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Resumo 

O sistema (α-Fe2O3)x(α-Al2O3)1-x foi submetido a moagem de alta energia variando sua 

concentração nominal, x, em diferentes tempos, meios e velocidades de moagem. Após a 

moagem, algumas amostras foram tratadas termicamente em atmosferas de argônio e 

oxigênio. As amostras foram caracterizadas estrutural e magneticamente via difração de 

raios-X, Espectroscopia Mössbauer, microscopia eletrônica de varredura, microscopia 

eletrônica de transmissão e medidas magnéticas. Como resultado das análises apresentadas 

acima, foi observado que os produtos da moagem são extremamente dependentes da 

concentração inicial de hematita. No vaso de moagem de aço-inox, para as amostras moídas 

por 24 h e com x  ≤  0,15, a solução sólida pobre em ferro, α-(Fe∆YAl1-∆Y)2O3, α-Fe e 

FeAl2O4 foram as fases majoritárias identificadas. O espinélio e o ferro metálico são 

atribuídos a abrasão do vaso de moagem e das esferas de aço-inox. Para x > 0,15, o α-Fe 

não está mais presente mas outro componente, correspondente a solução sólida rica em 

ferro, α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3, pode ser visto aumentando com o acréscimo de x. Espectros 

Mössbauer em baixas temperaturas indicaram a supressão da transição de Morin para a 

solução sólida rica em ferro. Com o tempo de moagem variando entre 3 h e 72 h, para as 

amostras com x = 0,10 e 0,25, a formação das soluções sólidas pobre e rica em ferro evolui 

de forma distinta com o tempo de moagem. Em particular para as amostras com x = 0,25, o 

conteúdo de ferro tende, com o aumento dos tempos de moagem, a ser igualmente 

particionado entre ambas as soluções sólidas. Isto indica a força motora do processo para se 

homogeneizar o sistema submetido à moagem. Ainda no meio de moagem metálico, os 

resultados revelaram que os produtos finais também são extremamente dependentes da 

velocidade de moagem. No vaso de moagem cerâmico, outro meio em que a velocidade de 

moagem é um fator decisivo, a fase FeAlO3, não-isoestrutural com os precursores, foi 

identificada junto às soluções sólidas. Medidas de espectroscopia Mössbauer em baixas 

temperaturas verificaram a existência de quatro sítios magnéticos de ferro neste composto. 

Os tratamentos térmicos mostraram um favorecimento à formação de espinélios, 

particularmente FeAl2O4 e Fe3O4. 
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Abstract 

 

The (α-Fe2O3)x(α-Al2O3)1-x system was subjected to high-energy ball-milling varying its 

nominal concentration, x,  using different milling times, media and velocities. After 

milling, some samples were thermally treated in argon and oxygen atmosphere. The 

samples were structurally and magnetically characterized by X-ray diffraction, Mössbauer 

spectroscopy, scanning electron microscopy, transmission electron microscopy and 

magnetic measurements. Because of the above analyses, it was observed that the milling 

products are extremely dependent on the hematite starting concentration. In the stainless-

steel vial, for samples milled for 24 h and with x  ≤  0.15, the iron-poor solid solution α-

(Fe∆YAl1-∆Y)2O3, the α-Fe and the FeAl2O4 were the major identified phases. The spinel and 

metallic iron phases are attributed to the stainless-steel vial and balls abrasion. For x > 0.15, 

the α-Fe component is no more present but another component, corresponding to an iron-

rich solid solution, α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3, could be seen to increase with increasing x. Low 

temperature Mössbauer spectra indicated the suppression of the Morin transition for the 

iron-rich solid solution. With the milling time varying between 3 h and 72 h, for the 

samples with x = 0.10 and 0.25, the formation of the iron-rich and iron-poor solid solutions 

evolve in a distinct form with the milling time. Particularly for the x = 0.25 samples, the 

iron content tends, for increasing milling times, to be equally shared between both solid 

solutions, verifying the driving force of the process to homogenize the system under 

milling. In the stainless-steel milling medium, the results revealed that the final products 

are also extremely dependent on the milling velocity. In the ceramic vial, a medium in 

which the milling velocity is also found to be a decisive factor, the FeAlO3 phase, non-

isostructural to the precursors, was also recognized in addition to solid solutions. Low 

temperature Mössbauer measurements verified the occurrence of four magnetic iron sites in 

this compound. The thermal treatments showed a favorable formation of spinels 

compounds, particularly FeAl2O4 and Fe3O4. 
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Capítulo 1 – Introdução 

 
 As pesquisas em Física dos Materiais direcionam suas investigações essencialmente 

para se alcançar melhorias nas propriedades e no desempenho dos materiais. Melhorias 

significantes em propriedades mecânicas, químicas e físicas de materiais têm sido 

alcançadas através de condições de não-equilíbrio [1]. Estados fora do equilíbrio 

(metaestáveis) são alcançados através de alguns processos dinâmicos externos como, por 

exemplo, evaporação seguida de resfriamento rápido das fases líquida ou gasosa, irradiação 

de superfícies com íons energéticos, aplicação de pressão ou armazenamento de energia 

mecânica através da deformação plástica. 

 A técnica de moagem de alta energia tem surgido nos últimos anos como uma rota 

muito versátil de se produzir fases de não-equilíbrio nas mais variadas formas como 

materiais amorfos e nanoestruturados, nanocompósitos e soluções sólidas estendidas [2]. 

Esta técnica tem atraído muita atenção porque a mesma permite a preparação e o estudo de, 

por exemplo, soluções sólidas metal-metal, óxido-metal e óxido-óxido, que podem ser 

metaestavelmente estendidas até limites muito além daqueles previstos no diagrama de 

fases de equilíbrio [3]. Os produtos finais da moagem são geralmente de escala nanométrica 

e caracterizados por uma grande área superficial, grande densidade de defeitos e um 

aumento nas suas taxas de difusão. De fato, os materiais ativados via moagem tornam-se, 

na maioria dos casos, mais reativos do que aqueles ativados termoquimicamente [4]. Isto 

acontece devido ao aumento de energia livre na estrutura cristalina durante o processo de 

moagem, quando os materiais precursores são submetidos a processos de fratura, 

deformação e fusão [3-5]. Por esta razão, o meio de moagem (i.e., o vaso de moagem e as 

esferas) adquire um importante caráter no processo mecanoquímico constituindo, junto com 
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outras variáveis mecânicas, um conjunto crucial de parâmetros para produzir materiais com 

propriedades desejadas [2]. 

 Até agora, existe uma longa lista de sistemas que foram processados via moagem de 

alta energia [2]. Soluções sólidas metaestáveis têm sido produzidas, por exemplo, em 

sistemas metálicos binários com um calor de mistura positivo, como o Fe-Cu. Em sistemas 

do tipo metal-óxido (Fe-Al2O3, por exemplo) também são encontrados muitos trabalhos, 

principalmente quando se estudam reações de deslocamento. Porém, trabalhos sistemáticos 

que envolvam a moagem de sistemas óxido-óxido não são muito encontrados na literatura.  

 Por outro lado, os óxidos, quando investigados individualmente, têm sido muito 

abordados, principalmente focalizando-se nas propriedades magnéticas, ferroelétricas e 

refratárias [2]. A hematita (α-Fe2O3), por exemplo, que possui propriedades magnéticas 

importantes, foi extensivamente estudada quando moída individualmente em moinhos de 

alta energia [6-11]. A exploração e o entendimento das modificações magnéticas e elétricas, 

associadas com a evolução estrutural na hematita moída, tem sido a força motora em 

muitos estudos conduzidos nos últimos anos [8-11]. 

 A estrutura cristalina da hematita é isomorfa à alumina (α-Al2O3 = corundum), com 

uma estrutura hexagonal compacta (HCP) e os cátions Fe3+ localizados nos sítios 

octaedrais. A hematita é um material magnético complexo, sendo antiferromagnético 

(AFM) em baixas temperaturas e passando por uma transição para um estado 

ferromagnético fraco (FMF) acima da chamada transição de Morin (TM ≅ 260 K), por causa 

de um spin canting [12]. O comportamento magnético da hematita é muito sensível a 

tensões, campos externos e, especialmente, a impurezas ou átomos estranhos [13]. 
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 Desta forma, alguns pesquisadores têm investigado os produtos da hematita moída 

com diferentes metais e óxidos [14]. Devido a abundância da hematita em solos e 

sedimentos e, sendo o alumínio o seu substituínte mais comum, um grande número de 

pesquisas foram realizadas no sistema Fe2O3-Al2O3. Além disso, o grande interesse 

tecnológico e acadêmico destes compósitos é devido ao seu potencial de aplicações, 

principalmente em eletrônica, metalurgia e catálise [10, 15].  

 Na área tecnológica, este sistema é aplicado, por exemplo, como catalisador para a 

redução de NOx em gases de chaminés e para a oxidação de CO e C2H4 em gases de 

escapamentos automotivos. Além disso, este sistema possui propriedades magnéticas e 

ferroelétricas que interessam à indústria eletrônica e propriedades refratárias que interessam 

à indústria de cerâmicas. Além de todas estas propriedades, as soluções sólidas no sistema 

Fe2O3-Al2O3, preparadas por métodos convencionais, apresentam um limite de solubilidade 

de ~ 10% em ambas as extremidades. Isto o torna excelente candidato para a investigação 

de soluções sólidas extendidas e de propriedades físico-químicas correlatas. 

 Surpreendentemente, visto o grande interesse tecnológico e acadêmico do sistema 

hematita-alumina, até onde conhecemos, nenhum trabalho considerando um estudo 

sistemático do mesmo, preparado via moagem de alta energia, foi apresentado na literatura.  

 A influência da substituição de íons de alumínio na hematita ou em outros óxidos de 

ferro já foi largamente estudada [16, 17]. Entretanto, as amostras caracterizadas foram 

preparadas, como já foi dito, por métodos convencionais. Portanto, isto abre a possibilidade 

de se aplicar rotas de preparação inovadoras, procurando-se por materiais com propriedades 

originais e otimizadas. 

Independentemente do sistema estudado, um grande número de técnicas tem sido 

empregadas no estudo destas propriedades tais como a difração de raios-X (DRX), 
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magnetização, espectroscopia Mössbauer do 57Fe (EM), microscopia eletrônica de 

varredura (MEV) e a microscopia eletrônica de transmissão (MET), que fornecem 

informações estruturais e propriedades magnéticas macroscópicas [2].  

Atualmente, quando pensamos em estudos estruturais detalhados, temos como 

ferramenta imprescindível o refinamento estrutural de difratogramas de raios-X através do 

método de Rietveld. O método consiste basicamente em ajustar uma curva teórica ao 

difratograma experimental, por minimização das diferenças quadráticas, de modo que o 

procedimento de ajuste resulte no refinamento dos parâmetros inicialmente utilizados. 

Destaca-se como ferramenta do refinamento, devido ao seu extenso uso na literatura, o 

programa FULLPROF [18] o qual, além de ser de fácil utilização, é continuamente 

atualizado e totalmente livre. 

 Ordinariamente, sondagens microscópicas das amostras (principalmente 

espectroscopia Mössbauer e microscopia eletrônica de transmissão) fornecem uma 

metodologia analítica mais vantajosa. Isto porque as propriedades dos materiais moídos são 

fortemente afetados por composições locais, defeitos, tensões e distâncias interatômicas 

médias. As mudanças induzidas mecanicamente certamente influenciam as ligações 

químicas e, conseqüentemente, os campos magnéticos e elétricos ao redor dos átomos. A 

espectroscopia Mössbauer, que é altamente susceptível aos campos hiperfinos no núcleo 

sonda, torna-se uma ferramenta poderosa no estudo dos materiais moídos, desde que o 

material contenha uma sonda Mössbauer. De fato, devido à sua alta resolução em energia e 

ao seu caráter de detecção de tempos de relaxação muito pequenos, ela fornece informações 

relevantes com relação à identificação de fases que contém baixos níveis de ferro, por 

exemplo, sendo muito mais sensível para a sua identificação do que a maioria das técnicas 

de caracterização estrutural. Além disso, ela permite a observação de transições de fase 
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magnéticas através da evolução do campo magnético hiperfino (Bhf). Ainda, a EM também 

permite o estudo de propriedades estruturais e eletrônicas através de outros parâmetros 

hiperfinos. Especificamente, o deslocamento isomérico (δ) fornece uma medida direta da 

densidade eletrônica nuclear, levando a informações importantes sobre o estado de valência 

do íon de ferro, enquanto que o desdobramento quadrupolar (∆EQ) permite o estudo de 

propriedades de ligação, problemas estruturais eletrônicos e moleculares e possíveis estados 

distorcidos da rede cristalina, que são muito comuns nos produtos da moagem. Isto explica 

porque compostos moídos que contém ferro podem convenientemente ser caracterizados 

através da espectroscopia Mössbauer. 

