de Nyquist e de Bode.  



 

45 
    
 

As amostras sinterizadas foram desbastadas com lixas d’água de 

carbeto de silício de 1200 mesh para obter ≈ 1 mm de espessura. O contato ôhmico 

com área de ≈ 0,0791 cm2 foi realizado a partir da deposição de prata por 

evaporação por feixe de elétrons (Bal-Tec - MED 020 Coating System) na região 

central das faces das amostras sinterizadas. 

Empregou-se uma unidade de medição de fonte de alta tensão 

Keithley 237 High Voltage Source Measure Unit (Tektronix, EUA) em 

temperatura ambiente pelo método de corrente contínua (dc) de dois pontos para 

a obtenção das curvas características de corrente pela tensão (I-V) das amostras 

sinterizadas.  

As medidas de impedância de estado sólido foram realizadas em um 

Analisador de Impedância Agilent 4294A com faixa de frequência de  

40 Hz a 110 MHz, com amplitude da pertubação aplicada de 500 mV e sem a 

aplicação de polarização. A análise dos diagramas de impedância foi feita 

utilizando o software eletroquímico Nova131.  

 

4.7.1 –Microscopia de Força Atômica Condutiva (C-AFM) 
 

A microscopia de força atômica é uma técnica pertencente à família 

de técnicas do microscópio de varredura por sonda (Scanning Probe Microscope 

- SPM)132. Além da aquisição de imagens, um SPM pode ser aplicado para a 

manipulação da matéria133,134 e medir a interação entre a superfície de uma 

amostra e a sonda, também chamada de ponteira. Muitas propriedades dos 

materiais podem ser inferidas dependendo dessa interação, e o mesmo 

microscópio pode ser operado em muitos modos de operação tornando uma 

técnica versátil e uma ferramenta analítica para a nanotecnologia135.  

A interação entre a ponteira e a superfície da amostra ocorre a partir 

das forças atrativas e repulsivas que podem se apresentar dependendo do modo 

de varredura, porém independe da natureza condutora ou isolante da amostra136. 
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Um microscópio de força atômica mede estas forças que dependem da natureza 

da amostra e da ponteira, da geometria desta ponteira, de impurezas sobre a 

superfície da amostra ou da ponteira e da distância entre elas. Estas forças 

atrativas ou repulsivas são decorrentes de deflexões, e por isso, o princípio de 

funcionamento do AFM é medir estas deflexões a partir de um cantilever (haste) 

de 100 µm a 200 µm de comprimento que possui na sua extremidade uma 

ponteira137.  

Com o modo de varredura não-contato se mede as forças atrativas de 

van der Waals, onde o cantilever deflete na direção da amostra e a ponteira possui 

uma distância entre 10 a 100 µm da superfície da amostra. A operação na região 

repulsiva chama-se modo de varredura contato e o cantilever se dobra afastando 

da superfície da amostra, ou seja, a deflexão do cantilever é na direção contrária 

à da amostra137.  

A técnica de C-AFM138 surge com a varredura no modo contato para 

que haja o fluxo de corrente elétrica, é inserido uma ponteira condutiva e 

eletrônica no AFM que possibilita aferir a corrente que passa pela ponteira e uma 

amostra a partir de uma voltagem aplicada na amostra, permitindo obter as 

propriedades elétricas intrínsecas na escala nanométrica do material139. 

Obtém-se mapas de corrente elétrica da superfície do material para 

uma dada tensão aplicada, com a informação da condutividade da amostra nessa 

região correlacionada com sua topografia, simultaneamente140,138,139,141.  

As medidas de C-AFM neste trabalho foram realizadas no modo 

contato completando um circuito possibilitando o transporte de carga pelas 

diferentes regiões da amostra sinterizada de hematita sem e com adição nominal 

de 6% SnO2 (m:m) antes do tratamento com N2. Musumeci et al.139 apresenta um 

circuito para medidas de C-AFM, como ilustrado na Figura 4.3 (a).   
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FIGURA 4.3 - Funcionamento do C-AFM demonstrada por Musumeci et al.139 . 

Em (a) Esquema de medida do C-AFM; em (b) deflexão constante do cantilever 

no eixo z. 

 

A Figura 4.3 (b) apresenta um esquema do funcionamento do  

C-AFM, onde concomitantemente obteve-se as imagens de topografia e a resposta 

da corrente. Para a obtenção da topografia, há uma cerâmica piezoelétrica que 

aproxima a ponteira da superfície da amostra até uma distância que possibilite o 

movimento dos elétrons entre elas. Após a aplicação de uma diferença de 

potencial a corrente irá fluir dependendo da distância entre elas. O movimento da 

ponteira normal à superfície da amostra em direção z, monitorado pela diferença 

de potencial sobre a cerâmica piezoelétrica em z, possibilita a obtenção da 

topografia136. A ponteira atua como um eletrodo móvel, e a corrente elétrica 

medida ocorre pela aplicação de tensão entre a ponteira e um contra-eletrodo139.  

O comportamento da condutividade eletrônica das amostras 

sinterizadas foram analisados por um microscópio de força atômica da marca Park 
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Systems e modelo NX 10. A ponteira condutora de silício foi revestida com uma 

película de Pt-Ir, e adicionou-se um resistor em série para reduzir a passagem de 

corrente elétrica e assim, evitar a remoção da película sobre a ponteira. A altura 

entre a ponteira e a superfície da amostra foi ajustada para manter a força de 

contato138.  

O preparo das amostras sinterizadas se deu pelo corte da base e 

desbastamento com lixas d’água de carbeto de silício de forma decrescente de 

granulometria para a obtenção de um paralelepípedo. As amostras foram pintadas 

com tinta prata nas regiões laterais e na base para contato elétrico e fixar a amostra 

em um porta - amostra de AFM 138. Foram observadas as regiões da fratura 

devidamente polida conforme o procedimento 4.6.3 descrito neste trabalho.  
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5 – Resultados e Discussão  

 
Neste capítulo serão apresentados a caracterização físico-química 

das amostras obtidas pelo processo hidrotérmico convencional de Fe2O3 e da 

síntese por hidrólise controlada de SnO2 empregadas no processamento das 

amostras sinterizadas, evidenciando a morfologia e a composição de fase destas 

amostras. O estudo realizado em diferentes temperaturas e tempo de síntese de 

Fe2O3 possibilitaram a otimização destes parâmetros, os quais foram empregados 

no processamento das amostras sinterizadas. 

É apresentado um estudo da densidade relativa geométrica das 

amostras antes do processo de sinterização para prever a pressão uniaxial ideal 

para a preparação das amostras submetidas ao processo de sinterização.  

A sinterização foi acompanhada in situ pela dilatometria, onde as 

curvas de retração linear e taxa de densificação obtidas possibilitaram a 

identificação dos parâmetros de sinterização mais adequados para a obtenção de 

amostras sinterizadas. Estes parâmetros foram escolhidos de acordo com os 

resultados superiores a 95% em média de densidade relativa aparente.  

A discussão sobre as amostras sinterizadas de Fe2O3 com e sem 

adições das alíquotas da suspensão de partículas de SnO2 é baseada na 

caraterização físico-química e também no estudo referente ao comportamento da 

condutividade elétrica destas amostras, os quais auxiliaram em um maior 

entendimento sobre o comportamento dos íons Sn na região do contorno de grão 

das matrizes de hematita.  

 

 

5.1 – Caracterização dos materiais de partida 
 

As amostras de Fe2O3 e as amostras da síntese de SnO2 foram 

denominadas como materiais de partida, pois foi a partir de amostras de Fe2O3 
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obtidas em 160 ºC por 10 horas e amostras de síntese de SnO2 que foi possível 

preparar as amostras sinterizadas, principal objeto de estudo neste trabalho.  

 

5.1.1 – Caracterização das amostras de Fe2O3 obtidas em diferentes 

temperaturas 
 

Estudar a variação de temperatura como uma variável do 

processamento termodinâmico para a obtenção de materiais de Fe2O3 no processo 

hidrotérmico influencia tanto na cinética da reação quanto na cinética de 

cristalização. Os fenômenos que implicam ao controle de tamanho e da 

morfologia do cristal são as taxas de nucleação e coalescência. As taxas de 

coalescência ocorrem ao longo das principais direções cristalográficas. O 

tamanho final dos cristais é então determinado por um equilíbrio entre as taxas de 

nucleação e de crescimento115.  

As amostras de Fe2O3 obtidas em 8 h em diferentes temperaturas  

(160 ºC, 170 ºC, 180 ºC e 200 ºC) cristalizaram com uma mistura de fases  

α - Fe2O3 e ε - Fe2O3 
125. Na intenção de obter somente a fase α- Fe2O3 (hematita), 

as amostras obtidas em 8 h foram submetidas ao tratamento térmico em 500 ºC 

por 2 h. A Figura 5.1 apresenta os padrões de DRX das amostras antes e após ao 

tratamento térmico e observou-se que esse tratamento não propiciou a formação 

somente da fase α - Fe2O3.  
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FIGURA 5. 1 - Difratogramas das amostras obtidas em 160 ºC, 170 ºC, 180 ºC e 

200 ºC e posterior ao tratamento térmico. Em (a) amostras do processo 

hidrotérmico convencional em diferentes temperaturas; em (b) amostras tratadas 

em 500 ºC por 2 h.  

 

Segundo Inorganic Crystal Structure Database125, a fase α - Fe2O3 

com estrutura hexagonal compacta e a fase ε - Fe2O3 com estrutura 

ortorrômbica40,17, as quais corresponderam com as fichas nº. 33-0664 e  

nº. 52-1449, respectivamente foram indexadas com os padrões de difração das 

amostras. 

A fase hematita (α - Fe2O3) é a fase mais estável e a mais fácil de ser 

sintetizada do que as outras formas polimórficas de Fe2O3 
17,51. No entanto, a fase 

ε - Fe2O3 é um polimorfo que existe na forma de nanoestrutura e sua abundância 

é baixa na natureza. Esta fase é comumente detectada junto com os outros 

polimorfos γ - Fe2O3 e/ou α - Fe2O3, sendo considerada um produto metaestável 

entre estas duas fases de α - Fe2O3 
40

.   

A existência da fase ε - Fe2O3 já era prevista como reportado na 

literatura57, que o emprego de Fe(NO3)3.9H2O como precursor na síntese de Fe2O3 

permite a formação desta fase. O alargamento dos picos de difração de raios X 

apresentou uma característica típica de materiais nanoestruturados142. 
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A Figura 5.2 apresenta as micrografias eletrônicas de varredura das 

amostras obtidas em diferentes temperaturas. Observou-se que ao aumentar a 

temperatura, Figura 5.2 (b,c,d), algumas regiões apresentaram o crescimento de 

placas e fios, delimitadas nos retângulos em vermelho e em azul, respectivamente, 

em comparação com as amostras obtidas em 160 ºC, como ilustrado na  

Figura 5.2 (a).  

 

 

 

FIGURA 5.2 - Micrografias das amostras obtidas pelo processo hidrotérmico 

convencional de Fe2O3 em diferentes temperaturas. Em (a) 160 ºC; em (b) 170 ºC; 

(c) 180 ºC; (d) 200 ºC. 
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Uma visão geral da morfologia pode ser ilustrada no interior da 

Figura 5.2. As amostras obtidas no período de 8 h em várias temperaturas 

apresentaram aglomerados de partículas, além disso, as amostras em 170 ºC e  

200 ºC apresentaram placas e fios, como mostrado nos retângulos em vermelho e 

azul, respectivamente. Os fios também estavam presentes em amostras em  

180 ºC. O crescimento dos fios foi atribuído ao aumento da temperatura do 

processo hidrotérmico. Tanto a fase α - Fe2O3 quanto a fase ε - Fe2O3 podem 

apresentar morfologia no formato de fios.  