 Neste contexto, a proposta desta tese é analisar as reações e as possíveis 

transformações de fases induzidas pela moagem de alta energia no sistema hematita-

alumina, com ênfase nas transições estruturais e magnéticas. Para isso, foram preparadas 

séries de amostras variando-se as condições de moagem: concentração das amostras, tempo 

de moagem, energia da moagem (velocidade de rotação) e meio de moagem. Além disso, 

foram realizadas séries de tratamentos térmicos em atmosferas de argônio e de oxigênio. 

 No Capitulo 2 apresentamos uma revisão da literatura que inclui a descrição das 

estruturas HCP e FCC (muito comuns em compostos cerâmicos), propriedades estruturais 

cristalinas de cerâmicas como a hematita, a alumina e as possíveis fases que podem ser 

formadas no sistema Fe-Al-O. Além disso, apresentamos uma seção onde são revisadas 

propriedades de óxidos de ferro determinadas via espectroscopia Mössbauer. Também são 

discutidos aspectos importantes com relação às soluções sólidas e, em particular, 

mostramos um breve relato de alguns trabalhos que prepararam soluções sólidas do sistema 

hematita-alumina com diferentes técnicas. Por fim, uma seção que descreve a técnica de 



Capítulo 1 – Introdução  6

moagem de alta energia e outra que define a sua relação com sistemas nanoestruturados 

fecham este capítulo. 

 O Capítulo 3 apresenta uma listagem de todas as amostras que constituem este 

trabalho, além da descrição dos métodos de preparação e de caracterização utilizados. 

 O Capítulo 4 mostra os resultados obtidos nas caracterizações, bem como as 

respectivas discussões e considerações com relação aos mesmos. Este capítulo é divido em 

duas partes: as caracterizações estruturais e as caracterizações magnéticas. 

 No Capítulo 5 são apresentadas as conclusões relacionadas a todo o trabalho 

desenvolvido nesta tese. 

 No Capítulo 7, na forma de anexos, estão as publicações em revistas internacionais e 

a lista dos trabalhos apresentados em congressos nacionais e internacionais, referentes a 

esta tese. 



Capítulo 2 – Fundamentação Teórica e Revisão

Bibliográfica

2.1 - Estruturas Compactas

A maioria dos compostos cerâmicos cristaliza em estruturas baseadas no

empacotamento, de pelo menos, um dos constituintes atômicos. Através de duas estruturas

compactas simples – cúbica de face centrada (FCC) e hexagonal (HCP) – muitos cristais

iônicos podem ser derivados pela substituição de átomos em interstícios disponíveis, isto é,

os “vazios” geométrica e regularmente dispostos entre os átomos. Geralmente, é o íon

maior (na maioria das vezes o ânion) que forma  a estrutura compacta, com o íon ou íons

menores ocupando os interstícios. Sabe-se que o ânion mais importante para as cerâmicas é

o oxigênio, isto porque a maioria das cerâmicas são óxidos. Porém, este ânion pode ser

igualmente um íon halogênio (F, Cl, Br, I), bem como, por exemplo, os interstícios podem

ser ocupados por hidrogênio ou enxofre. No caso de cátions de número atômico grande

como zircônio e urânio, por exemplo, os cátions podem ser maiores que o oxigênio e a

melhor estrutura é vista como um arranjo compacto de cátions, com o oxigênio inserido nos

interstícios.

2.1.1 - As estruturas FCC e HCP

Começaremos examinando as características das estruturas compactas FCC e HCP,

ambas consistindo de um empilhamento seqüencial de camadas planares de átomos

empacotados.
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A Figura 2.1 mostra um dos planos compactos usados para formar uma estrutura

FCC compacta ou HCP. Vamos assumi-los como sendo planos de oxigênio em um cristal

de um óxido metálico.

Figura 2.1 – Camada hexagonal compacta de átomos. Figura 2.2 – Duas camadas compactas de átomos

Arbitrariamente chamaremos esta figura de camada “A”, definindo todas as posições que

estão diretamente acima dos centros dos átomos de oxigênio como posições “A”, quer elas

estejam ocupadas ou não.

Chegamos às estruturas compactas FCC e HCP através do empilhamento por

camadas em cima desta primeira camada, no mais denso arranjo de empacotamento

possível. O espaçamento dos átomos na próxima camada compacta “B” exige que cada

arranjo triangular de átomos na camada A esteja ocupado. Tais posições são definidas

pelos átomos 1, 2, 5 e 2, 3, 6 na Figura 2.1. A Figura 2.2 mostra como esta camada B de

átomos de oxigênio empacotados são posicionados com relação à camada A. As duas são

idênticas, a menos de um deslocamento lateral.

A estrutura FCC compacta é formada quando uma terceira camada é empilhada com

os seus átomos incluídos sobre os arranjos triangulares de átomos na camada B (Figura

2.3). Quando estas posições não se acoplam diretamente sobre os átomos em ambas

camadas A e B, denotamos esta camada como camada “C” (mostrada como hachurada). A

estrutura FCC se repete quando uma quarta camada é adicionada sobre a C, com os seus
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átomos diretamente sobre aqueles da camada A. A partir daí, a seqüência de empilhamento

FCC (ABCA) é repetida indefinidamente para formar a estrutura: ABCABCABC....

A estrutura HCP é formada pelo empilhamento de outra camada A, diretamente

acima da camada A-B mostrada na Figura 2.2. A Figura 2.4 mostra este arranjo, onde a

segunda camada A está, agora, diretamente acima da primeira. A seqüência de

empilhamento que se repete indefinidamente é ABABABAB..., que é mostrada na Figura

2.5.

Figura 2.3 – Empacotamento da estrutura FCC. Figura 2.4 – Empacotamento da estrutura HCP.

2.1.2 - Localização e Densidade dos Sítios intersticiais

Sítios entre camadas compactas. Existem dois tipos principais de sítios intersticiais,

tetraedral e octaedral, entre camadas de íons empacotados. Estas são as localizações mais

Figura 2.5 – Estruturas FCC e HCP vistas
paralelamente às camadas compactas.

Figura 2.6 – Interstícios octaedral (3-6-7-b-c-f) e
tetraedral (1-2-5-a e e-h-i-9) entre duas camadas

compactas de átomos.
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comuns para os cátions nas estruturas cerâmicas. Cada sítio é definido por um poliedro de

coordenação local, formado entre quaisquer duas camadas compactas adjacentes e que não

dependem da configuração da terceira camada. Portanto, a configuração de vizinhos-

próximos dos átomos de oxigênio ao redor de cátions octaedrais ou tetraedrais é

independente, quer a estrutura básica seja derivada da estrutura FCC ou quer seja da HCP.

Deste fato deduzimos diretamente que as redes FCC e HCP possuem a mesma densidade

de sítios tetraedrais e octaedrais. A localização dos sítios intersticiais entre as camadas A e

B está ilustrada na Figura 2.6.

2.2 - Estruturas cristalinas de cerâmicas

A maioria das estruturas cristalinas cerâmicas é baseada nas redes FCC e hexagonal

empacotando um tipo de íon, com outro(s) íon(s) ocupando um grupo de sítios intersticiais.

Discutiremos nesta sessão algumas das estruturas mais importantes para o nosso estudo.

2.2.1 – Corundum (α-Al2O3)

 A estrutura corundum é associada ao composto α-Al2O3, óxido de alumínio

também conhecido como α-alumina (existem outros polimorfismos) ou safira. Esta última

comumente é atribuída à forma monocristalina que é a base do rubi, das safiras azuis e

safiras estrela. Outros compostos com estrutura corundum incluem o α-Fe2O3 (hematita) e

o α-Cr2O3 (crômia). Baseado na estequiometria 2:3 (cátion:ânion) destes compostos, os

cátions que possuem coordenação octaedral devem preencher dois terços dos sítios

disponíveis. Estes sítios octaedrais formam um arranjo hexagonal com o mesmo

espaçamento das camadas de oxigênio.
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Os octaedros do corundum compartilham faces e dois em cada três são ocupados

(Figura 2.7), com a repulsão coulombiana entre os íons Al3+ os levando-os a se mover

ligeiramente em direção aos sítios octaedrais adjacentes não ocupados. Como resultado, no

corundum real os cátions formam uma camada ligeiramente dobrada no plano basal em

relação as estruturas ideais. Os íons de oxigênio também mudam ligeiramente as posições

do empacotamento hexagonal quando isso ocorre.

A célula unitária hexagonal possui a = 4,758 Å e c = 12,99 Å e o grupo espacial é o

R-3c. Existem seis fórmulas unitárias por célula unitária.

2.2.2 – Hematita (α-Fe2O3)

A hematita (do Grego: haima = sangue) é isoestrutural com o corundum (α-Al2O3).

A estrutura da hematita pode ser descrita como consistindo de arranjos HCP dos íons de

oxigênio empilhados ao longo da direção [001], ou seja, os planos de íons são paralelos ao

plano (001) (Figura 2.8(a)). Dois terços dos sítios octaedrais estão ocupados por íons Fe3+

Figura 2.7 – Compartilhamento de faces na estrutura
hexagonal do corundum.
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Que são arranjados regularmente com dois sítios preenchidos seguidos por um sítio vacante

na direção [001] formando anéis sêxtuplos (Figura 2.8(b)).

O arranjo de cátions produz pares de octaedros Fe(O)6. Cada octaedro compartilha

seus vértices com três octaedros vizinhos  no mesmo plano e uma face com um octaedro em

um plano adjacente (Figura 2.8(c)). O compartilhamento de faces ocorre ao longo do eixo

c. As distâncias O-O ao longo de uma face compartilhada de um octaedro são menores

(a) (c)

(b)

(e)
(d)

Figura 2.8 – Estrutura da hematita. a) empacotamento hexagonal dos oxigênios com os cátions distribuídos
nos interstícios octaedrais. b) Vista da base da célula unitária mostrando a distribuição dos íons de ferro em
uma camada de oxigênio e o arranjo hexagonal  do octaedro. c) Arranjo dos octaedros. d) Célula unitária,
modelo de esferas rígidas. e) Tripletos O3-Fe-O3.
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(0,2669 nm) do que as distâncias entre vértices não compartilhados (0,3035 nm) e, portanto

o octaedro é trigonalmente distorcido (Figura 2.8(d)). O arranjo do oxigênio e do ferro ao

redor de uma face compartilhada é descrito na Figura 2.8(e).; esta estrutura do tipo tripleto

Fe-O3-Fe influencia as propriedades magnéticas do óxido.

A célula unitária é hexagonal com a = 5,0355 Å e c = 13,7471 Å e o grupo espacial

é o R-3c. Existem seis fórmulas unitárias por célula unitária.

Existem relacionamentos estruturais entre certos planos na estrutura da hematita e

planos em outros óxidos de ferro como a magnetita e a goethita (Tabela 2.1). Existe, por

exemplo, um relacionamento entre o plano (111) da magnetita e o plano (001) da hematita,

com isso pode-se observar algumas vezes nucleação e crescimento de magnetita no plano

(001) da hematita.

Tabela 2.1 – Orientações estruturais entre os óxidos de ferro.

Par de óxidos Plano cristalino Direção cristalina
Goethita α-FeOOH (001) (040) (002) [001]
Hematita α - Fe2O3 (003) (110) (300) [100]

Hematita α - Fe2O3 (001) [100]
Magnetita Fe3O4 (111) [110]

Lepidocrocita γ-FeOOH (100) [001] [051]
Maghemita γ-Fe2O3 (001) [110] [111]

2.2.3 - Espinélios

A estrutura do tipo espinélio é baseada numa subrede de oxigênio FCC na qual uma

fração dos sítios octaedrais e tetraedrais é preenchida. Compostos com estequiometria

AB2O4 na qual os cátions A e B são, geralmente, divalentes e trivalentes (AO.B2O3),

respectivamente, costumam formar espinélios. A célula unitária dos espinélios contém oito

subcélulas de oxigênio FCC, em um arranjo cúbico. Metade dos sítios octaedrais e um
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oitavo dos sítios tetraedrais são preenchidos. Em um espinélio normal, como o MgAl2O4 (o

espinélio mineral), os cátions B3+ ocupam metade dos sítios octaedrais e os cátions A2+

ocupam um oitavo dos sítios tetraedrais. A Figura 2.9 mostra uma descrição tridimensional.

Um espinélio inverso B(AB)O4 possui uma ocupação ligeiramente diferente, em que

metade dos cátions B3+ ocupam os um oitavo de sítios tetraedrais preenchidos  e os íons A2+

e a outra metade dos íons B3+ ocupam posições octaedrais. Os sítios ocupados permanecem

como aqueles mostrados na Figura 2.9, mas os cátions são trocados. Na realidade, muitos

espinélios, quer eles sejam normais ou inversos, são desordenados em algum grau através

de trocas entre os cátions A2+ e B3+. Eles podem ser pensados como uma solução sólida

entre um membro ideal (normal ou inverso) e um espinélio desordenado em que a ocupação

de sítio é completamente aleatória. Os espinélios tem a sua importância comercial porque

incluem as ferritas magnéticas moles, usadas em um largo intervalo de aplicações tais como

indutores, núcleos de transformadores e cabeças leitoras/escritoras para gravação

magnética.

Magnetita (Fe3O4)

A estrutura da magnetita é aquela de um espinélio inverso [19]. A magnetita possui

uma célula unitária FCC, baseada em 32 íons O2-, que formam empacotamentos cúbicos

regulares ao longo de [111]. O comprimento da aresta da célula unitária é a = 8,375 Å e o

grupo espacial é o Fd-3m [20]. Existem oito fórmulas unitárias por célula unitária.

A magnetita difere de outros óxidos de ferro porque ela contém ambos os íons de

ferro, divalente e trivalente. Sua fórmula é escrita como A[BA]O4 onde A = Fe3+, B = Fe2+

e os colchetes representam os sítios octaedrais. Oito sítios tetraedrais são distribuídos entre

Fe2+ e Fe3+, ou seja, os íons trivalentes ocupam os sítios tetraedral e octaedral. A estrutura
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consiste de camadas octaedrais e tetraedral/octaedral mixtas empilhadas ao longo de [111].

A magnetita é freqüentemente não estequiométrica com deficiências na subrede dos

cátions Fe3+. Na magnetita estequiométrica Fe2+/Fe3+ = 0,5. Os ferros divalentes podem ser

parcialmente ou totalmente substituídos por outros íons divalentes.

Figura 2.9 – Camadas atômicas paralelas ao plano (001) no espinélio.

Maghemita (γ-Fe2O3)

A maghemita possui uma estrutura similar àquela da magnetita. Ela difere da

magnetita pelo fato de todos ou a maioria dos íons de ferro estarem no estado trivalente.

Vacâncias de cátions compensam a oxidação do ferro divalente.

A maghemita possui uma célula unitária cúbica com a = 8,3474 Å e grupo espacial

P433z [21], o valor de a pode estar no intervalo de 8,338 até 8,389 Å, provavelmente como

um resultado da existência de uma solução sólida contínua entre magnetita e maghemita.

Cada célula unitária contém 32 íons O2-, 21 31  íons Fe3+ e 2 2 3  vacâncias. Os cátions são

distribuídos aleatoriamente através de 8 sítios tetraedrais e 16 sítios octaedrais,
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considerando as vacâncias (que também são distribuídas aleatoriamente) confinadas nos

sítios octaedrais [22].

Hercinita (FeAl2O4)

A hercinita é um óxido misto com uma estrutura espinélio normal, onde um oitavo

dos sítios tetraedrais são ocupados por cátions Fe2+ e metade dos sítios octaedrais são

ocupados por cátions Al3+. Além disso, como resultado do processo de formação [23], a

hercinita pode também contér cátions Fe3+ em posições octaedrais. Este espinélio de

alumínio possui uma célula unitária cúbica com a = 8,22939 Å e grupo espacial Fd-3mz

[24].

2.2.4 - Wüstita (Fe1-xO)

Apesar deste composto possuir a fórmula nominal FeO, o material estequiométrico

não existe como uma fase estável em baixas pressões ou em pressões que excedem a 10

MPa. A não-estequiometria é acomodada pela oxidação de uma proporção dos íons do

metal e pela criação de vacâncias de cátions [25].

Uma fase cátion-deficiente estável escrita como Fe1-xO (com 1-x no intervalo de

0,83 até 0,95) existe em uma pressão de 0,1 MPa e temperaturas maiores que 567 ºC. Esta

fase se dissocia em Fe metálico e Fe3O4 quando resfriada devagar a temperaturas menores

que 567 ºC. Nesta temperatura, as curvas de equilíbrio Fe/Fe1-xO e Fe1-xO/Fe3O4

interceptam-se. Se, entretanto, Fe1-xO é rapidamente resfriada da região de equilíbrio, a

forma não-estequiométrica pode ser obtida como uma fase metaestável em temperatura

ambiente [26].
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O FeO possui uma estrutura NaCl defectiva (Figura 2.10). Ela pode ser considerada

como duas estruturas FCC interpenetrantes de Fe2+ e O2-. A célula unitária cúbica contém

quatro fórmulas unitárias e, dependendo da quantidade de vacâncias, a varia de 4,28 até

4,31 Å e o grupo espacial é o Fm-3m.

Figura 2.10 – Estrutura da wüstita.

2.2.5 - FeAlO3

A fase  FeAlO3 apresenta uma simetria ortorrômbica (grupo espacial Pna21) com

uma combinação dupla de empacotamentos hexagonal e cúbico dos íons oxigênio [27]

(Figura 2.11). Nesta fase, existem quatro sítios catiônicos diferentes chamados de Fe1, Fe2

(predominantemente ocupados por ferro) e Al1, Al2 (predominantemente ocupados por

alumínio) [27]. O arranjo dos átomos de oxigênio em torno de Al1 forma um tetraedro

regular. Os outros sítios possuem um arranjo octaedral distorcido, especialmente irregular

para  Fe1 e Fe2. Além disso, a fase FeAlO3 é um material ferroeletromagnético

extremamente atrativo, que apresenta piezoeletricidade, ferrimagnetismo e efeitos

magnetoelétricos em baixas temperaturas [28, 29].



Capítulo 2 – Fundamentação Teórica e Revisão Bibliográfica 18

(a) (b)

(c) (d)

Figura 2.11 – Estrutura cristalográfica do FeAlO3, com os respectivos sítios: (a) Al1, (b) Al2, (c) Fe1 e (d) Fe2.

2.3 -  Propriedades e comportamento de óxidos de ferro
determinadas por Espectroscopia Mössbauer

2.3.1 - Efeitos das propriedades magnéticas na Espectroscopia Mössbauer

A temperatura de Néel e o campo magnético hiperfino

O campo magnético hiperfino no óxidos Fe3+ origina-se principalmente de uma

polarização de elétrons-s internos através de elétrons-3d do próprio átomo. Outras

contribuições menores provém de uma polarização de elétrons-s através de elétrons-3d de

íons Fe3+ vizinhos que são “super-tranferidos” via ligantes intermediários, dos momentos
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magnéticos orbitais dos elétrons-3d, e dos momentos dipolares de spin dos elétrons-3d. Por

causa da distribuição de cargas cubicamente simétrica dos elétrons-3d, as duas últimas

contribuições citadas podem, geralmente, ser desprezadas.

Acima da temperatura de Néel, flutuações térmicas dos momentos magnéticos

individuais evitam o alinhamento dos momentos magnéticos dos íons Fe3+ da vizinhança.

Portanto, os óxidos são paramagnéticos e seus respectivos espectros Mössbauer consistem

de um dubleto ou, no caso de uma vizinhança com simetria cúbica ao redor dos núcleos de

Ferro, um singleto. O tempo de escala no qual o núcleo pode sentir e reagir a mudanças em

seu ambiente é o tempo de precessão de Larmor, que é de aproximadamente 10-8 s para o

57Fe.

Quando a temperatura é reduzida, as flutuações térmicas também diminuem.

Eventualmente, interações entre os momentos magnéticos de íons Fe3+ vizinhos através de

“super-troca” via ligantes intermediários resultam em alinhamento de seus spins, ou seja,

em ordem magnética. Um alinhamento paralelo dos momentos de átomos de Fe vizinhos

leva ao ferromagnetismo. Um alinhamento antiparalelo de momentos magnéticos iguais

resulta em antiferromagnetismo (que é o caso mais comum para os óxidos de Fe); e, um

alinhamento antiparalelo de momentos não-iguais resulta em ferrimagnetismo. A

temperatura de transição do estado paramagnético para o estado magneticamente ordenado

para substâncias antiferromagnéticas é chamada de temperatura de Néel, TN; para

substâncias ferromagnéticas é chamada de temperatura de Curie, TC. A Tabela 2-2 mostra

as temperaturas de ordenamento magnético e os campos hiperfinos para os óxidos de Fe

trivalentes.

Abaixo da temperatura de ordenamento, o campo magnético hiperfino cresce

rapidamente com o decréscimo da temperatura, geralmente aproximando-se de uma curva
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de Brillouin [30] (Figura 2.12). O campo magnético hiperfino (máximo) que uma

substância pode alcançar em 0 K é chamado de campo magnético hiperfino de saturação. O

quão próximo um campo hiperfino está do campo de saturação é determinado pela

temperatura reduzida, T/TN. Tanto a temperatura de Néel quanto o campo magnético

hiperfino de saturação de uma substância bulk podem ser determinados através do ajuste de

uma curva de Brillouin em dados de Bhf versus temperatura.

Comportamento não-ideal: relaxação superparamagnética e fenômenos

relacionados

Devido a anisotropia cristalina, a magnetização tende a tomar certas direções

“fáceis” em uma substância magneticamente ordenada. Uma energia KV, onde K é uma

constante de anisotropia magnética e V é o volume da partícula, é necessária para mudar

estas direções. Quanto menor o tamanho da partícula, mais facilmente ocorre uma mudança

de direção. Excitações térmicas, por outro lado, fornecem à magnetização uma tendência

inerente de mudar sua direção. A energia destas excitações é escrita como kT, onde k é

constante de Boltzmann e T é a temperatura. A dependência destas flutuações da

magnetização com a temperatura é observada através do tempo de relaxação de spin, τ, ou

seja [31]

τ ∝ exp (KV/kT).

Se a freqüência destas flutuações se aproxima do tempo de precessão nuclear, o

campo magnético nuclear começa a diminuir e, consequentemente, apresenta uma redução

no campo hiperfino (relaxação superparamagnética). O início desta relaxação varia com

material estudado, mas geralmente começa com tamanhos de partícula de aproximadamente

50 nm. Com a diminuição do tamanho das partículas, as flutuações dos spins começam a
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Figura 2.12 – Dependência com a temperatura das propriedades magnéticas da hematita. TC = temperatura de
Curie, TM = temperatura de Morin, PM = região paramagnética, FMF = região ferromagnética fraca, AFM =
região antiferromagnética. Os espectros Mössbauer simulados são mostrados no intervalo de velocidades ± 10
mm/s.

ser cada vez mais rápidas até o núcleo não sentir nenhum campo magnético e apresentar um

espectro Mössbauer característico de um estado paramagnético.