Ding et al.32, observaram por micrografias eletrônicas de transmissão 

em alta resolução, difração sistemática e modelos simulados, a transformação de 

fase no interior de nanofios de Fe3O4 → ε – Fe2O3 → α - Fe2O3, o que é um 

indicativo de que os nanofios obtidos podem ter apresentado tanto a fase de  

α - Fe2O3 quanto a fase ε – Fe2O3.  

A Tabela 5.1 apresenta uma estimativa do rendimento médio com 

desvio padrão das amostras de Fe2O3 do processo hidrotérmico convencional em 

diferentes temperaturas. Pode-se averiguar que o aumento da temperatura 

favoreceu a produção de uma maior quantidade de partículas, segundo os 

resultados de rendimento de síntese expostos na Tabela 5.1.  

Darr et al.112, afirmam que no processo hidrotérmico, a temperatura 

favorece o aumento do rendimento da síntese dependendo da solubilidade do 

precursor.  

 

TABELA 5.1 - Valores estimados do rendimento médio das partículas de Fe2O3 

obtidas em diferentes temperaturas. 

Condições de 

síntese 
160 ºC 170 ºC 180 ºC 200 ºC 

Rendimento 

médio da 

síntese (%) 

14 (2) 28 (0,3) 42 (2) 48 (0,6) 
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As amostras de Fe2O3 obtidas em várias temperaturas foram 

submetidas ao tratamento térmico em 500 ºC por um período de 2 h, como 

apresenta a Figura 5.3. E o tratamento térmico em 500 ºC por 2h favoreceu a 

formação de aglomerados nas amostras tratadas provenientes do processo 

hidrotérmico em 170 ºC, 180 ºC e 200 ºC, Figuras 5.3 (b,c,d), respectivamente. 

Exceto as amostras tratadas advindas do processo hidrotérmico em 160 ºC que 

não apresentaram mudança na morfologia, como é apresentado na Figura 5.3 (a).  

 

 

   

FIGURA 5.3 - Micrografias das amostras tratadas em 500 ºC por 2h procedentes 

do processo hidrotérmico em diferentes temperaturas. Em (a) 160 ºC; (b) 170 ºC; 

em (c) 180ºC; (d) 200 ºC.  
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A Figura 5.4 apresenta que as partículas policristalinas obtidas em 

160 ºC por 8 h eram formadas por partículas primárias que também apresentaram 

uma certa porosidade. O crescimento de placas e fios no interior dos aglomerados 

de partículas primárias pode ser devido ao crescimento destas partículas 

primárias.  

 

  

FIGURA 5.4 - Micrografias da amostra de Fe2O3 obtida em 160 ºC por um período 

de 8 h. Em (a) micrografia eletrônica de varredura; em (b) micrografia eletrônica 

de transmissão. 

 

Na figura 5.4 (b) foi estimado por contagem que o tamanho das 

partículas primárias foram de aproximadamente de 1,5 a 9,5 nm, enquanto que a 

literatura relata que obtiveram tamanho de 15 a 35 nm14.  

As amostras obtidas em 160ºC apresentaram um formato equiaxial, 

antes e após ao tratamento térmico em 500 ºC por 2h. Assim, obter partículas de 

Fe2O3 em 160 ºC por 8 h tornou-se interessante para ser empregada como 

materiais de partida para os processos de sinterização convencional, porém, o 

baixo rendimento médio obtido, próximo a 15%, impulsionou a investigação de 

amostras obtidas pelo processo hidrotérmico convencional em 160ºC em 

diferentes períodos de tempo. 
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5.1.2 – Caracterização das amostras de Fe2O3 obtidas em diferentes 

períodos de tempo 

 

As amostras da síntese de Fe2O3 realizadas em 160 ºC em diferentes 

períodos de tempo (8 h, 10 h, 17 h e 24 h) cristalizaram com uma mistura de fases 

α - Fe2O3 e ε - Fe2O3 
125. Por isso, as amostras obtidas em diferentes períodos de 

tempo também foram submetidas ao tratamento térmico em 500 ºC por 2 h na 

intenção de obter somente a fase α - Fe2O3. A Figura 5.5 apresenta os padrões de 

DRX das amostras antes e após o tratamento térmico. 

 

 

FIGURA 5.5 - Difratogramas das amostras obtidas em 8 h, 10 h, 17 h, 24 h e 

posterior ao tratamento térmico. Em (a) amostras do processo hidrotérmico 

convencional em diferentes períodos de tempo; em (b) amostras tratadas em  

500 ºC por 2h.  

 

Segundo os padrões de DRX das amostras apresentadas na  

Figura 5.5, diferentes períodos de tempo empregados na obtenção de amostras de 

Fe2O3 não apresentaram mudança na composição de fase, se comparado às 

amostras de Fe2O3 obtidas em diferentes temperaturas, ilustrada na Figura 5.1.  
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O processo hidrotérmico realizado em diferentes períodos de tempo 

e posterior tratamento térmico em 500 ºC por 2h apresentaram uma mistura de 

fases α - Fe2O3 com estrutura hexagonal compacta e a fase  

ε - Fe2O3 com estrutura ortorrômbica, as quais corresponderam com as fichas nº. 

33-0664 e nº. 52-1449, respectivamente125. 

A Figura 5.6 apresenta as amostras obtidas em 160 ºC em diferentes 

períodos de tempo.  

 

 

 

FIGURA 5.6 - Micrografias das amostras obtidas em 160 ºC com vários períodos 

de tempo. Em (a) 8 h; em (b) 10 h; (c) 17 h e; (d) 24 h. 
 



 

59 
    
 

Observou-se que além das amostras obtidas em 8 h de síntese, Figura 

5.6 (a), as amostras obtidas em 10 h, Figura 5.6 (b), também apresentaram uma 

morfologia homogênea com formato equiaxial. As Figuras 5.6 (c,d) apresentaram 

que aumentar o período de tempo em 17 h e 24 h, respectivamente, possibilitou a 

formação de uma morfologia heterogênea com formatos equiaxiais, como mostra 

em destaque nas Figuras inseridas 5.6, e não-equiaxiais como as placas 

evidenciadas na região delimitada em vermelho. O processo hidrotérmico pode 

possibilitar a mistura de partículas com formatos equiaxiais e não-equiaxiais 143.  

A Tabela 5.2 apresenta uma estimativa do rendimento médio com 

desvio padrão das amostras de Fe2O3 do processo hidrotérmico convencional em 

diferentes períodos de tempo. 

 

TABELA 5.2 - Valores estimados do rendimento médio das partículas de Fe2O3 

obtidas em diferentes períodos de tempo. 

Condições de 

síntese 
8 h 10 h 17 h 24 h 

Rendimento 

médio da 

síntese (%) 

14 (2) 25 (0,9) 28 (2) 42 (0,5) 

 

Observou-se pela Tabela 5.2 que aumentar o tempo de síntese 

favoreceu o aumento do rendimento, como era esperada pela literatura117. As 

amostras obtidas no período de 10 h apresentaram um rendimento 48% maior em 

relação às amostras sintetizadas em 8 h.  

As amostras que foram submetidas ao tratamento térmico em 500 ºC 

por 2h além de não apresentarem somente a fase α - Fe2O3, também não 

apresentaram mudança significativa na morfologia em comparação as amostras 

mão tratadas termicamente, conforme apresenta a Figura 5.7.  
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FIGURA 5.7 - Micrografias das amostras tratadas em 500 ºC por 2h procedentes 

do processo hidrotérmico em diferentes períodos de tempo. Em (a) 8 h;  

em (b) 10 h; (c) 17 h e; (d) 24 h. 

 

As Figuras 5.7 (a, b) apresentaram morfologia homogênea com 

formato equiaxial, no entanto, pode-se identificar que as amostras obtidas em  

17 h e 24 h não foram interessantes para o emprego como materiais de partida no 

processo de sinterização porque apresentaram uma morfologia heterogênea, pode-

se verificar formatos não-equiaxiais como as placas e fios mostrados nas  

Figuras 5.7 (c,d), nas regiões delimitadas em vermelho e azul, respectivamente, o 

que pode ser atribuído à variável tempo aplicado neste estudo144. O tempo de 

obtenção das partículas de Fe2O3 também influenciou na maior mobilidade 
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atômica na superfície da partícula, o que pode ter corroborado para a obtenção da 

heterogeneidade da morfologia destas partículas96.  

As amostras obtidas em 10 h se tornaram candidatas a serem 

empregadas como materiais de partida para o processo de sinterização, pois, 

apresentaram morfologia homogênea equiaxial, assim como, as amostras obtidas 

em 8 h. Há uma possibilidade de que as partículas cresceram por coalescência, 

que proporciona muitas vezes que as partículas apresentem este tipo de formato. 

Este tipo de morfologia auxilia em partículas dinamicamente mais estáveis, 

podendo ser atribuído à diminuição da energia superficial total145.  

Outro resultado que favoreceu a escolha da síntese realizada em  

160 ºC por 10 h como materiais de partida foi a inspeção da contagem de  

300 partículas e a construção de histogramas de frequência das amostras 

sintetizadas em 8 h e 10 h, conforme ilustrado na Figura 5.8.  

 

 

FIGURA 5.8 - Histogramas de frequência das amostras sintetizadas em 160 ºC. 

Em (a) 8 h; em (b) 10 h. 
 

Observou-se que ao aumentar o tempo de síntese aumentou o 

tamanho médio das partículas, como reportado na literatura117. Obteve-se 

tamanho de 55,03 nm e 61,51 nm para as amostras sintetizadas em 8 h e 10 h, 
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respectivamente, enquanto Gou et al.14 obtiveram tamanho médio de 

aproximadamente 180 nm.  

A diminuição em uma ordem de grandeza do tamanho das partículas 

em relação à literatura pode ser atribuído ao sistema empregado para o preparo da 

síntese117. Enquanto Gou et al.14 empregaram um recipiente de teflon com 

capacidade de 25 mL, este trabalho empregou um recipiente de quartzo com 

capacidade de 50 mL, e isso pode ter interferido na resposta de pressão obtida 

durante a síntese. A pressão obtida durante o processo de síntese pode influenciar 

no tamanho das partículas obtidas e na obtenção de estruturas diferentes17,18,19,20,21. 

Além disso, as condições de agitação também podem influenciar na distribuição 

de tamanho médio das partículas, porém este parâmetro não foi estudado neste 

trabalho.  

As curvas de distribuição de tamanho médio de partículas mostraram 

que as amostras obtidas em 10 h, na Figura 5.8 (b), se apresentou em uma faixa 

de 20 mn - 110 nm enquanto as amostras obtidas em 8 h, na Figura 5.6 (a) 

apresentou de 10 nm – 90 nm. Este resultado indica que as curvas de distribuição 

de tamanho médio, em 8 h e 10 h de síntese, foram muito similares. Este 

comportamento das curvas de distribuição de tamanho médio era esperado, uma 

vez que, o processo hidrotérmico convencional pode proporcionar tamanho 

homogêneo de partícula o que leva ao melhoramento das propriedades e da 

reprodutibilidade das amostras sinterizadas, devido ao melhor controle da 

microestrutura 115.  

A Figura 5.9 (a) apresenta uma micrografia das amostras obtidas em 

10 h e nessa região foi obtido um espectro de raios X por dispersão em energia 

(EDS), como ilustrada na Figura 5.7 (b).  
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FIGURA 5.9 - Microanálise elementar das amostras obtidas em 10 h. Em (a) 

micrografia eletrônica de varredura da região de microanálise; em (b) espectro de 

raios X por dispersão em energia. 
 

Os resultados de microanálise realizada por Espectroscopia de  

raios X por dispersão em energia confirmaram a presença dos seguintes elementos 

químicos: Fe, O, Na, C e de Si. A Tabela 5.3 apresenta os valores percentuais dos 

elementos químicos detectados na microanálise. 