Tabela 2.2 – Propriedades magnéticas dos óxidos Fe3+.
Ordem Campo Magnético Hiperfino em

Óxido Magnéticaa Fórmula TN ou TC 295 K 77 K 4,2 K
hematita FMF α-Fe2O3 955 K 51,8 T 53,5 Tb 53,3 Tb

AFM 54,2 T 54,2 T
maghemita FI γ- Fe2O3 c 50,0 T 52,6 T 52,6 T

goethita AFM α-FeOOH 393 K 38,2 T 50,0 T 50,6 T
lepidocrocita AFM γ- FeOOH 77 K 46,0 T

a FMF: ferromagnética fraca; AFM: antiferromagnética; FI: ferrimagneética.
b Acima da transição de Morin (fase ferromagnética fraca).
c Valores publicados variam entre 743 e 985 K.

Contudo, mesmo em temperaturas onde a relaxação superparamagnética não é

muito importante (KV >> kT), os espectros Mössbauer indicam que os campos magnéticos

hiperfinos dos óxidos de Fe3+ são menores em microcristais do que nas correspondentes
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substâncias “bulk”. Esta diminuição pode ser causada por flutuações da magnetização em

torno da direção de fácil magnetização (“excitações magnéticas coletivas” [32]) ou por

efeitos interpartícula (“superferromagnetismo” [33]).

2.3.2 - Variações do campo magnético hiperfino em óxidos de ferro
cristalinos

Influência da substituição com Al

A substituição do Fe3+ por alumínio na hematita e na goethita é bem documentada.

A extensão desta substituição pode ser grande, alcançando 15 at.% em hematitas sintéticas

e 33 at.% na goethita [34]. Devido à diferença entre os raios iônicos do Fe3+ (0,064 nm) e

do Al3+ (0,051 nm), tais substituições produzem diferentes parâmetros de rede, detectáveis

através da difração de raios-X (DRX), desde que os óxidos estejam em concentrações

suficientemente grandes. Em concentrações abaixo de aproximadamente 10%, entretanto, a

detecção destes óxidos através da DRX torna-se muito difícil. Neste contexto, a

espectroscopia Mössbauer é a técnica mais apropriada.

O Fe3+ e o Al3+ também diferem consideravelmente em suas propriedades

magnéticas. O Fe3+ é paramagnético, com cinco elétrons 3d não-pareados no estado high-

spin; enquanto que o Al3+ é diamagnético, com uma estrutura eletrônica correspondente

àquela do Ne. Portanto, a substituição do Fe3+ por Al3+ em um óxido de ferro enfraquece as

interações Fe3+- Fe3+, e também diminui a temperatura de Néel (por exemplo, de 393 K

para 288 K para uma substituição de 21% de alumínio na goethita). Ainda, a substituição de

alumínio reduz o campo hiperfino supertransferido e, portanto, o campo hiperfino de



Capítulo 2 – Fundamentação Teórica e Revisão Bibliográfica 23

saturação (por exemplo, 0,029 T e 0,042 T por percentagem de substituição de alumínio na

hematita e na goethita antiferromagnéticas, respectivamente [35, 36]).

Desde que Bi cresce com o decréscimo de T abaixo de TN, os valores de Bi para

óxidos de ferro substituídos com alumínio poderão ser  sempre menores que o seu

correspondente sem substituição de Al à mesma temperatura. Isto torna-se menos nítido

com o decréscimo da temperatura, i.e., como os campos hiperfinos de saturação abordados.

Aqui diferenças nos próprios campos hiperfinos de saturação tornam-se mais aparentes.

Influência da Cristalinidade

  O grau de cristalinidade de um material pode ser avaliado através da relaxação

superparamagnética. Em temperaturas muito baixas (por exemplo, 4,2 K), onde a relaxação

superparamagnética e efeitos relacionados podem estar ausentes, os espectros Mössbauer

indicam que óxidos de ferro mal cristalizados possuem campos magnéticos hiperfinos

menores do que amostras com maior cristalinidade. Estas reduções no campo magnético

interno, portanto, são devidas somente a campos hiperfinos de saturação menores, que

Murad e Schwertmann [36] atribuíram a supertransferências reduzidas  dos campos

hiperfinos em defeitos ou pequenos cristais. Vacâncias e ou superfícies de cristais podem

reduzir o campo hiperfino supertransferido, como acontece quando se substitui íons

diamagnéticos por Fe3+. A extensão de tais reduções no campo hiperfino em materiais

pouco cristalinos, porém quimicamente puros, pode ser relacionada com a cristalinidade

como manifestado, por exemplo, pelo alargamento das linhas de DRX ou pela área

superficial.
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2.3.3 – Distribuições de Campo Magnético Hiperfino

Em uma amostra magneticamente ordenada, a presença de Fe3+ em um único sítio

atômico distinto resulta no desenvolvimento de um único campo magnético hiperfino

distinto. Se existe somente um único ângulo bem definido entre a magnetização e o

gradiente de campo elétrico (GCE), o espectro Mössbauer de tal amostra deve consistir de

um sexteto  com linhas Lorentzianas finas (i.e., larguras à meia altura menores ou em torno

de 0,3 mm/s). Geralmente, a existência de  sextetos múltiplos é o resultado de mais de um

sítio ressonante de ferro na amostra.

Uma diminuição na cristalinidade leva a um aumento nas distorções dos arranjos de

átomos idealmente equivalentes. Consequentemente, substâncias policristalinas podem

apresentar um intervalo de cristalinidades que causam variações nos arranjos atômicos.

Uma conseqüência destas variações é o aparecimento de campos magnéticos

hiperfinos localmente diferentes. A soma destes campos hiperfinos diferentes leva ao

desenvolvimento de distribuições quase contínuas de campos hiperfinos.

2.3.4 - Exemplos Selecionados

Hematita

O comportamento magnético da hematita bulk pura e a simulação dos respectivos

espectros Mössbauer resultantes são mostrados na Figura 2.12. Acima da temperatura de

Curie (TC = 955 K para amostras bulk puras) a hematita é paramagnética (PM). Abaixo de

TC existe um campo magnético hiperfino que segue aproximadamente uma função de

Brillouin com uma pequena descontinuidade na temperatura de Morin (TM = 260 K). Neste

intervalo de temperatura os spins dos elétrons estão no plano (001) mas não exatamente
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antiparalelos, e, portanto uma estrutura ferromagnética fraca (FMF) acontece. Na transição

de Morin, acontece uma reorientação dos spins (spin flip); abaixo de TM estes estão

inclinados aproximadamente 7º  em relação ao eixo c [37] e exatamente antiparalelos,

levando a um comportamento antiferromagnético (AFM).

O espectro Mössbauer da hematita paramagnética apresenta um dubleto com um

desdobramento quadrupolar  de 0,45 mm/s [38, 39]. Acima da transição de Morin, a

hematita magneticamente ordenada (FMF), que foi descrita pela primeira vez por Kistner e

Sunyar [40], mostra um sexteto com um desdobramento quadrupolar de – 0,19 mm/s. Por

causa da reorientação dos spins, o ângulo θ entre o campo magnético e o GCE muda

quando se passa pela transição de Morin [41] e o desdobramento quadrupolar  abaixo de TM

é de 0,41 mm/s.

A hematita bulk pura possui um campo hiperfino de saturação de 54,2 T para a fase

AFM [35] e 53,3 T para a fase FMF [42] (Tabela 2.2). Em temperatura ambiente o campo

hiperfino é de 51,8 T [43], ou seja, acima de 97% do campo de saturação da fase FMF.

Estes parâmetros variam com a cristalinidade e a substituição do Fe3+ por outros

elementos [44, 45]. Em geral, tanto a pouca cristalinidade, como as substituições por

alumínio possuem uma influência similar nas propriedades magnéticas da hematita: elas

diminuem TC e TM ( e podem até suprimir completamente a transição de Morin) e reduzem

o campo magnético hiperfino em todas as temperaturas.

Uma complicação adicional vem do fato de que, além de as amostras aparentemente

homogêneas apresentarem uma diminuição de TC em função das razões acima

mencionadas, as fases AFM e FMF podem coexistir em um intervalo considerável de

temperaturas [42, 46]. Além disso, os spins de tais hematitas microcristalinas ou aquelas
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substituídas com alumínio (que mostram duas fases) nem sempre mudam suas direções

espontaneamente nas mesmas temperaturas mas, mais propriamente, executam  uma

reorientação gradual e parcial [47], levando a desdobramentos quadrupolares intermediários

entre aqueles  mencionados acima para a hematita pura.

A influência da substituição com alumínio (AlS) nos espectros Mössbauer da

hematita medidos em temperatura ambiente foi descrita por Janot e Gilbert [45], Hogg et al.

[48], Bigham et al. [49], Jónás et al. [50], De Grave et al. [42] e Fish e Clark [43], e,

portanto, está bem documentada. Entretanto, uma comparação de Bhf versus AlS entre os

três últimos artigos citados acima [51] mostra uma considerável variação, tanto no campo

limite para a hematita pura como no grau de redução deste com a substituição de alumínio.

Portanto, os relacionamentos individuais podem ser vistos como válidos somente para as

séries de hematitas substituídas com alumínio para as quais eles foram estabelecidos, ou

seja, eles não podem ser generalizados.

Numa tentativa de relacionar estas diferenças, Murad e Schwertmann [52]

estudaram a dependência das variações do campo hiperfino em hematitas com substituição

de alumínio e com variação na cristalinidade. Tendências significativamente diferentes para

Bhf versus AlS foram observadas para duas séries de substituições com diferentes

cristalinidades (Figura 2.13).

Como mencionado anteriormente, existe a possibilidade da coexistência das fases

FMF e AFM para hematitas em um intervalo limitado de substituições de alumínio e de

cristalinidades em baixas temperaturas. Estes espectros complexos (Figura 2.14) podem

mostrar variações tanto dos campos hiperfinos das fases [42] como das proporções relativas

destes componentes. Estudos em hematitas sintéticas substituídas com alumínio mostram

que, se a influência da cristalinidade for excluída através de um tratamento térmico em
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1000 ºC, a ocorrência de dois componentes espectrais somente acontece se a substituição

com alumínio estiver entre 5 e 9,5 mol%.

Figura 2.13 – Efeito da substituição por alumínio no
campo magnético hiperfino da hematita. Círculos:
amostras calcinadas em 1000 ºC; quadrados: amostras
sintetizadas em 70 ºC. As linhas de regressão para
estas duas séries e os intervalos de 95 % de precisão
também são mostrados [30].

Figura 2.14 – Espectro Mössbauer de uma hematita
com 4,3 % de substituição de alumínio e um tamanho
médio de partícula de 55 nm, medido em 4,2 K [53].

Magnetita e maghemita

A estrutura da magnetita é a de um espinélio inverso, com um Fe3+ por fórmula

unitária ocupando posições tetraedrais e  Fe2+ e outro Fe3+ ocupando posições octaedrais.

Abaixo da temperatura de Curie (~ 850 K), os spins nos sítios A e B são antiparalelos e,

portanto, a fórmula pode ser escrita como 4[ ]A B A O↓ ↑ ↑ . Entretanto, as magnitudes dos

spins não são iguais, resultando em um comportamento ferrimagnético [54].

Acima da “transição de Verwey” em ~ 119 K, alguns elétrons começam a “saltar”

entre os sítios octaedrais Fe2+ e Fe3+. A transferência de cargas é rápida o suficiente para

que o núcleo “sinta” uma valência média de 2,5 para o ferro nestes sítios [55]. Portanto, em

temperatura ambiente, o espectro Mössbauer da magnetita pode ser ajustado com dois
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sextetos correspondentes ao Fe3+ dos sítios A e ao “Fe2,5” nos sítios B (Figura 2.15(a)), com

campos hiperfinos de aproximadamente 49,1 e 46,1 T, respectivamente.

Um exame mais detalhado de espectros da magnetita medidos em temperatura

ambiente mostra que as linhas resultantes dos sítios B são mais alargadas do que aquelas

dos sítios A, fornecendo larguras de linha de 0,47 e 0,31 mm/s (Figura 2.15(a)),

respectivamente. As linhas mais alargadas do sítio B podem ser interpretadas como um

resultado dos efeitos de relaxação devido ao grau de “saltos” dos elétrons [56] ou a

existência de dois íons de ferro magneticamente não-equivalentes nos sítios B [57]. Um

ajuste com três sextetos (Figura 2.15(b)) fornece um campo hiperfino de 49,2 T para o sítio

A e 46,3 e 45,1 T para os dois sítios B, e muda as larguras de linha do ajuste anterior para

0,36 e 0,50, respectivamente.

Abaixo da transição de Verwey (~ 119 K), as medidas são complicadas pelo fato de

que os “saltos” dos elétrons são inibidos. Em magnetitas mal cristalizadas, os saltos dos

elétrons podem ser inibidos também acima de 119 K, ou seja, a transição de Verwey é

deslocada para temperaturas maiores ou simplesmente suprimida [58, 59].

A magnetita pode ser convertida em maghemita, γ-Fe2O3, através da oxidação. Esta

oxidação acontece em estágios e a miscibilidade é completa ao longo da junção Fe3O4 - γ-

Fe2O3.

Em temperatura ambiente, o espectro Mössbauer da maghemita magneticamente

ordenada consiste de um sexteto com linhas relativamente alargadas, com um pequeno

desdobramento quadrupolar (tipicamente ≤ 0,02 mm/s) e um campo hiperfino de

aproximadamente 50,0 T (Figura 2.16(a)).
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Figura 2.15 – Espectros Mössbauer da magnetita,
medidos em temperatura ambiente, ajustados com (a)
dois e (b) três sextetos [30].

Figura 2.16 – Espectros Mössbauer da maghemita (a)
em temperatura ambiente e (b) em 4,2 K [30].

Em 4,2 K, o espectro Mössbauer de uma maghemita bem cristalizada é composto de

pelo menos dois sextetos coincidentes, com campos magnéticos hiperfinos idênticos de

52,6 ± 0,2 T e deslocamentos isoméricos também idênticos, mas desdobramentos

quadrupolares diferentes (Figura 2.16(b)).

Hercinita (FeAl2O4)

Vários autores já caracterizaram  o estado de oxidação dos cátions e a distribuição

dos sítios de ferro na hercinita via espectroscopia Mössbauer. Mizoguchi e Tanaka [60]

observaram um singleto (δ = 0,89 mm/s), em temperatura ambiente, que foi atribuído a íons
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de ferro divalentes, ocupando somente os sítios A, o que explica a ausência de

desdobramento quadrupolar.

Por outro lado, Rossiter [61] obteve, em temperatura ambiente, um dubleto

assimétrico com δ = 0,99 mm/s e ∆EQ = 1,60 mm/s. Uma grande mudança foi observada

quando as medidas foram feitas em 77 K: os valores encontrados foram δ = 1,19 mm/s e

∆EQ = 2,81 mm/s. Uma dependência do desdobramento quadrupolar com a temperatura

também foi observada por Ono et al. [62] em um largo intervalo de temperaturas (4,2 – 800

K). Os valores de ∆EQ aumentaram de ~ 0,8 mm/s (alta temperatura) para ~ 3,2 mm/s

(baixa temperatura).

O espectro apresentado por Yagnik e Mathur [63] mostra, em temperatura ambiente,

dois componentes quadrupolares (δ = 1,32 mm/s e ∆EQ = 1,39 mm/s; δ = 1,74 mm/s e ∆EQ

= 2,76 mm/s) atribuídos a íons Fe2+  nos sítios A e B, respectivamente.

Larsson et al. [64] obteve, pelo menos, quatro subespectros relativos a íons Fe2+

superpostos, para uma série de amostras preparadas sob diferentes condições de tratamento

térmico. Os parâmetros hiperfinos medidos foram: (i) δ = 1,04 – 1,09 mm/s, ∆EQ = 2,87 –

2,96 mm/s; (ii) δ = 1,05 – 1,09 mm/s, ∆EQ = 2,18 – 2,50 mm/s; (iii) δ = 1,08 – 1,14 mm/s,

∆EQ = 1,21 – 1,48 mm/s; (iv) δ =1,10 – 1,15 mm/s, ∆EQ = 1,59 – 1,96 mm/s.

Paesano et al. [65, 66] produziram, via fusão e via moagem de alta energia,

compósitos de Fe-Al2O3 que apresentaram como fase predominante a hercinita. Este

empregou no ajuste das medidas em temperatura ambiente, uma distribuição de ∆EQ com

um único δ para ajustar esta contribuição quadrupolar (Figura 2.17). A distribuição foi

justificada pelo fato de a hercinita ser um espinélio inverso com o ferro possuindo muitas

vizinhanças distintas.
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Figura 2.17 – Espectro Mössbauer para o compósito Fe0,4(Al2O3)99,6, preparado por Paesano et al. [65],
medido em temperatura ambiente. O destaque mostra a distribuição de ∆EQ.

Wüstita (Fe1-xO)

Na wüstita, devido a uma estrutura “defectiva” (i.e., com vacâncias catiônicas), o

equilíbrio das cargas é mantido através de íons Fe3+ (Figura 2.18). Para o balanço da

eletroneutralidade, a cada posição catiônica vazia devem existir dois íons Fe3+ distribuídos

na rede [67].

Do ponto de vista do magnetismo, a wüstita apresenta uma transição de fase –

paramagnética => antiferromagnética – em TN ~ 210 K. A temperatura exata desta

transição depende  da composição específica da fase , ou seja, depende do valor de x em

Fe1-xO. Esta transição é acompanhada por uma distorção romboedral da rede cristalina.

Por ser um sistema complexo, existem várias interpretações sobre os resultados

Mössbauer previamente obtidos. Em se tratando de uma estrutura cúbica com vacâncias de

cátions e uma proporção apropriada de íons Fe3+ para alcançar a eletroneutralidade, a

espectroscopia Mössbauer reflete um arranjo do tipo ++
−

3
2x

2
3x1 FeFe []xO para a wüstita [66]. Por

isto, em geral, os espectros Mössbauer mostram um aparente desdobramento quadrupolar

Fe2+, com uma assimetria devido ao Fe3+ [66, 69]. Embora a simetria da rede seja

cristalograficamente cúbica, as simetrias dos sítios são menores que a cúbica devido às

vacâncias e aos cátions Fe3+, gerando um gradiente de campo elétrico na região nuclear.
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Figura 2.18 -  Representação bidimensional da estrutura defectiva da wüstita. A relação ferro-oxigênio varia
com a pressão de oxigênio no momento da cristalização da fase, o que determina o número de vacâncias
catiônicas [68].

Elias e Linet [70] interpretaram seus resultados de maneira diferente, embora estes

também mostrem uma assimetria considerável nas linhas. Os parâmetros determinados por

estes autores para as contribuições propostas são: δ = 0,76 mm/s, ∆EQ = 0,73 mm/s (sítio I)

e δ = 0,88 mm/s, ∆EQ = 0,50 mm/s (sítio II). Segundo eles, os parâmetros hiperfinos dos

sítios II, que são octaedrais, evidenciam “saltos” de elétrons entre os íons Fe2+ e Fe3+. Para

os sítios I, consideraram que elétrons dos íons Fe3+ nos sítios tetraedrais e dos íons Fe2+ nos

sítios octaedrais também “saltam” entre estes íons.

Pasternak et al. [71], utilizando uma célula de diamante do tipo bigorna (DAC),

mediram espectros Mössbauer, de uma amostra com estequiometria Fe0,941O, com uma

pressão aplicada de até 120 GPa. Eles mostraram uma transição isoestrutural/isocórica de

um estado high-spin para um estado low-spin (Figura 2.19).

2.4 Soluções Sólidas

Quando elementos estranhos (B) são adicionados a um material (A) e tal adição

passa a fazer parte integral da fase sólida deste, mantendo a mesma estrutura cristalina, a
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fase resultante recebe o nome de solução sólida. Diferentemente de uma mistura mecânica,

uma

Figura 2.19 – Espectros Mössbauer de Fe0,941O para P ≥ 60 GPa em 300 K [71]. O destaque descreve a
variação  da abundância relativa da componente não-magnética (a componente low-spin) com a pressão. Note
que, por extrapolação, a componente high-spin é completamente convertida em low-spin em ~ 140 GPa.

solução sólida é uma monofase constituída de um único tipo de cristal e que existe em um

intervalo de composições químicas. Alguns materiais (A) toleram uma larga e variada

adição (B), enquanto outros permitem somente desvios limitados, através desta adição, da

sua fórmula química ideal. Portanto, uma solução sólida é basicamente uma fase cristalina

que possui uma composição variável.

Figura 2.20 – Solução sólida entre os elementos A e B.
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Vejamos, a seguir, alguns fatores que influenciam a extensão de soluções sólidas:
 Raio atômico/iônico: Se os átomos ou íons em uma solução sólida possuem raios

atômicos ou iônicos similares, geralmente, a solução sólida é muito extensiva ou

completa. Na maioria dos casos, se a diferença de tamanho é menor que

aproximadamente 15%, uma solução sólida extensiva é possível.

 Temperatura: Altas temperaturas favorecem a formação de soluções sólidas. Portanto,

aqueles membros das extremidades da solução sólida, que são imiscíveis em baixa

temperatura, podem formar soluções sólidas completas ou mais extensivas entre si em

altas temperaturas. Um fator importante está no fato de as soluções sólidas possuírem

uma entropia maior do que aquela dos membros das extremidades. Isto é devido ao

aumento da desordem associada com os cátions distribuídos aleatoriamente e, em altas

temperaturas, o termo TS na energia livre de Gibbs é que estabiliza a solução sólida.

 Carga do cátion: Substituições heterovalentes (i.e. aquelas envolvendo cátions com

cargas diferentes) raramente levam a uma solução sólida completa em baixas

temperaturas, isto porque eles passam por transições de fase via um complexo

ordenamento de cátions e/ou separação de fases em composições intermediárias. Estes

processos são conduzidos pela necessidade de se manter o balanço local de cargas na

solução sólida bem como acomodar as tensões locais.

Geralmente, certas propriedades dos materiais (propriedades ferroelétricas e

ferromagnéticas, por exemplo) são modificadas por alterações na composição da solução

sólida. Isto leva as soluções sólidas a serem alvo de grande interesse quando se deseja

projetar novos materiais com propriedades específicas.
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As séries de soluções sólidas simples podem se apresentar de duas formas: na

solução sólida substitucional, o átomo ou o íon que está sendo introduzido substitui

diretamente um átomo ou íon de mesma carga na estrutura receptora; nas soluções sólidas

intersticiais, as espécies introduzidas ocupam um sítio que normalmente está vazio na

estrutura cristalina e não são retirados átomos ou íons. A partir destas duas formas básicas,

uma variedade considerável de mecanismos mais complexos de soluções sólidas pode ser

derivada, através de uma ocorrência simultânea de ambas (substitucional e intersticial) e/ou

através da introdução de cargas diferentes daquelas da estrutura receptora.

2.4.1 – Termodinâmica das soluções sólidas

Entropia

A entropia dos membros das extremidades, A e B, de uma solução sólida são SA e

SB, tem principalmente origem vibracional (relacionadas à desordem estrutural causada por

vibrações térmicas dos átomos em uma temperatura finita). A entropia da solução sólida

será sempre maior que a entropia da mistura mecânica.

Figura 2.21 – Entropia em uma solução sólida. Figura 2.22 – Entropia de mistura de uma solução
sólida.
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A entropia de uma mistura mecânica é dada por:

 S = xASA + xBSB,                                                     (1)

onde xA e xB são as frações molares de A e B, respectivamente.

A variação da entropia é chamada de entropia de mistura (∆Smix), e é principalmente

configuracional na origem (i.e. ela é associada com o grande número de estados

energeticamente equivalentes dos átomos/ions arranjados nos sítios disponíveis na rede).

Assim, temos

∆Smix = R (xAlnxA + xBlnxB),                                                 (4)

onde R = nK  (n = número de Avogadro e K = constante de Boltzmann).