 

TABELA 5.3 - Valores obtidos da microanálise realizada por Espectroscopia de 

raios X por dispersão em energia. 

Elemento 

Químico 
Fe O Na C Si Total 

Razão 

Atômica 

(%) 

30,85 46,34 1,89 13,85 7,07 100 

 

O substrato empregado para a análise era constituído de silício, 

motivo pelo qual este elemento foi detectado na microanálise. A presença dos 

elementos carbono e sódio pode ser atribuído a adição de citrato de sódio e uréia, 

reagentes empregados para obtenção de Fe2O3.  



 

64 
    
 

Segundo a Tabela 5.3 abaixo, a presença de sódio e carbono são 

decorrentes da adição do reagente citrato de sódio que atuou como agente redutor 

do dos íons Fe3+ provenientes da solução de Fe(NO3)3.9H2O 146, pois observou-se 

a mudança da coloração da solução de nitrato férrico ao adicionar a solução de 

citrato de sódio.  

Considerando somente a relação percentual atômica total de ferro e 

oxigênio obtidos (39,97% e 60,03%), respectivamente, pode-se determinar que a 

relação entre ferro e oxigênio foi de 2 Fe: 3 O. Este resultado apontou que as 

partículas obtidas na micrografia da Figura 5.9 (a) foram constituídas de Fe2O3.  

Diante dos resultados apresentados, considerou-se como material de 

partida para o estudo da segregação dos íons Sn nos contornos de grãos de 

hematita, as amostras obtidas em 160 ºC por 10h, porque além de apresentar uma 

morfologia homogênea equiaxial, apresentou um rendimento superior a 48% em 

relação as amostras obtidas em 8h.  

 

 

5.1.3 –Caracterização das amostras de SnO2  

 

A escolha por optar a concentração de 0,025 mol.L-1 do reagente 

SnCl2.2H2O foi devido aos estudos realizados por Leite et al.121 que investigaram 

a concentração do reagente de 0,0025 mol.L-1 a 0,1 mol.L-1 para o preparo da 

síntese de SnO2. Os resultados apontaram que a concentração de 0,025 mol.L-1 de 

SnCl2.2H2O possibilitou uma distribuição de tamanho médio mais alargada e com 

maior tamanho médio ao comparar com as amostras da síntese realizada em outras 

concentrações do reagente.  

Uma observação relevante sobre a síntese, relatada no capítulo 4.2, 

foi a adição de água sobre a solução alcóolica de SnCl2.2H2O, ocorrendo o 

turvamento da solução. Leite et al.15 sugeriram que além da reação química de 

hidrólise, a água promoveu a reação de policondensação e a oxidação de 
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 𝑆𝑛2+ → 𝑆𝑛4+. Os autores propuseram uma reação global, conforme a equação 

5.1. 

 

                          𝑆𝑛     (𝑎𝑞)
2+ + 2𝑂𝐻     (𝑎𝑞)

− → 𝑆𝑛𝑂2  (𝑠) + 𝐻2   (𝑔)                         (5.1)  

 

Segundo a literatura15, a reação global, expressa na equação 5.1 é 

formada por duas etapas: a reação de hidrólise e a reação de policondensação, 

equações 5.2 e 5.3, respectivamente.  

 

          𝑆𝑛     (𝑎𝑞)
2+ + 2𝐻2𝑂   (𝑙) + 2𝑂𝐻−

  (𝑎𝑞) → 𝑆𝑛(𝑂𝐻)4  (𝑎𝑞) + 𝐻2   (𝑔)    (5.2)  

 

                          𝑆𝑛(𝑂𝐻)4  (𝑎𝑞) → 𝑆𝑛𝑂2  (𝑠) + 2𝐻2𝑂   (𝑙)                         (5.3)  

 

Os autores propuseram que como houve a completa oxidação dos 

íons de Sn, as reações das equações químicas 5.2 e 5.3 podem ser concorrentes, e 

que a reação da equação química 5.2 (reação de hidrólise) ocorra mais 

rapidamente do que a reação expressa pela equação 5.3. Sendo assim, a reação de 

policondensação pode ser a etapa limitante durante o processo de síntese15.  

A Figura 5.10 apresenta os padrões de DRX das amostras da síntese 

e da fase cristalina indexada. Pode-se notar no difratograma da amostra da síntese 

que houve a presença da fase cristalina cassiterita, correspondente ao SnO2 com 

estrutura tetragonal tipo rutilo, segundo a ficha nº 41-1445 125. O alargamento dos 

picos de difração de raios X apresentou uma característica típica de materiais 

nanoestruturados142.  
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FIGURA 5.10 - Difratograma das amostras da síntese de SnO2 e o padrão de DRX 

da fase cassiterita. 
 

A presença da fase cassiterita nas amostras de síntese de SnO2 

indicou a oxidação dos cátions de Sn. A investigação das amostras de SnO2 

mostraram morfologia quase esferas e a microanálise elementar obtida do 

espectro de raios X por dispersão em energia confirmou a presença de Sn e do 

oxigênio, conforme apresentado na Figura 5.11.  
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FIGURA 5.11 - Microanálise elementar das amostras de SnO2. Em (a) micrografia 

eletrônica de transmissão da região de microanálise; em (b) Espectro de raios X 

por dispersão em energia. 
 

A razão percentual atômica obtida do espectro de raios X por 

dispersão em energia mostrou uma relação de 1 Sn: 2 O, confirmando que as 

nanopartículas foram constituidas de SnO2. Estimou-se por contagem que o 

tamanho das partículas foram de 1,5 a 5,5 nm, condizentes com a literatura  

1 a 3 nm 147; e de 1,5 a 4,3 nm 148. Este trabalho apresentou uma maior faixa de 

tamanho de partículas e isso pode ser atribuído à maior aglomeração de partículas 

em suspensão, pois elas podem induzir à coalescência orientada121. A Figura 5.12 

ilustra um desenho esquemático de como ocorre a coalescência de aglomerados 

de partículas.  
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FIGURA 5.12 - Desenho esquemático da coalescência em aglomerados de 

partículas. Adaptado de 121.  
 

A Figura 5.12 apresenta a coalescência em um sistema aglomerado 

de partículas que pode ocorrer em qualquer ponto da superfície das partículas, se 

as condições cristalográficas forem favoráveis145.  

A partir das micrografias eletronicas de transmissão de alta resolução 

foi possível observar as distâncias interplanares e identificou duas regiões com 

uma distância interplanar de 0,26 nm, correspondendo ao plano (101) de 

cassiterita, conforme ilustrado na Figura 5.13 (a). Na região delimitada foi obtida 

a Figura de transformada de Fourier rápida (FFT), na Figura 5.13 (b), que mostra 

a simetria da fase cassiterita, apresentaram os planos cristalinos de maior 

intensidade (110), (101) e o plano (211) e que estas partículas estão orientadas no 

eixo de zona de [111]. . 
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FIGURA 5.13 – Em (a) imagem de alta resolução (HRTEM) das amostras da 

síntese de SnO2. A imagem inserida mostra a imagem de FFT correspondente à 

região delimitada, indexação dos planos e do eixo de zona.  
 

Os resultados obtidos das amostras de síntese de SnO2 mostraram que 

o método de síntese por hidrólise controlada possibilitou alta reprodutibilidade 

para a obtenção de partículas as quais possuíram potencial para o emprego como 

materiais de partida na aplicação como dopante das amostras sinterizadas de 

Fe2O3.  
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5.2 – Estudo do comportamento térmico dos pós de Fe2O3 
 

Todas as amostras obtidas pelo processo hidrotérmico apresentaram 

misturas dos polimorfos α - Fe2O3 e ε – Fe2O3, como as amostras obtidas em  

160 ºC por 10h foram empregadas como materiais de partida para a preparação 

das amostras sinterizadas, selecionou-se essas amostras para estudar o 

comportamento térmico dos pós de Fe2O3. A determinação da mistura de fases de 

Fe2O3 nos padrões de DRX das amostras obtidas da síntese em 160 ºC por um 

período de 10 h, ilustrado na Figura 5.5 (a), despertou o interesse em conhecer o 

comportamento térmico das amostras da síntese em diferentes tratamentos 

térmicos. Estudar o comportamento térmico dos pós de Fe2O3 também pode 

favorecer a indicação de impurezas ocasionadas nos processos de síntese. E 

impurezas podem causar vários efeitos durante o processo de sinterização1,3,4.  

O tratamento térmico foi realizado em diferentes temperaturas  

(500 ºC, 600 ºC, 700 ºC, 800 ºC e 900ºC) por 2 h com taxa de aquecimento e 

resfriamento de 10 ºC.min-1. A Figura 5.14 apresenta as micrografias eletrônicas 

de varredura das amostras de Fe2O3 submetidas após o tratamento térmico.  

Observou-se na Figura 5.14 que aumento da temperatura de 500 ºC, 

600 ºC e até 700 ºC, nas Figuras 5.14 (b), (c) e (d) respectivamente, preservou-se 

a morfologia com formato equiaxial como verificado na Figura 5.14 (a) referente 

à amostra sem tratamento térmico.  

Verificou-se também, pelos histogramas de frequência, que a 

distribuição de tamanho médio de partícula apresentou-se mais estreita, ou seja, a 

presença de partículas com tamanho mais homogêneo foi observado nas amostras 

tratadas em 600 ºC, na Figura inserida 5.14 (c), seguidos das amostras tratadas em  

700 ºC e 500 ºC, nas Figuras inseridas 5.14 (d) e (b), e amostra sem tratamento 

térmico, como ilustra a Figura inserida 5.14 (a). A Tabela 5.4 apresenta os valores 

de tamanho médio de partícula com desvio padrão obtidos em diferentes 

temperaturas do tratamento térmico. 
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FIGURA 5.14 - Micrografias eletrônicas de varredura das amostras tratadas 

termicamente em diferentes temperaturas. As Figuras inseridas apresentam 

histogramas de frequência. Em (a) amostra sem tratamento térmico; amostra 

tratada em (b) 500 ºC; (c) 600 ºC; (d) 700 ºC; (e) 800 ºC; e (f) 900 ºC. 
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TABELA 5.4 - Tamanho médio de partícula obtido das amostras tratadas em 

diferentes temperaturas dos pós de Fe2O3. 

Amostra 
Sem 

calcinação 
500 ºC 600 ºC 700 ºC 

Tamanho médio 

de partícula 

(nm) 

70 (3) 69 (3) 65 (3) 64 (3) 

 

 

Considerando o desvio padrão obtido com os resultados de tamanho 

médio de partícula, apresentado na Tabela 5.4, pode-se verificar que não houve 

alteração do tamanho médio em relação ao aumento da temperatura empregado 

no tratamento térmico.  

Quanto à morfologia, na figura 5.14, os aglomerados com partículas 

equiaxiais foram observados nas amostras tratadas em 800 ºC por 2 h, como 

apresenta a Figura 5.14 (e). E as amostras tratadas em 900 ºC por 2 h, na  

Figura 5.14 (f), obtiveram partículas em formato de placas (não-equiaxiais).  

As amostras tratadas termicamente mostraram uma mudança abrupta 

na morfologia no aumento em 100 ºC nos tratamentos térmicos, entre as 

temperaturas de 800 ºC e 900 ºC, indicando uma evidência indireta que acima de 

800 ºC ocorre a transformação de fase149,57.  

Para confirmar a transformação de fase ε - Fe2O3 → α- Fe2O3 
56 foram 

obtidos padrões de DRX das amostras dos pós de Fe2O3 em diferentes 

temperaturas de tratamento, como ilustrado na Figura 5.15.  