Entalpia

As entalpias dos membros das extremidades da solução sólida, A e B, são iguais a

HA e HB respectivamente. Para uma mistura mecânica destes dois membros das

extremidades, a entalpia é dada por:

H = xAHA + xBHB .                                                    (5)

A variação da entalpia com relação a mistura mecânica é conhecida como a entalpia

de mistura, ∆Hmix. Ela pode ser tanto positiva como negativa, ou zero. Se ∆Hmix = 0, a

solução sólida é dita ideal, e para ∆Hmix ≠ 0, a solução sólida é dita não-ideal.

Uma expressão simples para a entalpia de mistura pode ser derivada se assumirmos

que a energia da solução sólida provém somente da interação entre pares de vizinhos

próximos.
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Figura 2.23 – Entalpia de mistura de uma solução
sólida.

Figura 2.24 – Entalpia em uma solução sólida.

Consideremos z como sendo o número de coordenação dos sítios da rede em que a

mistura ocorre. Se o número total de sítios é N, então o número total de ligações de

vizinhos próximos é 0,5Nz. (O fator 0,5 provém da existência de dois átomos/íons por

ligação).

Consideremos a energia associada com os pares de vizinhos próximos A-A, B-B e

A-B como sendo WAA, WBB e WAB respectivamente. Se os cátions são misturados

aleatoriamente, então a probabilidade de termos vizinhos A-A, B-B e A-B é xA
2, xB

2 e

2xAxB respectivamente.

Portanto, a entalpia total da solução sólida é dada por:

H = 0,5 Nz(xA
2WAA + xB

2WBB + 2xAxBWAB).                            (6)

Que pode ser rearranjada como:

H = 0,5 Nz(xAWAA + xBWBB) + 0,5 NzxAxB(2WAB – WAA - WBB).              (7)

O primeiro termo nesta equação é igual a entalpia da mistura mecânica. Portanto:

∆Hmix = 0,5 NzxAxB(2WAB - WAA - WBB) = 0,5 NzxAxBW,                          (8)
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onde W (= 2WAB – WAA – WBB) é conhecido como parâmetro de interação de solução

regular, e seu sinal determina o sinal de ∆Hmix.

Um valor positivo de W indica que indica uma situação energeticamente mais

favorável para se ter vizinhos A-A e B-B, do que vizinhos A-B. Desta forma para se

maximizar o número de vizinhos A-A e B-B, a solução sólida não se mistura nas regiões

ricas em A e B. Este processo é chamado de exsolução.

Um valor negativo de W indica uma situação energeticamente mais favorável para

se ter vizinhos A-B, do que vizinhos A-A ou B-B. Para maximizar o número de vizinhos A-

B, a solução sólida forma um composto ordenado.

Energia livre

A energia livre da mistura é definida como:

∆Gmix = ∆Hmix – T∆Smix.                                                 (9)

A variação da energia livre em função da composição e da temperatura pode ser

considerada para três situações diferentes: uma solução ideal, uma solução não-ideal com

uma entalpia de mistura positiva, e uma solução não-ideal com uma entalpia de mistura

negativa.

 Solução sólida ideal, ∆Hmix = 0. Neste caso, ∆Gmix = - T∆Smix e, como ∆Smix é sempre

positivo, ∆Gmix é sempre negativo. Em qualquer composição, a energia livre de um sólido

monofásico será menor que a energia livre combinada de qualquer mistura de duas fases

separadas, como mostrado no diagrama abaixo. A solução sólida é estável como uma
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monofase, com uma distribuição desordenada de cátions em todas as composições e

temperaturas.

Solução sólida não-ideal, ∆Hmix > 0. Em altas temperaturas, o termo -T∆Smix é dominante,

e a curva da energia livre assemelha-se com aquela da solução ideal. Com o decréscimo da

temperatura, os termos ∆Hmix e -T∆Smix tornam-se similares em magnitude e a curva de

energia livre resultante mostra dois mínimos e um máximo central.

Figura 2.25 – Energia livre de mistura de uma
solução sólida ideal.

Figura 2.26 – Energia livre de mistura  de uma
solução sólida não-ideal.

A regra da tangente comum pode ser usada para determinar o estado de equilíbrio da

solução sólida. A tangente comum toca a curva de energia livre em C e D e, para

composições entre estes pontos, a energia livre de uma solução monofásica é maior que a

de uma mistura de C e D. Portanto, no equilíbrio, o sistema minimiza a sua energia através

da formação de duas fases com composição C e D. Para composições fora do intervalo

entre C e D, a solução sólida é estável como uma monofase desde que a mesma possua uma

energia livre menor do que a mistura de duas fases.

 Solução sólida não-ideal, ∆Hmix < 0. Neste caso, existe uma forte tendência pelo

ordenamento quando a razão A:B é 1:1. A fase completamente ordenada possui entropia
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configuracional zero, isto porque existem somente dois caminhos para os átomos se

arranjarem: os estados ordenados e anti-ordenados (que são equivalentes). Contudo, este

estado possui uma entalpia menor, devido a um arranjo energeticamente favorável de íons,

que a fase ordenada em baixas temperaturas. Em contraste, a solução sólida completamente

desordenada possui uma alta entropia configuracional, que a estabiliza em altas

temperaturas. Em uma certa temperatura crítica, existe uma transição de fase de uma fase

ordenada para uma fase desordenada.

2.4.2 - Soluções sólidas substitucionais

Consideremos, por exemplo, o sistema cobre-zinco. Como metais individuais, esses

elementos têm raios atômicos de 1,278 Å e 1,332 Å, respectivamente; ambos têm,

excetuando-se os do nível de valência, 28 elétrons e apresentam, quando isolados, número

de coordenação 12. Portanto, quando se adiciona zinco ao cobre, ele substitui facilmente o

cobre nos sítios de uma rede cúbica de face centrada, até que, um máximo de

aproximadamente 40 % dos átomos de cobre tenha sido substituído. Um outro exemplo é a

solução sólida cobre-níquel. Cobre e níquel são completamente miscíveis entre si, tem a

mesma estrutura e os seus raios são, respectivamente, 1,278 Å e 1,246 Å.

2.4.3 - Soluções sólidas intersticiais

Muitos metais formam soluções sólidas intersticiais nas quais átomos pequenos

como o hidrogênio, o carbono, o boro, o nitrogênio, etc., podem ocupar sítios intersticiais

vazios contidos na estrutura anfitriã do metal. O paládio metálico é muito conhecido por

sua capacidade de absorver grandes volumes de gás hidrogênio e o hidreto formado é uma

solução sólida intersticial de fórmula PdHx (0 ≥ x ≥ 0,7), na qual os átomos de hidrogênio
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ocupam sítios intersticiais contidos na estrutura cúbica de face centrada do paládio

metálico. Existe uma incerteza com relação à ocupação do hidrogênio em “buracos”

octahedrais ou tetrahedrais. Sabe-se que o sítio ocupado depende da composição x.

Possivelmente, a solução sólida intersticial mais importante tecnologicamente é

aquela em que o carbono ocupa sítios octahedrais do γ-Fe cúbico de face centrada. Esta

solução sólida é o ponto inicial para a fabricação de aços.

2.4.4 - Soluções sólidas substitucionais iônicas

Um exemplo de uma solução sólida substitucional iônica é a série de óxidos

formada pela reação entre Al2O3 e Cr2O3 em altas temperaturas. Ambos os extremos da

solução sólida possuem a estrutura cristalina do corundum (hexagonal compacta com os

íons óxidos Al3+ e Cr3+ ocupando dois terços dos sítios octaedrais disponíveis) e a solução

sólida pode ser formulada como (Al2-xCrx)O3 com 0 ≤ x ≤ 2. Em valores intermediários de

x, os íons Al3+ e Cr3+ são distribuídos aleatoriamente entre os sítios octaedrais que

normalmente são ocupados no Al2O3. Portanto, se um sítio particular pode conter um íon

Cr3+ ou um Al3+, a probabilidade deste estar ocupado por um ou outro íon está relacionada

com a composição x. Quando se considera a estrutura como um todo e a ocupação de todos

os sítios é a ocupação média, é conveniente considerar cada sítio como sendo ocupado por

um “cátion médio”, cujas propriedades (número atômico, tamanho, etc.) são intermediárias

àquelas do Al3+ e do Cr3+.

Uma diferença de 15 % nos raios dos átomos dos metais que são trocados entre si é

o máximo que pode ser tolerado se um intervalo substancial de soluções sólidas é formado.

Para soluções sólidas em sistemas não-metálicos, a diferença limite de tamanho  aceitável é
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um pouco maior que 15 %, entretanto é difícil quantificar esta quantidade. Para um grande

número de sistemas não-metálicos isto acontece porque é difícil quantificar os tamanhos

dos íons nestes sistemas.

Em sistemas que exibem intervalos completos de solução sólida, é essencial que as

duas fases “puras” sejam isoestruturais. O inverso não é necessariamente verdade, ou seja,

o fato de duas fases serem isoestruturais não implica na formação de soluções sólidas entre

elas; por exemplo o LiF e o CaO, ambos possuem uma estrutura do tipo NaCl mas eles não

são miscíveis entre si (i.e. eles não reagem entre si para formar soluções sólidas) no estado

cristalino.

Enquanto intervalos completos de soluções sólidas formam-se em casos favoráveis

(como, por exemplo, o sistema Al2O3-Cr2O3 em altas temperaturas), é mais comum

existirem apenas intervalos parciais ou limitados de solução sólida. Nestes casos, a restrição

dos extremos da solução sólida serem isoestruturais não existe mais. Por exemplo, a

forsterita mineral, Mg2SiO4 (uma olivina), é parcialmente solúvel na willemita, Zn2SiO4, e

vice-versa, como mostrado pelo seu diagrama de fase (Figura 2.27). As estruturas

cristalinas da olivina e da willemita são completamente diferentes. As olivinas contém

camadas de óxidos hexagonais compactos, mas estas camadas não estão presentes na

willemita. Portanto, na solução sólida de forsterita, (Mg2-xZnx)SiO4, o zinco substitui o

magnésio nos sítios octaedrais enquanto que na solução sólida de willemita, (Zn2-

xMgx)SiO4, o magnésio substitui o zinco nos sítos tetraedrais.

Em sistemas onde os dois íons que substituem-se entre si são de tamanhos

consideravelmente diferentes, geralmente, o íon maior pode parcialmente ser substituído

pelo íon menor, mas o contrário é muito mais difícil de acontecer, ou seja, substituir-se um

íon pequeno por um íon grande. Por exemplo, nos metasilicatos alcalinos, pouco mais que a
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metade dos íons Na+ do Na2SiO3 podem ser substituídos por Li+ em altas temperaturas (~

800 ºC) para se obter soluções sólidas do tipo (Na2-xLix)SiO3, mas somente ~ 10 % dos íons

Li+ no Li2SiO3 podem ser substituídos por Na+.

2.4.5 - Mecanismos mais complexos de soluções sólidas

Consideremos agora o que acontece quando ocorre uma substituição de cátions mas

os dois cátions possuem cargas diferentes. Existem quatro possibilidades, resumidas na

Figura 2.28.

Criando vacâncias de cátions

Se o cátion substituível da estrutura receptora possui uma carga menor do que a do

cátion que irá o substituir, mudanças adicionais são necessárias para se manter a

eletroneutralidade. Um caminho é a criação de vacâncias de cátions. Então, por exemplo, a

dissolução de uma pequena quantidade de CaCl2 no NaCl leva a um mecanismo de

formação da solução sólida que envolve a troca de dois íons Na+ por um íon Ca2+; portanto

 

Figura 2.27 – Diagrama de fases para o sistema
forsterita (Mg2SiO4) – willemita (Zn2SiO4) [72]

Figura 2.28 – Mecanismos de formação de soluções
sólidas complexas [72].
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um sítio Na+ permanece vazio. A fórmula pode ser escrita como Na1-2xCax[]xCl (0 ≤ x ≤

0,15) em 600 ºC, onde [] é o sítio vacante de cátions.

O espinélio, MgAl2O4, forma um extenso intervalo de soluções sólidas com Al2O3

em altas temperaturas (Figura 2.29). Neste sistema, os íons Mg2+ nos sítios tetraedrais são

substituídos por íons Al3+, na razão 3:2 e a fórmula da solução sólida pode ser escrita como

Mg1-3xAl2+2xO4; x são os sítios vacantes de cátions, preferencialmente devem ser criados

sítios vacantes tetraedrais.