A temperatura é um fator que pode ter influenciado na intensidade de 

picos de difração de raios X 142, uma vez que, ao observar os picos de difração de 

raios X, na Figura 5.15, das amostras tratadas acima de 700 ºC foram apresentando 

maior cristalinidade, em comparação aos picos de DRX das amostras sem 

calcinação e das amostras tratadas em 500 ºC e 600 ºC.  
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A Figura 5.15 ilustra que os padrões de DRX indexaram as fases  

ε - Fe2O3 e α- Fe2O3 nas amostras sem tratamento térmico e tratadas em 500 ºC 

até 800 ºC, porém, as amostras tratadas em 900 ºC indexaram somente a fase  

α- Fe2O3, conforme ICSD125. 

 

 

FIGURA 5.15 - Difratogramas das amostras de Fe2O3 tratadas em 500 ºC, 600 ºC, 

700 ºC, 800 ºC e 900 ºC por 2 h.  

 

Os padrões de DRX obtidos das amostras tratadas em diferentes 

temperaturas, na Figura 5.15, confirmaram que a mudança abrupta na morfologia 

dos pós de Fe2O3 entre 800 ºC e 900 ºC, nas Figuras 5.14 (e) e (f) foi decorrente 

da transformação de fase de ε - Fe2O3 → α- Fe2O3 
57,149.  

 

A estabilidade térmica dos pós de Fe2O3 foi investigado pela 

Termogravimetria (TG) e pela Análise Térmica Diferencial (DTA). A impureza 
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pode estar presente segregada nos contornos de grão e isso pode evitar o 

crescimento de grão28. Pode também formar solução sólida ou segunda fase com 

Fe2O3 ou contribuir para a evolução de poros durante o processo de sinterização, 

uma vez que as impurezas podem ser eliminadas para o meio ambiente150.  

A Figura 5.16 ilustra as curvas termogravimétrica e de 

termodiferencial das amostras de pó de Fe2O3 aquecidas até  

1300 ºC, com taxa de aquecimento de 10 ºC.min-1. Foram evidenciados quatro 

eventos térmicos, conforme apresenta a Tabela 5.5.  

 

 

FIGURA 5.16 - Curvas termogravimétrica e termodiferencial das amostras de 

Fe2O3. 
 

As curvas termogravimétrica e termodiferencial mostraram uma 

perda de massa de ≈ 0,02 % e um pico endotérmico em uma temperatura próxima 

110 ºC, respectivamente, atribuídos a perda de água de hidratação da amostra149. 
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TABELA 5.5 - Eventos térmicos observados nas curvas termogravimétrica e 

termodiferencial. 

Temperatura (ºC) 
Curva 

termogravimétrica 
Curva termodiferencial 

≈ 110,00 ≈ 0,02 % Processo Endotérmico 

≈ 198, 50 a ≈ 298,90 ≈ 0,03% Processo Exotérmico 

650 0,00% Processo Endotérmico 

≈ 860,00 0,00% Processo Exotérmico 

 

Na faixa de temperatura de 198,50 ºC até 298,90 ºC, a curva 

termogravimétrica apresentou perda de massa de ≈ 0,03%, e a curva 

termodiferencial mostrou um pico exotérmico em ≈ 243 ºC. Este resultado pode 

indicar que houve a liberação de gases CO e/ou CO2 devido à presença de 

impurezas orgânicas, decorrentes do processo hidrotérmico.  

A curva termogravimétrica mostrou-se praticamente constante a 

partir da temperatura próxima a 360ºC indicando a estabilização do Fe2O3. O 

terceiro e o quarto evento térmico foram apresentados pela curva termodiferencial 

com um processo endotérmico que pode ser atribuído à temperatura de Néel da 

hematita em ≈ 650ºC 149, e um processo exotérmico em ≈ 860 ºC referente à 

transição da fase ε - Fe2O3 para a hematita56.  

Uma vez que foi determinado a temperatura ≈ 860 ºC podendo ser 

referente a transformação de fase ε - Fe2O3 → α- Fe2O3, as amostras de Fe2O3 

foram submetidas aos tratamentos térmicos em 800 ºC por 30 minutos, 900 ºC por 

10 minutos e 900 ºC por 30 minutos, na Figura 5.17.  

Observou-se a presença partículas com formatos equiaxiais na 

micrografia eletrônica de varredura das amostras tratadas em 800 ºC por 30 

minutos, como ilustra a Figura 5.17 (a). A construção do histograma de 
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frequência, na Figura inserida 5.17 (a), apresenta que o tamanho médio foi de  

57 nm (4). Esta morfologia foi diferente das amostras tratadas por 2 horas na 

mesma temperatura, como mostra a Figura 5.14 (e)  

 

 

 

FIGURA 5.17 - Micrografias eletrônicas de varredura e composição de fase das 

amostras tratadas termicamente. Em (a) 800 ºC por 30 minutos; em (b) 900 ºC por 

10 minutos; em (c) 900 ºC por 30 minutos; em (d) difratogramas e o padrão de 

DRX das fases ε - Fe2O3 e α- Fe2O3. 
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Entretanto, ao verificar a Figura 5.17 (b) e (c) referente às amostras 

tratadas em 900 ºC em 10 minutos e 30 minutos, respectivamente, apresentaram 

partículas em formato não-equiaxiais, assim como, as amostras tratadas em  

900 ºC por 2 horas, como ilustrado na micrografia eletrônica de varredura 

observado na Figura 5.14 (f).  

Pode-se verificar que os padrões de DRX das amostras tratadas em 

800 ºC por 30 minutos e em 900 ºC por 10 minutos, na Figura 5.17 (d), indexaram 

uma mistura de fases de ε - Fe2O3 e de α - Fe2O3 
125. Destaque para as amostras 

tratadas em 900 ºC por 10 minutos, as quais apresentaram menor quantidade de 

picos de difração referentes à fase ε - Fe2O3, enquanto que as amostras tratadas 

em 900 ºC por 30 minutos indexaram somente a fase α- Fe2O3 
125. 

Os resultados apontaram que a temperatura de transição de fase foi 

superior ao reportado na literatura56, e isso pode ser atribuído pelo processo 

hidrotérmico aplicado na preparação dos pós de Fe2O3 
149.  

 

 

5.2.1 – Sinterização das amostras de Fe2O3 por dilatometria 

 

As amostras de Fe2O3 obtidas pelo processo hidrotérmico em 160 ºC 

por 10 h foram empregadas para os estudos de dilatometria os quais auxiliaram 

na identificação dos melhores parâmetros para os processos de sinterização 

convencional. Para isso, foi realizado um estudo da densidade relativa geométrica 

das amostras cilíndricas, as quais foram preparadas para o processo de 

sinterização.  

A literatura reporta que aplicações de menores pressões uniaxiais a 

frio são mais eficientes para obter amostras cilíndricas coerentes em óxidos 

iônicos nanoestruturados151, mas a tendência em aplicar maiores pressões 

uniaxiais pode favorecer maiores densidades, decorrentes do rompimento de 

aglomerados e /ou rearranjo de partículas152.  
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Diante disso, as amostras foram compactadas a partir da técnica de 

prensagem uniaxial a frio utilizando diferentes pressões de compactação que 

variaram de 13 MPa a 248 MPa com posterior prensagem isostática a frio em  

200 MPa, como ilustra a Figura 5.18. 

 

FIGURA 5.18 - Densidades relativas das amostras de Fe2O3 obtidas em 160 ºC 

por 10 h em função da pressão aplicada na compactação uniaxial. 

 

Conforme a Figura 5.18, pode-se observar a dificuldade em atingir 

altos valores de densidade relativa, pois, a eficiência do empacotamento das 

partículas é baixa devido à alta força de atrito entre as partículas. Isto foi um 

indicativo da distribuição estreita obtida nas amostras obtidas pelo processo 

hidrotérmico convencional de Fe2O3, como mostra a Figura 5.8 (b) 96.  

Observou-se, na Figura 5.18, que as amostras compactadas 

uniaxialmente em pressões de 13 MPa e 26 MPa apresentaram os menores valores 

de densidade relativa, ≈ 36%, atribuído à baixa compactabilidade das amostras. A 

densidade relativa numa faixa de 42,11% a 45,52% foi obtida na aplicação de  

180 MPa e 250 MPa, indicando que o aumento da pressão uniaxial não favoreceu 
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consideravelmente o aumento da densidade relativa. As amostras compactadas 

em 180 MPa apresentaram maior desvio padrão que pode ser atribuído aos 

processos de processamento.  

Entretanto, as amostras que foram compactadas uniaxialmente em 

pressões de 60 MPa e 110 MPa apresentaram os melhores resultados de densidade 

relativa, 45,52% e 53,19%, respectivamente. A prensagem em  

110 MPa foi escolhida para a preparação das amostras cilíndricas as quais foram 

submetidas aos processos de sinterização.  

Esta escolha foi devido à consideração de que a densidade antes do 

processo de sinterização deve obter altos valores para atingir uma densificação 

correspondente sob condições análogas de sinterização1,3,85. A mesma discussão 

que se utiliza para a sinterização de pós micrométricos cabe à sinterização dos pós 

nanométricos, em que a sinterização é dependente da pressão de compactação28.  

O peneiramento do pó, antes da preparação das amostras cilíndricas, 

permitiu a passagem de aglomerados fracamente unidos por forças de Van der 

Waals que desintegraram após a aplicação da prensagem153. A desintegração dos 

aglomerados pode ter favorecido uma certa uniformidade e homogeneidade do 

empacotamento de partículas, as quais puderam influenciar a densidade a ser 

obtida durante a sinterização152. 

Os estudos da sinterização in situ de Fe2O3 realizada por dilatometria 

pode fornecer os estágios de sinterização pela curva de retração linear e a 

temperatura de início de sinterização pela curva da taxa de densificação das 

amostras durante a sinterização convencional em etapa única e em duas etapas 

(two step sintering)102. A seguir foi apresentado os resultados mais relevantes 

quanto a morfologia, composição de fase e a determinação das maiores 

densidades relativa aparente obtidas. 

Amostras cilíndricas foram sinterizadas em 1300 ºC com fluxo de  

50 mL. L-1 de O2 e taxa de aquecimento de 10 ºC. min-1 para a determinação da 
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temperatura de início de sinterização, também chamada de temperatura de 

densificação85, e o estágio de sinterização, conforme mostra a Figura 5.19. 

 

 

FIGURA 5.19 - Curvas de retração linear e taxa de densificação em relação a 

temperatura da amostra sinterizada em 1300 ºC. 
 

A curva de retração linear verificou-se que a amostra sinterizada 

apresentou ≈ 30% de retração. E pela curva da taxa de densificação pode-se notar 

que em ≈ 950 ºC determinou-se a temperatura de densificação. Também se 

observou pela curva de taxa de densificação um pico em ≈ 785 ºC que pode ser 

atribuído aos mecanismos de sinterização ou às mudanças de fase, entre 

outros97,154.  

A determinação da temperatura de densificação obtida na curva de 

taxa de densificação, na Figura 5.19, pode sugerir o estudo dos processos de 

sinterização convencional em etapa única e em duas etapas das amostras de Fe2O3. 

Buscou-se obter amostras sinterizadas que obtiveram maior reprodutibilidade nas 

medidas de densidade relativa aparente. A sinterização em duas etapas foi mais 
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eficiente em amostras que foram sinterizadas em 960 ºC por 5 minutos e 900 ºC 

por 12 h e amostras sinterizadas em 1000 ºC por 5 minutos e 950 ºC por 12 h. Na 

sinterização em etapa única, as amostras sinterizadas em 1000 ºC por 2 h e em 

1000 ºC por 6 h. A Figura 5.20 apresenta as curvas de retração linear das amostras 

sinterizadas em duas etapas, na Figura 5.20 (a) e (b), e em etapa única como 

mostra a Figura 5.20 (c) e (d). 

 

 

 

FIGURA 5.20 - Curvas de retração linear em relação a temperatura das amostras 

sinterizadas método convencional. Em (a) 960 ºC por  

5 minutos e 900 ºC por 12 h; em (b) 1000 ºC por 5 minutos e 950 ºC por  

12 h; em (c) 1000 ºC por 2 h; (d) 1000 ºC por 6 h. 