Muitos compostos de metais de transição não-estequiométricos existem em um

intervalo de composições porque o íon do metal de transição se apresenta em mais de um

estado de oxidação. Por exemplo, a wüstita, )OFe(Fe 3
2x

2
3x1

++
− , possui a estequiometria global

Fe1-xO (0  ≤ x ≤ 0,1).

Criando vacâncias de ânions

Se o cátion retirado da estrutura anfitriã possui uma carga maior que a do cátion

substituinte, o balanço de cargas deve ser mantido através da criação de vacâncias de

ânions ou de cátions intersticiais. Vacâncias de ânions ocorrem na zircônia cúbica

Figura 2.29 – Diagrama de fases para parte do sistema MgAl2O4 – Al2O3 mostrando as soluções sólidas da
fase espinélio [72].
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estabilizada com cal, (Zr1-xCax)O2-x (0,1 ≤ x ≤ 0,2). A zircônia cúbica possui a estrutura da

fluorita e, em soluções sólidas, permanece com o número de cátions de cálcio constante;

portanto a troca de Zr4+ por Ca2+ necessita da criação de vacâncias de oxigênio.

Dupla Substituição

Em alguns processos duas substituições ocorrem simultaneamente. Por exemplo, em

olivinas sintéticas, o Mg2+ pode ser substituído por Fe2+ ao mesmo tempo que o Si4+ é

substituído por Ge4+ para formar as soluções sólidas (Mg2-xFex)(Si1-yGey)O4. O brometo de

prata e o cloreto de sódio formam um intervalo completo de soluções sólidas nas quais

ambos, ânions e cátions, substituem-se entre si: (Ag1-xNax)(Br1-yCly),  com 0 < x, y < 1. Os

íons substitucionais podem ser de cargas diferentes, garantindo que a eletroneutralidade se

mantenha.

2.4.6 - Considerações gerais sobre as condições para a formação de
soluções sólidas

Os fatores que governam a formação ou não de soluções sólidas, especialmente nos

casos mais complexos, são entendidos apenas qualitativamente. Para um determinado

sistema, geralmente, não é possível prever a formação de soluções sólidas ou, se elas se

formam, qual é a sua extensão composicional. Por outro lado, estes fatores tem sido

determinados experimentalmente. Se estamos restritos a soluções sólidas que existem sobre

condições de equilíbrio e que são representadas em um diagrama de fases apropriado, então

as soluções sólidas formam-se somente se elas possuem menor energia livre que qualquer

outra fase ou mistura de fases com a mesma composição global. Em condições de não-
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equilíbrio, entretanto, é possível se preparar soluções sólidas que são muito mais extensivas

que aquelas existentes em condições de equilíbrio.

A Lei de Vegard

Podemos obter informações sobre a composição das soluções sólidas se as

distâncias interplanares (d) das linhas de difração de raios-X dos pós podem ser medidas

precisamente. Geralmente, a célula unitária expande-se se um íon pequeno está sendo

substituído por um outro maior, e vice-versa. A partir da lei de Bragg e das fórmulas para o

cálculo de distâncias interplanares, um aumento nos parâmetros da célula unitária leva a um

aumento nos valores de d; todos os máximos do padrão mudam para valores menores de

2θ. Entretanto, de uma forma geral, nem todas as linhas movem-se a mesma quantidade.

Em cristais não-cúbicos, a expansão ou contração da célula unitária com a mudança na

composição pode não ser a mesma para os três eixos e algumas vezes um eixo pode

expandir enquanto os outros contraem-se (ou vice-versa).

De acordo com a Lei de Vegard, os parâmetros de rede devem mudar linearmente

com a composição. Na prática, a Lei de Vegard é, algumas vezes, somente

aproximadamente obedecida e medidas precisas revelam desvios da linearidade.

A Lei de Vegard não é realmente uma lei, mas é uma generalização que se aplica a

soluções sólidas formadas por substituições ou distribuições aleatórias de íons. Com isso

assume-se implicitamente que as mudanças nos parâmetros de rede com a composição são

governadas puramente pelos tamanhos relativos dos átomos ou dos íons que são “ativos” no

mecanismo de solução sólida, ou seja, os íons substituem-se entre si a partir de um

mecanismo substitucional simples.
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Desvios no comportamento da Lei de Vegard foram observados em muitas séries de

soluções sólidas, especialmente em metais. Nos metais, parece não existir uma tendência ou

correlação sistemática entre a direção do desvio (positivo ou negativo) da Lei de Vegard e

características estruturais das soluções sólidas. Em soluções sólidas não-metálicas, uma

correlação tem sido observada entre desvios positivos da Lei de Vegard (Figura 2.30(a)) e a

ocorrência de regiões de imiscibilidade dentro do diagrama temperatura-composição das

soluções sólidas.

Desvios negativos da Lei de Vegard em sistemas não-metálicos (Figura 2.30(b))

podem ser evidenciados por uma interação atrativa resultante entre íons diferentes (i.e. em

um sistema A-B, as interações A-B podem ser mais fortes que a média das interações A-A

e B-B) [72]. Como já foi dito, em casos onde interações A-B são mais fortes, um

ordenamento de cátions pode ocorrer para formar uma superestrutura periódica.

Geralmente, ocorrem superestruturas em composições especiais, como em razões 1:1. Em

outras composições ou em casos onde as interações A-B são menos intensas, o

ordenamento de cátions ocorre apenas sobre pequenas distâncias (i.e. poucos diâmetros

atômicos). Ordens de curto alcance como estas

Figura 2.30 – (a) Comportamento da Lei de Vegard, (b) desvio negativo e (c) desvio positivo [72].

são difíceis de serem detectadas experimentalmente e, portanto, somente uma correlação

muito aproximada entre ordenamento de cátions e desvios negativos da Lei de Vegard pode

ser feita neste estágio.
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2.5 - Soluções Sólidas no Sistema Fe2O3 – Al2O3

A alumina (α-Al2O3) substituída com ferro ou a hematita (α-Fe2O3) substituída com

alumínio têm sido objetos de muitas investigações devido à importância destes óxidos na

natureza (solos, sedimentos, etc.) e na indústria (catalisadores, óxidos cerâmicos, etc.). Até

o presente, permanecem algumas incertezas  com relação à formação de soluções sólidas no

sistema Fe2O3 –Al2O3. Entre estas incertezas estão os limites de solubilidade, temperaturas

de transições magnéticas e reações intermediárias que ocorrem durante a formação das

soluções sólidas.

A alumina e a hematita possuem o mesmo grupo espacial, em termos dos eixos

hexagonais, R-3c (nº 167). As diferenças entre os seus parâmetros a e c, 5,82 e 5,77 %,

respectivamente, são uma conseqüência da diferença entre os raios iônicos para os metais

(para a coordenação seis): 0,054 nm para o Al3+ e 0,065 nm para o Fe3+ [73].

         O diagrama de fases de equilíbrio descrito por Muan [74] é apresentado na Figura

2.31. Podemos observar que o intervalo de substituições de ferro na alumina e de alumínio

na hematita depende da temperatura em que a amostra foi sintetizada e da pressão parcial

de oxigênio.

           A seguir, apresentamos sucintamente resultados de outros trabalhos publicados no

estudo de propriedades das soluções sólidas no sistema hematita-alumina.

Brown et al.

            Brown et al. [75] mediu os parâmetros de rede e os espectros Mössbauer para

amostras de α-Al2O3 contendo íons Fe3+. Um crescimento linear do parâmetro a com o

acréscimo de Fe2O3 até 10,5 mol% foi observado. Os espectros Mössbauer foram ajustados
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assumindo a superposição de dois dubletos e um singleto. O comportamento de ocupação

inversa das duas ressonâncias quadrupolares com o aumento da quantidade de ferro no

Al2O3 foi interpretado em termos de efeitos de vizinhos próximos nos sítios substitucionais.

Figura 2.31 -  Sistema Fe2O3 – Al2O3; efeitos da pressão parcial de O2 nos diagramas de equilíbrio. (a), (b),
(c) e (d) referem-se a uma pressão parcial de O2 de 1, 0,2, 0,03 e < 0,03 atmosferas, respectivamente [74].
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Schwertmann et al.

            Segundo o trabalho de Schwertmann et al. [76], geralmente, para hematitas

substituídas com alumínio produzidas abaixo de 100 ºC, a relação entre os parâmetros de

célula unitária e  a incorporação de alumínio é linear e mais intensa para o parâmetro a do

que para o parâmetro c. A linha de regressão de a intercepta o eixo de substituição em

maiores valores de substituição e com menor inclinação quanto menor for  a temperatura de

síntese (Figura 2.32). Levando em conta somente os efeitos da substituição, as relações

entre a substituição de alumínio e os parâmetros da célula unitária para hematitas

substituídas entre 40 e 90 ºC são descritos pelas seguintes equações (a e c em nm, e V em

nm3) em função da substituição de alumínio [77],

a = 0,5036 - 0,0183Al/(Fe+Al);

c = 1,374 – 0,0512Al/(Al+Fe);

V = 0,3018 – 0,0512Al/(Fe+Al).

Conforme a substituição de alumínio na hematita aumenta, tanto a temperatura de

Néel quanto a temperatura de Morin decresce. O campo magnético hiperfino (Bhf) da

hematita decresce com o acréscimo da substituição com alumínio. Bhf cresce com o

aumento da cristalinidade devido a um tratamento térmico em 1000 ºC. Para se ter uma

descrição completa da variação de Bhf(T) Schwertmann et al. considerou tanto a

substituição de alumínio quanto o tamanho médio de partícula (D) [51], ou seja,

Bhf = 51,7 – 7,6Al/(Fe+Al) – 33/D.

Majzlan et al.

Soluções sólidas do sistema hematita-alumina foram preparadas de dois métodos

distintos: misturas apropriadas de reagentes para a produção das amostras via métodos
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químicos (com subseqüentes tratamentos térmicos em 1623 e 1673 K) e através da

decomposição térmica (975 K) de goethitas substituídas com alumínio [78].

Os parâmetros de rede das amostras de hematitas substituídas com alumínio

mostram um desvio com relação ao comportamento ideal (lei de Vegard). O parâmetro c

mostra um pequeno desvio negativo e o parâmetro a um pequeno desvio positivo. A

magnitude dos desvios da lei de Vegard não é apenas uma função da substituição com

alumínio, mas também depende da história da amostra, ou seja, a síntese via métodos

químicos fornece resultados diferentes da síntese via decomposição térmica da goethita.

Figura 2.32 – Relacionamento entre o parâmetro de rede a e o conteúdo de alumínio em hematitas
sintetizadas em várias temperaturas [72].

As entalpias de mistura na solução sólida hematita-alumina foram utilizadas para

calcular a posição do solvus entre estes dois elementos puros. Os dados termoquímicos

neste estudo superestimaram a posição extrapolada do cume do solvus. A posição exata do

cume do solvus não é conhecida porque o campo de estabilidade da hematita substituída

com alumínio sofre, acima de 1591 K, uma interseção com o campo de estabilidade do

composto FeAlO3  e com o espinélio de ferro e alumínio para temperaturas maiores que
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1800 K [79]. Os valores de ∆H da mistura não mudam significativamente com a

temperatura e entropias de excesso devem ser incluídas na descrição termodinâmica da

solução sólida hematita-alumina para se poder reproduzir o diagrama de fases. A

solubilidade de equilíbrio da hematita na alumina e vice versa, em 298 K, é essencialmente

zero e as hematitas substituídas com alumínio encontradas de forma natural em baixas

temperaturas são metaestáveis com relação à hematita e à alumina.

De Grave et al.

Algumas séries de hematitas substituídas com alumínio, α-(AlxFe1-x)2O3, com x

variando até 0,32, foram preparadas por tratamento térmico de goethitas (α-FeOOH)

substituídas com alumínio, em 500 ºC por 6 h [41]. As amostras continham partículas com

o tamanho variando de 20 até 100 nm, como determinado pelo alargamento das linhas de

difração de raios-X. O aquecimento das amostras até 900 ºC aumentou a cristalinidade, mas

reduziu o valor da solubilidade do alumínio na hematita (x ~ 0,15).