 

A Figura 5.20 (a) apresenta a retração linear em ≈ 26 % da amostra 

sinterizada em 900 ºC, enquanto a amostra sinterizada em 950 ºC, na  

Figura 5.20 (b), retraiu ≈ 24 %, assim como, a amostra sinterizada em 1000 ºC 
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por 2 h, já a amostra sinterizada em 1000 ºC por 6 h retraiu ≈ 27 %. Os resultados 

obtidos apontaram que a taxa de retração no estágio final de sinterização pode ser 

atribuída aos mecanismos não-densificantes98.  

A partir da primeira derivada das curvas de retração linear obteve-se 

as curvas de taxa de densificação das amostras sinterizadas de Fe2O3, como 

apresenta a Figura 5.21.  

 

 

 

FIGURA 5.21 - Curvas da taxa de densificação em relação a temperatura das 

amostras sinterizadas pelo método convencional. Em (a) 960 ºC por 5 minutos e 

900 ºC por 12 h; em (b) 1000 ºC por 5 minutos e 950 ºC por 12 h; em (c) 1000 

ºC por 2 h; (d) 1000 ºC por 6 h. 

 

Observou-se que a temperatura de densificação das amostras 

sinterizadas em duas etapas foi de ≈ 960 ºC, na Figura 5.21 (a) e (b). As amostras 

sinterizadas em etapa única, na Figura 5.21 (c) e (d) apresentaram temperatura de 
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densificação ≈ 975 ºC. Outros mecanismos de sinterização e/ou mudanças de fase 

também ocorreram ≈ 795 ºC para as amostras sinterizadas em duas etapas e as 

amostras sinterizadas em etapa única ≈ 780 ºC 97,154.  

A Tabela 5.6 apresenta os resultados de densidade relativa aparente 

com desvio padrão respectivos das amostras sinterizadas. As amostras 

sinterizadas em 1300 ºC apresentaram maior densidade que pode ser atribuído à 

alta temperatura de sinterização3,85. Determinou-se os menores valores de 

densidade relativa para as amostras sinterizadas em duas etapas, o que pode ser 

indicativo de que o tempo de patamar pode ter sido inferior ao necessário para 

obter amostras com densidade superior a 90%, caso que ocorreu com as amostras 

sinterizadas em etapa única. As amostras sinterizadas em 2 h e 6 h obtiveram 

densidade relativa de 90% e 97%, respectivamente. 

 

TABELA 5.6 - Valores obtidos das medidas de densidade relativa aparente de 

amostras sinterizadas por dilatometria. 

Amostras sinterizadas Densidade relativa aparente (%) 

1300 ºC 98 (2) 

960 ºC por 5 min; 900 ºC por 12 h 75 (3) 

1000ºC por 5 min; 950 ºC por 12 h 83 (3) 

1000 ºC por 2 h 90 (3) 

1000 ºC por 6 h 97 (2) 

 

 

As medidas de Difratometria de raios X apresentaram que os padrões 

de DRX indexaram perfeitamente com a fase α – Fe2O3 
125, como ilustrado na 

Figura 5.22.  
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FIGURA 5.22 - Padrões de DRX das amostras sinterizadas de Fe2O3 por 

dilatometria e da fase α – Fe2O3. 
 

A literatura reporta que a ausência da fase ε – Fe2O3 pode ser devido 

a sua baixa energia superficial, o que decorre que as partículas desta fase possuem 

maior estabilidade química em comparação com as suas estruturas, aliado a isso, 

sua instabilidade termodinâmica também favoreceu sua transformação para a fase 

α – Fe2O3 
53,43. Pesquisas demonstraram que após a sinterização, as partículas 

nanométricas podem perder características em nanoescala porque o tamanho dos 

grãos aumenta para mais de 100 nm 28. Além disso, pode-se observar que a 

formação e o crescimento dos grãos nos planos (024), (116), (214) e (300) foram 

orientados142.  

A Figura 5.23 apresenta as micrografias eletrônicas de varredura que 

representaram a morfologia das amostras sinterizadas. As micrografias 
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eletrônicas de varredura das amostras sinterizadas apresentaram uma morfologia 

de grãos alongados, ou seja, um formato não equiaxial 130.  

As Figuras inseridas mostram a distribuição modal de tamanho 

médio em relação ao comprimento (na direção longitudinal ao plano de 

polimento) e à largura (na direção transversal ao plano de polimento) dos grãos 

correspondente às amostras sinterizadas, e o tamanho de grão das amostras 

sinterizadas foi corrigido segundo reportado por Mendelson130.  

Observou-se nas Figuras inseridas, na Figura 5.23, que o tamanho 

médio em relação às medidas transversais (t) dos grãos (histograma em verde) 

apresentou menor tamanho médio e uma distribuição de tamanho médio mais 

estreita do que as medidas longitudinais (𝑙) respectivas (histograma em azul). 

Os histogramas de frequência, nas Figuras inseridas 5.23, mostram 

que a distribuição de tamanho médio em relação às medidas longitudinais (𝑙) das 

amostras sinterizadas em duas etapas, na Figura inseridas 5.23 (b), mostrou-se 

mais estreita em relação às demais amostras sinterizadas. No entanto, 

considerando a distribuição de tamanho de grão em relação às medidas 

transversais (t) obtidas nas amostras sinterizadas em duas etapas, nas Figuras 

inseridas 5.23 (b) e (c), apresentaram mais estreitas em relação às amostras 

sinterizadas pelo método convencional, nas Figuras inseridas 5.23 (d) e (e). Essa 

maior homogeneidade no tamanho dos grãos sinterizados em duas etapas em 

comparação com o tamanho dos grãos obtidos na sinterização em etapa única é 

uma das vantagens em realizar sinterização em duas etapas102,99, porém, a 

densificação final pode ser menor. 
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FIGURA 5.23 - Micrografias eletrônicas de varredura das amostras sinterizadas 

pela dilatometria. Figuras inseridas apresentam histogramas de frequência. Em (a) 

1300 ºC; em (b) 960 ºC por 5 min e 900 ºC por 12 h; em (c) 1000ºC por 5 min e 

950 ºC por 12 h; em (d) 1000 ºC por 2 h; em (e) 1000 ºC por 6 h. 
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O crescimento de grão, considerando tanto às medidas longitudinais 

quanto as transversais, foi mais expressivo nas amostras aquecidas em 1300 ºC, 

seguido das amostras sinterizadas em 1000 ºC por 6 h, em 1000ºC por 5 min e 

950 ºC por 12 h; em 1000 ºC por 2 h e amostras sinterizadas em 960 ºC por 5 min 

e 900 ºC por 12 h, conforme mostra a Tabela 5.7.  

 

TABELA 5.7 - Média da Razão de aspecto das amostras sinterizadas pela 

dilatometria. 

Amostras 

Média da 

Razão de 

aspecto (𝑅̅) 

Amostras aquecidas até 1300 ºC 2,9 (1,1) 

Amostras sinterizadas 960 ºC por 5 min; 900 ºC por 12 horas 3,9 (1,5) 

Amostras sinterizadas 1000 ºC por 5 min; 950 ºC por 12 horas 4,3 (0,3) 

Amostras sinterizadas 1000 ºC por 2 horas 4,1 (1,8) 

Amostras sinterizadas 1000 ºC por 6 horas 4,8 (1,6) 

 

A morfologia de grãos não equiaxiais pode ser atribuído aos 

parâmetros empregados no processo de sinterização85. As amostras sinterizadas 

apresentaram resultados da média de razão de aspecto (𝑅 ̅≥ 3), exceto para a 

amostra aquecida até 1300 ºC. Isto pode ser um indicativo de que o tamanho dos 

grãos obtidos apresentaram dimensões diferentes em todas as direções 

(transversal, longitudinal, planar) ao plano de polimento 130. A prospecção da 

determinação do tamanho médio do grão foi realizada para inspecionar a evolução 

do tamanho dos grãos das amostras sinterizadas. 
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Os valores da média da razão de aspecto apresentados na Tabela 5.7 

mostraram que as amostras sinterizadas que empregaram a temperatura de  

1000 ºC nos processos de sinterização apresentaram grãos mais alongados em 

comparação com as demais amostras sinterizadas.  

Aquecer as amostras até 1300 ºC propiciou a formação de grãos em 

microescala, como mostra o histograma da Figura 5.23 (a). Como o objetivo de 

aquecer as amostras em 1300 ºC era justamente determinar a temperatura de início 

de sinterização, era esperado obter grãos micrométricos, porque a sinterização em 

temperatura acima da temperatura de início de sinterização favorece que os 

mecanismos não-densificantes sejam mais dominantes do que os mecanismos 

densificantes no estágio final de sinterização85,3.  

Empregar a temperatura de 1000 ºC na primeira etapa de sinterização 

da amostra sinterizada em duas etapas, na Figura 5.23 (c), foi para favorecer os 

mecanismos não-densificantes3,99, sendo assim, pode-se atribuir que sinterizar 

pelo método convencional em temperatura 1000 ºC, acima da temperatura de 

densificação, propiciou a atuação dos mecanismos não densificantes85.  

A temperatura de sinterização das amostras sinterizadas em duas 

etapas, nas Figuras 5.23 (b) e (c), pode ter sido responsável pela maior média da 

razão de aspecto. No entanto, as amostras sinterizadas em etapa única, nas Figuras 

5.23 (d) e (e), apresentaram que a média da razão de aspecto estava diretamente 

relacionada com o tempo de patamar de sinterização.  

A temperatura nas amostras sinterizadas em duas etapas e o tempo 

de sinterização empregado nas amostras sinterizadas em etapa única foram fatores 

que contribuíram, principalmente, no último estágio de sinterização, onde o 

crescimento de grão pode ser obtido em razão à eliminação de poros isolados na 

estrutura do material85,3, o que favoreceu o aumento da densidade relativa 

aparente, como apresentado na Tabela 5.6.  

Os resultados obtidos em todas as amostras mostraram-se 

reprodutíveis. Vários testes de sinterização em duas etapas foram realizados na 
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tentativa de utilizar temperaturas correspondentes ao estágio intermediário de 

sinterização, buscando diminuir a atuação dos mecanismos não-densificantes, 

responsáveis pelo crescimento dos grãos102,99. Por isso, foi determinado que o 

primeiro tempo de patamar ocorresse na ordem de minutos. Contudo, a 

temperatura da segunda etapa de sinterização poderia ser correspondente ao 

estágio final de sinterização para possibilitar uma maior densificação das amostras 

sinterizadas102.   

Considerando os resultados obtidos da caracterização das amostras 

sinterizadas por dilatometria, em especial, as amostras sinterizadas em 1000 ºC 

por 6 h apresentaram maior densidade relativa aparente em comparação com as 

outras amostras estudadas. Diante disso, optou-se por empregar estes parâmetros 

para a sinterização convencional das amostras sem e com diferentes adições 

nominais de SnO2.  

 

 

5.3 – Caracterização das amostras sinterizadas pelo método 

convencional 
 

5.3.1 – Caracterização estrutural e microestrutural 
 

Para a determinação da densidade relativa aparente das amostras 

sinterizadas de Fe2O3 com diferentes adições nominais de SnO2 (m:m) foi aferido 

a massa úmida e obteve-se o mesmo valor da massa seca, sugerindo que as 

amostras sinterizadas não apresentaram porosidade aberta102,3. 

Foi determinado os valores de densidade relativa aparente das 

amostras sinterizadas de Fe2O3 com diferentes adições nominais de SnO2 (m:m) 

conforme mostra a Figura 5.24.  
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FIGURA 5.24 - Densidade relativa aparente das amostras sinterizadas em função 

de diferentes adições nominais de SnO2 em matriz de Fe2O3. 

 

Observou-se que os resultados obtidos de densidade relativa aparente 

foram superiores a 90% em média, este resultado é considerado esperado em 

processos de sinterização convencional85,28. Exceto as amostras com adição 

nominal de 1 % de SnO2, a Figura 5.24 mostra que as demais adições de SnO2 nas 

amostras de Fe2O3 apresentaram valores superiores a 95%. As amostras com 6% 

de SnO2 obtiveram maior densidade relativa, 98% (1,4), em relação as demais 

amostras estudadas. Com os resultados obtidos de densidade relativa aparente das 

amostras sinterizadas foi possível realizar os estudos sobre o comportamento 

elétrico das amostras sinterizadas sem adição de SnO2 e com adições nominais de 

2. 6 e 8 % (m:m) de SnO2, as quais apresentaram maiores valores de densidade 

relativa aparente.  

As medidas de difratometria de raios X possibilitaram determinar a 

composição de fases das amostras sinterizadas em diferentes adições nominais de 
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SnO2. Em relação a composição de fase das amostras sinterizadas, observa-se 

pelos padrões de DRX, na Figura 5.25, a presença somente da fase hematita125.  

 

FIGURA 5.25 - Difratogramas das amostras sinterizadas de Fe2O3 em diferentes 

adições nominais de SnO2. Padrão de DRX da fase α – Fe2O3. 
 

A Figura 5.25 apresenta os padrões de DRX das amostras 

sinterizadas em diferentes adições nominais de SnO2 (m:m) não apresentaram a 

fase de cassiterita, somente a fase α- Fe2O3. Pode-se notar pelo padrão de difração 

da fase hematita que os grãos estavam orientados nos planos (024), (116), (214), 

(300), caracterizando um efeito notável no crescimento e estrutura da 

hematita142,155.  

Os resultados de refinamento estrutural pelo método de Rietveld127 

apresentaram os parâmetros de rede e a quantificação das fases das amostras 

sinterizadas e diferentes adições nominais de SnO2. As Figuras 5.26 a  
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5.28 (a) e (b) ilustram os gráficos típicos de refinamentos de Rietveld, e a Tabela 

5.8 apresenta os dados obtidos. 

 

 

FIGURA 5.26 - Refinamentos de Rietveld das amostras sinterizadas. Em (a) 

matriz cerâmica de hematita; (b) adição nominal de 1% de SnO2 na matriz 

cerâmica de hematita.  

 

 

FIGURA 5.27 - Refinamentos de Rietveld das amostras sinterizadas em diferentes 

adições nominais de SnO2 na matriz cerâmica de hematita. Em (a) 2%; (b) 5%. 
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FIGURA 5.28 - Refinamentos de Rietveld das amostras sinterizadas em diferentes 

adições nominais de SnO2 na matriz cerâmica de α – Fe2O3. Em (a) 6%; (b) 8%. 

 

Os gráficos típicos de refinamentos de Rietveld obtidos com o auxílio 

da plataforma GSAS128 das amostras sinterizadas em diferentes adições nominais 

de SnO2, ilustrados na Figura 5.26 a 5.28, apresentaram uma boa relação entre os 

padrões de difração obtidos e os calculados, como também em relação às 

intensidades e as posições de cada um dos Picos de Bragg. Empregou-se o padrão 

de difração de raios X da hematita baseado na ficha nº. 33-0664 125.  

Tanto os refinamentos, nas Figuras 5.26 a 5.28, quanto os padrões de 

DRX, na Figura 5.25, indexaram somente a fase de hematita para as amostras 

sinterizadas em diferentes adições nominais de SnO2. Como as amostras 

sinterizadas apresentaram pequenas quantidades, a região próxima a 25 º pode ser 

atribuído à resposta de difração referente ao porta amostra empregado para a 

medida de Difratometria de raios X. Observando os resultados apresentados na 

Tabela 5.8, pode-se verificar que os parâmetros estatísticos (χ2, RBragg, Rexp, Rwp) 

apresentaram valores com pequenas variações o que indicou que os resultados de 

refinamento foram confiáveis, pode-se verificar pelos resultados de refinamento 

estrutural o aumento do volume da célula à medida que aumentou a quantidade 

de íons Sn na matriz de hematita. Os íons Sn induzem a distorção da rede, o que 
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pode ser atribuído a uma substituição dos íons Fe3+ (0,067nm) pelos íons Sn4+ 

(0,074 nm) na rede cristalina da hematita 7,142,156.  

 

TABELA 5.8 - Resultados dos parâmetros de rede e estatísticos obtidos pelo 

método Rietveld. 

Amostras 
a=b 

(Å) 

c  

(Å) 

Volume  

(Å3) 
χ2 

RBragg 

(%) 

Rexp 

(%) 

Rwp 

(%) 

α – Fe2O3 5,0356 13,7444 301,84 2,45 3,2 3,9 6,0 

α – Fe2O3; 1%SnO2 5,0358 13,7444 301,85 1,56 4,7 3,5 4,4 

α – Fe2O3; 2%SnO2 5,0357 13,7491 301,95 1,91 3,0 4,2 5,3 

α – Fe2O3; 5%SnO2 5,0365 13,7462 301,99 1,85 5,8 3,8 4,8 

α – Fe2O3; 6%SnO2 5,0389 13,7508 302,36 1,88 5,9 3,7 5,1 

α – Fe2O3; 8%SnO2 5,0390 13,7526 302,42 1,86 5,6 3,4 4,6 

 

A Figura 5.29 ilustra a evolução microestrutural das amostras 

sinterizadas, as quais apresentaram a formação de grãos alongados (não-

equiaxiais) e que influenciaram os resultados de densidade relativa aparente 

obtidos neste trabalho.  

No interior das Figuras 5.29 estão apresentados os histogramas de 

frequência. Devido ao tamanho não equiaxial dos grãos, os histogramas em azul 

apresentaram as medidas em direção longitudinal ao plano do polimento (ℓ), 

enquanto os histogramas em verde apresentaram as medidas em direção 

transversal ao plano de polimento (𝑡), referentes ao comprimento e à largura dos 

grãos, respectivamente. As medidas de tamanho dos grãos foram corrigidas como 

reportado na literatura124.  
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FIGURA 5.29 - Micrografias eletrônicas de varredura das amostras sinterizadas 

de hematita em diferentes adições nominais de SnO2. Figuras inseridas 

apresentam histogramas de frequência. Em (a) sem adição de SnO2; em (b) 1% de 

SnO2; em (c) 2% de SnO2; em (d) 5% de SnO2; em (e) 6% de SnO2;  

em (f) 8% de SnO2. 



 

96 
    
 

Verificou-se que a distribuição de tamanho médio em relação à 

largura dos grãos das amostras sinterizadas apresentaram-se mais estreita em 

comparação a distribuição de tamanho médio em relação ao comprimento dos 

grãos. Pode-se verificar também que houve uma distribuição mais estreita de 

tamanhos de grãos em relação ao comprimento dos grãos das amostras 

sinterizadas de Fe2O3 com adições nominais de 8% SnO2 (m:m), seguido das 

amostras com adição de 6% e 1% de SnO2 (m:m), nas Figuras inseridas da Figura 

5.29 (f), (e) e (b), respectivamente. Em relação à largura dos grãos, a distribuição 

de tamanho médio nas amostras sinterizadas com adição nominal de 8% SnO2 

mostrou-se mais estreita, e isso foi um indicativo de que os grãos com esta adição 

nominal de SnO2 apresentou grãos mais homogêneos do que as demais amostras.  

O emprego das nanopartículas como materiais de partida no processo 

de sinterização acarretou uma distribuição mais ampliada de tamanho de grão de 

nanoescala até microescala. Isto pode ser devido à alta estabilidade térmica e 

química das partículas após os processos de nucleação e coalescência. Os grãos 

maiores não contribuem eficazmente na densificação das amostras, foram 

decorrentes dos mecanismos não-densificantes, mas podem ter colaborado para o 

crescimento anormal de grãos durante a sinterização96. A Figura 5.30 (a) apresenta 

a razão de aspecto obtida, e a média das medidas em relação ao comprimento e à 

largura do tamanho médio do grão, nas Figuras 5.30 (b) e (c), respectivamente.  

É importante ressaltar que os valores da média da razão de aspecto 

foram devido à morfologia não-equiaxiais dos grãos obtida, na Figura 5.30 (a), 

mostra os resultados da média da razão de aspecto das amostras sinterizadas 

que apresentaram valores menores que 3 (𝑅̅  ≤ 3), exceto para as amostras 

com adição nominal de 2% SnO2. Estes resultados indicaram que as medidas 

na direção longitudinal ao plano de polimento, em relação ao comprimento dos 

grãos, foram suficientes para expressar o tamanho médio dos grãos130. A 

Figura 5.30 (b) mostra uma tendência da diminuição do tamanho médio do 

grão em função ao aumento da adição nominal de SnO2. Pode-se verificar uma 
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faixa de tamanho médio de 1,1μm a 560 nm das amostras sem e com adição 

nominal de 8% SnO2, respectivamente. Esta tendência não foi observada 

quanto à largura dos grãos, na Figura 5.30 (c), isso pode ser um indicativo que 

durante a contagem dos 300 grãos, foram contados alguns grãos que poderiam 

estar orientados ao plano de polimento e não transversal a ele. 

 

 

 

FIGURA 5.30 - Média das medidas do tamanho médio do grão em razão às 

adições de SnO2. Em (a) média da razão de aspecto; em (b) média das medidas 

em relação ao comprimento dos grãos; em (c) média das medidas em relação à 

largura dos grãos. 
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Leite et al. 11 também obteve materiais com diferentes adições de 

SnO2 e verificou que o tamanho médio de grão diminuía com o aumento das 

adições nominais de SnO2. As amostras sinterizadas de hematita comercial 

policristalina apresentaram tamanho médio de 52 µm, enquanto as amostras com 

adições nominais de 1% e de 2 % de SnO2 (m:m) apresentaram tamanho médio 

de grão de 46 µm e 34 µm, respectivamente. 

O comportamento observado de que o tamanho médio dos grãos 

diminuiu com as adições nominais de SnO2 pode estar relacionado com o aumento 

da quantidade de defeitos criados na matriz hematita decorrentes do acréscimo da 

concentração de íons Sn. Além disso, foi uma evidência indireta da segregação do 

desses íons no contorno de grão durante a sinterização157. Além disso, muitos 

autores têm relatado a segregação dos íons Sn no contorno de grão da 

hematita10,158,156,12.  

 

5.3.2 – Caracterização elétrica 

 

A caracterização da estrutura e da microestrutura revelou que a 

adição dos íons Sn nas matrizes cerâmicas de hematita foi decorrente da 

semelhança dos raios iônicos do Sn4+ e do Fe3+, os quais propiciaram uma 

mudança nas propriedades estruturais e elétricas da hematita, devido a maior 

transferência de elétrons aumentando sua condutividade elétrica 156,85.   

Os defeitos de Schottky159,160 ocasionados nas matrizes de hematita 

em decorrência da presença dos íons Sn são responsáveis pelo comportamento 

condutor das amostras sinterizadas em diferentes adições nominais de SnO2 
160. 

Estes defeitos podem ser descritos, segundo a notação de Kroger-Vink, pelas 

vacâncias de ferro (VFe‴) e de oxigênio (VO••), e a expressão “zero” denota a 

criação de defeitos a partir de uma rede cristalina perfeita, como apresenta a 

equação 5.4 159,85.  

zero → 2 VFe‴ + 3 VO••  (5.4) 
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Os defeitos de Schottky se propaga por uma região de 

descontinuidade na rede cristalina, na superfície do material e pelos contornos de 

grãos1. A formação de um potencial elétrico de superfície e de um excesso de 

carga iônica superficial são decorrentes do equilíbrio destes defeitos iônicos com 

uma descontinuidade, como os contornos de grãos e deslocamentos. A energia de 

formação de um defeito de Schottky pode ser separada em energias de formação 

do cátion e na vacância aniônica, definida como a energia necessária para levar o 

íon à descontinuidade da rede. A energia de formação do defeito de cátion é 

provavelmente diferente daquela para o defeito de ânion, e em aquecimento, isto 

pode ter determinado a concentração de defeito no contorno de grão. Como a 

concentração do defeito é determinado pelo princípio da eletroneutralidade e a 

maioria da parte do cristal encontra-se eletricamente neutra, as diferenças nas 

energias de formação dos defeitos promoveram que a concentração dos defeitos 

no bulk (volume) fosse diferente daquela nos contornos de grãos. Assim, o 

contorno de grão pode carregar uma carga líquida, e para reter a eletroneutralidade 

do sistema, esta carga líquida é equilibrada por uma camada de carga espacial 

adjacente que decai com a distância tipicamente da ordem de algumas dezenas de 

nanômetros. Em equilíbrio, existe uma diferença de potencial elétrico entre o 

contorno de grão e o volume, e sua interação com íons Sn carregados pode causar 

segregação no contorno de grão85. 

Para averiguar a confirmação da evidência da segregação dos íons Sn 

no contorno de grão durante a sinterização, e se o contorno de grão impede o 

transporte de elétrons nas amostras sinterizadas em diferentes adições nominais 

de SnO2, foi realizado uma investigação referente ao comportamento de 

condutividade elétrica nas amostras sinterizadas de hematita sem e com adição 

nominal de 2, 6 e 8% (m:m) de SnO2.  

Analisou-se a superfície de carga acumulada na região de contorno 

de grão, na Figura 5.31, e ao aplicar potencial de 7 V, na Figura 5.32, realizada 
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pela microscopia de força atômica condutiva na matriz cerâmica de hematita sem 

e com adição nominal de 6% SnO2 (m:m).  

As imagens topográficas das amostras sinterizadas da matriz 

cerâmica de hematita sem e com adição nominal de 6% (m:m) de SnO2 antes e ao 

aplicar potencial de 7 V, Figuras 5.31 (a) e (c) e 5.32 (a) e (c), respectivamente, 

apresentaram os grãos não-equiaxiais e os contornos de grãos. E nestas regiões 

foram simultaneamente obtidas as imagens da resposta de corrente.  

 

 

 

FIGURA 5.31 - Imagens de topografia e corrente das amostras sinterizadas antes 

da aplicação de potencial. Em (a, b) amostra da matriz cerâmica de hematita;  

em (c, d) amostra da matriz cerâmica de hematita com adição nominal  

de 6% SnO2. 
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A Figura 5.31 apresenta que antes da aplicação de potencial as 

amostras sinterizadas da matriz cerâmica de hematita sem e com adição nominal 

de 6% (m:m) de SnO2 apresentaram respostas elétricas inferiores a 11 pA, nas 

Figuras 5.31 (b) e (d), respectivamente. Esta resposta de corrente elétrica foi 

representada pela região escura obtidas pelos mapas de corrente, isto foi um 

indicativo do curto caminho difusional da hematita e da baixa condutividade. A 

ausência da aplicação de um potencial pode ter dificultado a separação dos 

portadores de cargas (pares elétrons-lacunas) do material e por isso apresentaram 

resposta de corrente inferior a 11pA. 

Na Figura 5.32 (b), ao aplicar o potencial de 7 V, pode-se averiguar 

que a amostra sinterizada da matriz cerâmica de hematita apresentou o mesmo 

comportamento elétrico obtido antes da aplicação de potencial. Isto pode ser 

atribuído que a matriz cerâmica de hematita possui muitas limitações em muitas 

aplicações eletrônicas devido a baixa condutividade dos portadores de cargas156.  

Entretanto, a amostra sinterizada da matriz cerâmica de hematita com 

adição nominal de 6% (m:m) de SnO2, na Figura 5.32 (d), apresentaram resposta 

de corrente superior a 11 pA. Pode-se observar a presença de regiões de alta e 

baixa corrente correlacionadas com a topografia e com o transporte de elétrons. A 

imagem de resposta de corrente foi sobreposta à imagem topográfica, e a região 

mais clara, principalmente, retratou as regiões de contorno de grão, as quais 

apresentaram maiores respostas de corrente.  
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FIGURA 5.32 - Imagens de topografia e corrente das amostras sinterizadas com 

a aplicação de potencial em 7V. Em (a, b) amostra da matriz cerâmica de hematita; 

em (c, d) amostra da matriz cerâmica de hematita com adição nominal de 6% 

SnO2. 

 

Observou-se também, na região delimitada da imagem topográfica, 

na Figura 5.32 (c), que alguns grãos apresentaram resposta elétrica inferior a 11 

pA, correspondente na região delimitada na imagem de resposta de corrente, na 

Figura 5.32 (d), o que pode ser um indicativo de que os contornos de grãos 

apresentaram diferentes alturas da barreira de potencial, e por isso, o transporte 

de elétrons ocorreu em caminhos preferenciais ao longo da microestrutura. 

Resultado semelhante foi reportado na literatura12, onde foi proposto que o 
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transporte de elétrons fluiu pela amostra e que foi responsável pelo contraste 

obtido no mapa de corrente, conforme mostra a Figura 5.33. 

 

 

FIGURA 5.33 - Desenho esquemático referente ao transporte de elétrons que foi 

responsável pelo contraste obtido na imagem de resposta de corrente12. 
 

As curvas características de corrente pela tensão (I-V), na  

Figura 5.34 (a), corroboraram no estudo do comportamento da condutividade 

elétrica, as amostras sinterizadas da matriz de hematita sem e com adições 

nominais de 2, 6 e 8% SnO2 foram submetidas ao tratamento térmico em 850 ºC 

por 20 minutos em fluxo de N2. A Figura 5.34 (b) apresenta os resultados de 

condutividade obtidos nas amostras sinterizadas na região do potencial de ruptura 

e na faixa de campo elétrico de -0,50 V.cm-1 a 0,50 V.cm-1, que foi realizada na 

intenção de verificar a contribuição das curvas I-V da junção (Ag/Sn-Fe2O3/Ag) 

polarizada direta e reversa para a corrente, considerando um dispositivo de 

Schottky. 
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FIGURA 5.34 - Comportamento da condutividade das amostras sinterizadas. Em 

(a) curvas características (I-V). Figura inserida: amostra sinterizada de hematita; 

em (b) Curvas da condutividade das amostras sinterizadas obtida na faixa de 

campo elétrico de -0,50 V.cm-1 a 0,50 V.cm-1 e na região do potencial de ruptura.  
 

A Figura 5.34 (a) mostra as curvas características das amostras 

sinterizadas. As amostras sinterizadas com adições nominais de SnO2 6% e 8% 

(m:m) exibiram uma resposta de densidade de corrente gradualmente crescente 

com o aumento da aplicação do campo elétrico, podendo ser atribuído à alta 

concentração dos elétrons que causaram um maior fluxo de corrente161.  

A amostra sinterizada sem a adição de SnO2 apresentou resposta de 

corrente em uma faixa de potencial de -1000 a 4000 V.cm-1, faixa de campo 

elétrico superior à densidade de corrente obtida nas amostras sinterizadas com 

adições nominais de SnO2. Este comportamento pode ser atribuído a baixa 

condutividade da hematita162.  

Pode-se observar que tanto a amostra sem adição de SnO2 quanto a 

amostra sinterizada com adição nominal de 2% de SnO2 apresentaram curvas 

características deslocadas da origem. Para confirmar esta possibilidade, além da 

determinação da condutividade na faixa de campo elétrico de -0,50 V.cm-1 a  

0,50 V.cm-1, também se obteve a resposta da condutividade na região do potencial 

de ruptura, como mostra a Figura 5.34 (b). Os resultados de condutividade da 



 

105 
    
 

amostra sem adição de SnO2 apresentaram valores na ordem 10-7 (Ω.cm)-1 nas 

duas regiões estudadas. A amostra com adição nominal de 2% de SnO2 apresentou 

o mesmo comportamento daquelas amostras com 6 e 8% SnO2 que não 

apresentaram curvas deslocadas da origem nas duas regiões estudadas. Diante 

desses resultados, tanto as amostras sem adição e com adição nominal de 2 % 

SnO2 apresentaram o mesmo comportamento eletrônico das amostras com adição 

nominais de 6 e 8% SnO2. Na região do potencial de ruptura as amostras com 

adições nominais de 2, 6, e 8% SnO2 apresentaram valores na ordem de 6.10-5,  

1.10-4, 1,3.10-4, respectivamente, enquanto que na faixa de campo elétrico de  

-0,50 V.cm-1 a 0,50 V.cm-1 a condutividade reduziu uma ordem de grandeza para 

as amostras estudadas.  

De uma forma geral, ao comparar as amostras sem adição de SnO2 e 

com adições nominais de 6% e 8% de SnO2 (m:m), os resultados de condutividade 

aumentaram em duas ordens de grandeza na faixa de campo de elétrico de  

-0,50 V.cm-1 a 0,50 V.cm-1, enquanto que na região de potencial de ruptura 

observou-se que a condutividade aumentou três ordens de grandeza, pois, esta 

região apresentou maior resposta de densidade de corrente em relação ao campo 

elétrico aplicado.  

O aumento das adições do SnO2 na matriz cerâmica de hematita 

possibilitou o rompimento da barreira de potencial em menor campo elétrico 

aplicado. Isto pode ser decorrente da presença dos íons Sn que podem ter 

aumentado a densidade de carga e atuou como doador de elétrons na matriz da 

hematita7. Além disso, as amostras sinterizadas apresentaram um comportamento 

não ôhmico, que pode estar associado à distribuição não homogênea dos  

íons Sn 163, sendo um indicativo que os contornos de grãos controlaram o 

transporte eletrônico12,11,1.  

Realizou-se um estudo para identificar as mudanças nas propriedades 

intrínsecas dos grãos e dos contornos de grãos das amostras sinterizadas pela 

análise por espectroscopia de impedância164. Os espectros de impedância medidos 
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experimentalmente foram ajustados de acordo com um circuito equivalente 

[Rs([Rg(RcgQcg)]Qg)], na Figura 5.35 (a), para a amostra sem adição de SnO2 e 

[([Rg(RcgQcg)]Qg)] para as amostras em diferentes adições nominais de SnO2 como 

mostra a Figura 5.35 (b) 165.  

 

 

FIGURA 5.35 - Modelos de circuito equivalente utilizado para os ajustes. Em (a) 

amostra sem adição de SnO2; em (b) amostras em diferentes adições nominais de 

SnO2. 
 

O significado físico dos parâmetros adotados aos circuitos 

equivalentes representou a resposta equivalente ao grão (g) e a resposta do 

contorno de grão (cg) 166. O emprego dos circuitos equivalentes, onde a 

capacitância é substituída por um elemento de fase constante (CPE), considerado 

como capacitor não ideal167,168, baseia-se na fenomenologia de que a transferência 

de carga e a recombinação de carga ocorrem através dos estados de 

superfície169,131. A presença da barreira de potencial foi associada ao circuito  

R-CPE em paralelo, e este comportamento para a região de contorno de grão pode 

estar associado a barreira back-to-back da formação de Schottky11.  

A presença de um resistor em série no circuito equivalente na Figura 

5.35 (a) pode ser atribuído à resistência de contato externo (Rext), como conexões 

e fios 170,167. Pois, ao observar o diagrama de Nyquist, na Figura 5.36, pode-se 

verificar que o espectro de impedância da amostra sem adição de SnO2 

apresentou-se deslocado da origem em alta frequência ≈ 5,4 MHz. A medida que 

aumentou as adições nominais de SnO2 na matriz de hematita, observou-se que os 
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semicírculos se aproximaram da origem, indicando uma redução do 

comportamento resistivo das amostras sinterizadas.  

 

FIGURA 5.36 - Diagrama de Nyquist das amostras sinterizadas em diferentes 

adições nominais de SnO2. 
 

A Figura 5.36 também mostra dois semicírculos nas amostras 

sinterizadas em diferentes adições nominais de SnO2. Ao aumentar as adições 

nominais de SnO2 houve uma variação dos tamanhos dos semicírculos no 

diagrama de Nyquist que pode ser atribuído à uma diminuição da resistividade 

das amostras proporcionalmente ao aumento da adição nominal de SnO2 nas 

amostras de hematita, além disso, atribuiu-se também, à uma variação dos 

parâmetros de impedância em função do potencial de 500mV aplicado. Além 

disso, os espectros de impedância foram condizentes com a contribuição dos grãos 

e dos contornos de grãos das amostras sinterizadas166 168.  
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Foram indexados os valores de frequência nos semicírculos obtidos 

nos espectros de Nyquist. Em baixas frequências os semicírculos podem ser 

correspondentes aos processos de recombinação, nas regiões de contorno de 

grãos, e em altas frequências corresponderam aos processos de transferências de 

cargas, nas regiões dos grãos de hematita165.  

Os diagramas de Bode, na Figura 5.37 (a), identificou de uma forma 

mais clara as variações dos parâmetros de impedância ocorridos nas amostras 

sinterizadas.  

 

 

FIGURA 5.37 - Diagramas de Bode das amostras sinterizadas em diferentes 

adições nominais de SnO2. Em (a) diagrama de módulo em função do log da 

frequência; em (b) diagrama de fase em função do log da frequência. 
 

Pelo diagrama de Bode, na Figura 5.37, pode-se verificar pelo 

diagrama de módulo de impedância em função do log da frequência, na Figura 

5.37 (a), que os espectros das amostras em diferentes adições de SnO2 

apresentaram uma redução de duas ordens de grandeza em relação a amostra sem 

adição de SnO2 na região de baixas frequências, referentes às regiões de contornos 

de grãos. No entanto, a região correspondente aos grãos de hematita, em altas 
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frequências, não houve diferença significativa das amostras no módulo de 

impedância.  

O diagrama de fase em função do log da frequência, na Figura 5.37 

(b), das amostras com adição nominal de 6 e 8% de SnO2 apresentaram dois picos 

de relaxação obtidos em baixas e altas frequências. No espectro da amostra com 

adição nominal de 2% SnO2 o tempo de relaxação foi decorrente mais da 

contribuição do grão do que da região do contorno de grãos, em comparação o 

espectro da amostra sem adição de SnO2 apresentou na mesma região de fase que 

o tempo de relaxação foi referente ao contorno de grãos e dos grãos de hematita.  

O menor tempo de relaxação do contorno de grãos pode ser devido a segregação 

dos íons Sn nesta região. As regiões de baixa e alta frequência podem ser 

atribuídas às propriedades dos contornos de grãos e dos grãos das amostras 

sinterizadas171, e que podem ser dependentes da frequência172. O tempo de 

relaxação do grão é comumente várias ordens de grandeza maior que o do 

contorno de grão173.  

Os espectros no diagrama de Bode indicaram que as adições 

nominais de SnO2 propiciaram a diminuição da resistência tanto em baixas 

frequências, comportamento dos contornos de grãos, quanto em altas frequências, 

comportamento dos grãos. Já para as capacitâncias, observou-se um aumento mais 

pronunciado em relação às baixas frequências, contribuição dos contornos de 

grãos. Os parâmetros de impedância calculados estão apresentados na Tabela 5.9.  

Pode-se observar pela Tabela 5.9 que a amostra sinterizada sem 

adição de SnO2 não apresentou diferenças significativas nos resultados de 

capacitância tanto em altas frequências quanto em baixas frequências. Em 

comparação com as amostras sinterizadas, o aumento nominal de 2%, 6% e 8% 

de SnO2, observou-se o aumento da capacitância em 1, 3 e 4 ordens de grandeza, 

respectivamente. Isto foi um indicativo que os íons Sn segregaram nos contornos 

de grãos na matriz cerâmica de hematita11.   
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TABELA 5.9 - Parâmetros de impedância calculados através da regressão não-

linear de mínimos quadrados dos espectros de impedância para as amostras 

sinterizadas. 

Parâmetros α-Fe
2
O

3
 α-Fe

2
O

3
; 2% 

SnO
2
 

α-Fe
2
O

3
; 6% 

SnO
2
 

α-Fe
2
O

3
; 

8% SnO
2
 

R1 (Ω) 1,6.102 

(±0,16) 

0 0 0 

R2 (Ω) 3,7.10
6 

(±4.10
-5

) 

1,8.104 

(±1.102) 

8,64.102 

 (±2.10-1) 

5,19.102  

(±1.10-1) 

α 8,67.10-1 

(±1,6.10
-3

) 

8,83.10-1 

(±2.10-1) 

8,36.10-1 

(±1,7.10
-3

) 

8,31.10-1    

(±2,2.10
-3

) 

Capacitância 

(F) 
9,27.10

-11

 3,78.10
-11

 5,6.10
-11

 5,77.10
-11

 

R3 (Ω) 8,08.105 

 (±4,1.10
3

) 

1,58.104 

 (±1,3.102) 

3,86.103 

 (±2,00) 

2,93.103 

 (±1,77) 

 α 1,02 

(±6,6.10
-3

) 

0,37 

 (±2.10-2) 

0,73 

 (±3.10-3) 

0,64 

±2,1.10-3 

Capacitância 

(F) 
5,65.10

-11

 3,82.10
-10

 4,74.10
-8

 1,15.10
-7

 

 

Ao considerar que a valência dos íons Sn seja Sn4+, há duas hipóteses 

reportados na literatura, para explicar que adicionar os íons Sn na matriz cerâmica 

de hematita altera o equilíbrio químico de defeitos na região de contorno de grão 

e assim, o comportamento elétrico da hematita.  

A primeira hipótese analisa que ocorre uma substituição dos íons 

Fe3+ pelos íons Sn4+ na rede cristalina da hematita, há uma compensação iônica e 

eletrônica descrita na equação 5.5 e 5.6, respectivamente 11. 

3SnO2 3SnFe• + 6OO
x + VFe‴ (5.5) 

SnO2 SnFe• + 2OO
x + e‵           (5.6) 

OO
x = O″sup + VO••                                      (5.7) 
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A compensação eletrônica traz a possibilidade de redução de Fe3+ 

para Fe2+, conforme apresenta a equação 5.8. 

 

FeFe••• + e‵ → FeFe‵                                            (5.8) 

 

Onde o termo subscrito sup indica um defeito localizado na 

descontinuidade e o termo FeFe’ é Fe2+  11.  

Considerando as equações 5.5 e 5.6, os íons Sn4+ introduz elétrons 

próximos aos sítios Fe3+ e a redução para Fe2+ deve ocorrer, como mostra a 

equação 5.8. A formação de Fe2+ em hematita é descrito como aprisionamento de 

elétrons da banda de condução (formação de polaron) 174, e estudos teóricos vem 

confirmando esta formação, resultando que a condução da hematita é decorrente 

do polaron105,175.  

A formação de sítios Fe2+ pode ter melhorado a condutividade 

elétrica, especialmente próximo aos contornos dos grãos, o que pode ter 

contribuído para o aumento da capacitância na região dos contornos de grãos (em 

altas frequências) nos resultados de impedância.  

Uma segunda hipótese postulada por Leite et al.11 é de que a 

diminuição da resistência do contorno de grão se dá pela incorporação dos íons 

Sn4+ (SnFe•) que leva a uma redução de [VO••] próximo ao contorno de grão e, 

consequentemente, diminui a concentração de cargas negativas na interface 

(principalmente O′′sup). Os autores afirmam que neste contexto, pode-se escrever 

que o número de contornos de grãos em série (n) é: n = [SnFe•]. Neste caso, a alta 

resistividade do contorno de grão pode estar associada à formação de barreiras de 

Schottky back-to-back, em que a camada de depleção (W) é formada por uma 

carga positiva, como VO•• e SnFe•, com uma densidade doadora (Nd). Uma carga 

negativa é formada durante o processo de sinterização e é basicamente composta 

por O′′sup, com densidade de estado da superfície da neutralidade elétrica da 

hematita (NS). A condição de neutralidade elétrica para o material é dada por  
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NS = 2NdW. Nas barreiras de Schottky back-to-back, uma barreira potencial é 

formada no contorno de grão. Considerando este modelo, o potencial eletrostático 

no contorno de grão (Φcg) é proporcional a NS
2 e inversamente proporcional a Nd 

(Φcg α NS
2 / Nd). Dessa maneira, uma diminuição no [O′′sup] promove um 

decréscimo no NS e consequentemente uma diminuição do Φcg, resultando em 

um contorno de grão menos resistivo. Esta hipótese também explica a 

dependência da resistividade do contorno de grão das amostras sinterizadas com 

adições nominais de SnO2 durante o tratamento térmico com N2. A Figura 5.38 

apresenta um modelo da banda de energia e de defeitos, representando uma 

barreira de Schottky no contorno de grãos da hematita11.  

 

 

FIGURA 5.38 - Representação esquemática do modelo da banda de energia e de 

defeitos, representando uma barreira de Schottky no contorno de grãos da 

hematita. Adaptado de11.  
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6 – CONCLUSÃO 
 

A partir dos resultados obtidos neste trabalho, pode-se concluir que 

os métodos empregados para a obtenção dos materiais de partida para o estudo de 

sinterização da matriz cerâmica de hematita com adições de SnO2 corroboraram 

no controle da morfologia e na distribuição de tamanho médio das partículas, 

acarretando a obtenção de amostras sinterizadas com uma morfologia e 

distribuição de tamanho de grãos homogêneos com tamanho em escala 

submicrométrica que facilitou estudar a segregação dos íons Sn devido a maior 

quantidade de interfaces sólido-sólido presentes nestas amostras. 

A sinterização propiciou uma segregação heterogênea dos íons Sn 

nas amostras sinterizadas de hematita, conforme mostrado nas imagens C-AFM 

das amostras sinterizadas com adições nominais de 6% de SnO2 foi demonstrado 

que é possível identificar os tipos de contorno de grão que mais influenciaram o 

transporte eletrônico dos portadores de cargas.  

Outro indicativo desta segregação foi que a amostra sinterizada sem 

adição de SnO2 não apresentou diferenças significativas nos resultados de 

capacitância tanto em baixas frequências, quanto em altas frequências, 

correspondendo ao comportamento dos contornos de grãos e dos grãos de 

hematita, respectivamente. Em comparação com as amostras sinterizadas, o 

aumento nominal de 2%, 6% e 8% de SnO2, observou-se o aumento da 

capacitância em 1, 3 e 4 ordens de grandeza, respectivamente, enquanto que o 

aumento gradativo de SnO2 nas amostras de hematita favoreceu a diminuição da 

resistência. Os resultados obtidos pelos circuitos equivalentes nas medidas de 

impedância apontaram que a corrente fluiu pela região de contorno de grão da 

hematita, pela região com maior condutividade, decorrente da segregação dos íons 

Sn.  

O tratamento térmico na atmosfera de N2 também contribui para a 

diminuição da resistência do contorno de grão, observado pelas curvas 
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características (I-V) e pelos resultados de resistência obtidos pelos circuitos 

equivalentes. Em comparação com os resultados obtidos de C-AFM realizado 

antes do tratamento térmico em fluxo de N2.  

A presença de uma carga negativa nos contornos dos grãos de 

hematita propiciou a formação de barreiras de Schottky back-to-back e isso pode 

ter contribuído para a alta resistência das amostras sinterizadas sem adições de 

SnO2, além da baixa mobilidade dos transportadores de cargas.  
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