A espectroscopia Mössbauer foi aplicada para a determinação quantitativa de

misturas goethita-hematita substituídas com alumínio [80]. Os efeitos da cristalinidade e da

substituição de alumínio no comportamento magnético e na transição de Morin destes

óxidos substituídos também foram estudados [81].

Em baixas temperaturas e para pequenas substituições, os espectros Mössbauer

destas hematitas substituídas com alumínio consistem de sextetos com larguras de linha e

intensidades assimétricos. Isto é comprovado pelo fato de que estes espectros são

compostos de dois padrões Zeeman com campos magnéticos hiperfinos e desdobramentos

quadrupolares um pouco diferentes entre si. Segundo os autores, este fato é explicado pela
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coexistência de duas fases magnéticas, as fases ferromagnética fraca e antiferromagnetica.

Em altas temperaturas, os espectros tornam-se simétricos e contém somente um sexteto

relativo à fração remanescente da fase ferromagnética fraca.

Musić et al.

Musić et al. [82] preparou amostras usando métodos cerâmicos tradicionais. Foram

usados como precursores γ-AlOOH e α-Fe2O3. Uma série de misturas α-(AlxFe1-x)2O3, com

x variando de 0 até 1, foram mecanicamente  misturadas usando um moinho planetário.

Após a mistura, os pós foram prensados e tratados termicamente em várias temperaturas e

por períodos de tempo diferentes. Considerando o intervalo total de concentrações, foram

observados dois tipos de soluções sólidas da forma α-(AlxFe1-x)2O3. Para 0 ≤ x ≤ 0,27,

observou-se uma solução sólida com parâmetros muito próximos da hematita (fase “F”).

Para 0,91 ≤ x ≤ 1,00, uma solução sólida com parâmetros muito próximos do corundum

(fase “A”) foi observada. Na região 0,27 ≤ x ≤  0,91 existe a coexistência das duas soluções

sólidas, com os parâmetros de rede a e c não variando, enquanto a fração de F decresce e a

fração de A cresce com x. Os limites de solubilidade propostos são: 27,0 ± 0,5 mol% de α-

Al2O3 em α-Fe2O3 e 9.0 ± 0,5 mol% de α-Fe2O3 em α-Al2O3.

Mørup et al.

Mørup et al. [83] utilizou a moagem de alta energia para preparar a solução sólida

(Fe2O3)0,25(Al2O3)0,75. Inicialmente, o processo de moagem reduziu o tamanho de partícula

da hematita de 10 µm para 10 nm para a amostra moída por 38 h. A partir de 20 h, a difusão

da hematita na matriz de Al2O3 começa a acontecer e, depois de 56 h de moagem, as

partículas nanoestruturadas de hematita atuam como catalisadores na transformação da fase
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γ- para α-Al2O3. Segundo os autores, através da moagem, a hematita difunde-se na matriz

de alumina e forma uma única solução sólida com estrutura da alumina. Finalmente, após

122 h de moagem, uma amostra com uma substituição de 25 ± 4 mol % de hematita na

matriz de corundum foi obtida.

Os resultados obtidos na difração de raios-X destes compostos mostram,

inicialmente, apenas as linhas da hematita e, após 122 h, linhas de uma estrutura do tipo

alumina junto a linhas de ferro com estrutura BCC (Figura 2.33). A Tabela 2.3 mostra os

parâmetros de rede e tamanhos médios de partícula obtidos através destes difratogramas.

Os resultados de espectroscopia Mössbauer (Figura 2.34) mostram, para a amostra

moída por 2 h, um único sexteto com parâmetros hiperfinos muito próximos àqueles da

hematita bulk (Tabela 2.4). Os espectros das amostras com tempos de moagem

intermediários foram ajustados com três sextetos (dois com parâmetros mais próximos da

hematita e um com parâmetros mais próximo do α-Fe) e dois dubletos relativos ao Fe3+. O

espectro da amostra moída 122 h foi ajustado com um sexteto (α-Fe) e dois dubletos (Fe3+).

A maioria dos resultados apresentados acima mostram que os parâmetros de rede

das soluções sólidas Fe2O3-Al2O3 devem variar linearmente (ou próximo a isto) com o

acréscimo da substituição, ou seja, devem obedecer à lei de Vegard. Além disso, como

previsto pelo diagrama de fases original, existe um grande intervalo onde uma solução

sólida “rica em ferro” coexiste com uma solução sólida “pobre em ferro”. A solução sólida

rica em ferro, como esperado, apresenta um decréscimo nos valores dos seus parâmetros de

rede com o aumento da concentração de Al, enquanto a solução sólida pobre em ferro

mostra um crescimento dos mesmos. Outro consenso obtido no estudo destas soluções

sólidas está relacionado ao comportamento magnético apresentado por estas soluções. As
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Tabela 2.3 – Os parâmetros de rede (a e c) e os tamanhos médios de partícula (D) para as amostras com 25
mol% Fe2O3-Al2O3 em diferentes tempos de moagem, bem como para a amostra moída por 122 h tratada
termicamente [83].

Tempo 2 h 20 h 38 h 102 h 122 h Tratada*

A
5,032(5) 5,045(8) 5,045(9) 4,917(9) 4,861(6) 4,858(5)

C 13,749(5) 13,781(8) 13,774(9) 13,438(9) 13,239(6) 13,223(5)

D+ (nm) 36(1) 16(1) 10(1) 12(1) 11(1) 13(1)

* A amostra, depois de um tempo de moagem de 122 h, foi tratada termicamente no ar, em 973 K, por uma
hora.
+ O tamanho médio de partícula (D) foi determinado pelo método de Scherrer.

Figura 2.33 – Padrões de DRX para amostras com 25 mol%
Fe2O3-Al2O3, em diferentes tempos de moagem [83].

Figura 2.34 – Espectros Mössbauer das
amostras 25 mol% Fe2O3-Al2O3 em
diferentes tempos de moagem em 295 K
[83].
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Tabela 2.4 – Parâmetros hiperfinos: campo magnético hiperfino (B), deslocamento isomérico (δ),
desdobramento quadrupolar (∆EQ), largura de linha (Γ) e areas relativas (A) para amostra com 25 mol%
Fe2O3-Al2O3 em diferentes tempos de moagem, medidos em temperatura ambiente [83].

Tempo Parâmetro M-1* M-2 M-3 P-1* P-2
B (T) 52,0 ____ ____ ____ ____
δ (mm/s) 0,37
∆EQ (mm/s) -0,08
Γ (mm/s) 0,38

2 h

A (%) 100
B (T) 51,9 49,5 ____
δ (mm/s) 0,38 0,40 0,42 0,35
∆EQ (mm/s) -0,09 -0,07 1,33 0,71
Γ (mm/s) 0,36 0,82 1,10 0,63

20 h

A (%) 65,4 25,9 3,4 5,3
B (T) 51,6 48,8 29,1
δ (mm/s) 0,38 0,37 0,09 0,30 0,35
∆EQ (mm/s) -0,09 -0,09 -0,04 1,34 0,67
Γ (mm/s) 0,39 0,89 2,32 0,75 0,51

38 h

A (%) 45,2 22,9 8,0 9,1 14,9
B (T) 51,5 48,5 29,8
δ (mm/s) 0,38 0,36 0,12 0,32 0,34
∆EQ (mm/s) -0,09 -0,12 -0,02 1,32 0,63
Γ (mm/s) 0,40 0,66 0,86 0,66 0,45

56 h

A (%) 30,3 12,8 7,6 22,9 26,5
B (T) 51,4 48,8 30,8
δ (mm/s) 0,39 0,36 0,22 0,31 0,33
∆EQ (mm/s) -0,13 -0,10 -0,09 1,40 0,69
Γ (mm/s) 0,33 0,92 1,30 0,58 0,46

82 h

A (%) 7,1 7,2 7,9 22,5 55,4
B (T) 51,7 46,5 30,5
δ (mm/s) 0,43 0,50 0,07 0,33 0,33
∆EQ (mm/s) -0,11 -0,09 -0,01 1,30 0,66
Γ (mm/s) 0,68 1,09 0,88 0,53 0,42

102 h

A (%) 6,7 3,0 6,3 27,5 56,5
B (T) ____ ____ 30,4
δ (mm/s) 0,04 0,33 0,32
∆EQ (mm/s) -0,01 1,03 0,59
Γ (mm/s) 1,61 0,44 0,32

122 h

A (%) 13,8 40,3 45,9
*Sextetos magnéticos (M-) e dubletos não-magnéticos (P-)

temperaturas de Neél e de Morin devem decrescer com o aumento da substituição de

alumínio na hematita chegando, até, a sua completa supressão. Conseqüentemente, este

decréscimo afeta outras grandezas como, por exemplo, o campo magnético hiperfino. As
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soluções sólidas ricas em ferro apresentam-se, nas medidas de espectroscopia Mössbauer,

magneticamente ordenadas, ou seja, resultam em um sexteto com parâmetros hiperfinos

próximos àqueles da hematita. Por outro lado, as soluções sólidas pobres em ferro resultam

em dubleto(s) com parâmetros hiperfinos atribuídos a sistemas com íons Fe3+.

Mas nem todos os resultados concordam entre si. Como mostrado acima, Majzlan et

al. mostra um desvio, com relação à lei de Vegard, dos parâmetros de rede. Outro fator que

mostra muita discrepância, comparando-se os diferentes resultados, é o limite de existência

de soluções sólidas monofásicas, ou seja, o limite de solubilidade. Os resultados apontam

uma solução sólida rica em ferro desde ~ 15 mol % alumínio substituído até ~ 33 mol%. Já

o limite de solubilidade para a solução sólida pobre em ferro não apresenta grandes

diferenças entre os resultados mostrados, este limite está em torno de 10 mol%.

Considerando os relatos apresentados acima, é razoável  supor que as discrepâncias

entre os resultados apresentados, com relação à formação de soluções sólidas no sistema

Fe2O3-Al2O3, são influenciadas principalmente por diferenças nos arranjos experimentais

utilizados na preparação das amostras, bem como  na interpretação dos resultados

experimentais. A natureza dos precursores, a moagem da mistura dos mesmos e as

temperaturas de tratamento térmico são alguns fatores que afetam as propriedades

estruturais e magnéticas deste sistema óxido.

Um fator que praticamente não é discutido nos trabalhos que estudam as soluções

sólidas Fe2O3-Al2O3 é o aparecimento de fases espúrias, já que como dito no trabalho de

Majzlan et al., na maioria das situações  estas soluções sólidas são metaestáveis. Isto leva

ao aparecimento de outras fases metaestáveis como a γ-Al2O3 ou fases mais estáveis como

a hercinita (FeAl2O4).
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2.6 -  Materiais Nanoestruturados

2.6.1 - Definição

Atualmente, os materiais nanoestruturados são definidos como materiais

policristalinos de fase simples ou multifásicos com tamanho de grão na ordem de

nanometros (10-9 m = 1 nm), tipicamente menores que 100 nm [84]. Segundo Gleiter [85],

um material nanoestruturado é aquele que apresenta  uma microestrutura com um tamanho

característico (em pelo menos uma direção) na ordem de poucos nanometros, tipicamente

de 1-10 nm.

Devido a estas dimensões extremamente pequenas, os materiais nanoestruturados

são estruturalmente caracterizados por uma grande fração volumétrica de contornos de

grãos (ou interfaces), que corresponde a 50% do volume do material, com textura orientada

ao acaso e com 50% dos átomos situados nestes contornos [86]. Estas variações nas

propriedades resultam do tamanho reduzido, da forma dos cristalitos, da baixa densidade

e/ou do número de coordenação nas interfaces entre os elementos estruturais.

Geralmente, os materiais nanoestruturados apresentam propriedades físicas

superiores aos policristais convencionais e sólidos amorfos. Por exemplo, os materiais

nanoestruturados podem exibir aumento de resistência e/ou dureza, melhor ductilidade e/ou

tenacidade, módulo de elasticidade reduzido, melhor difusividade, maior calor específico, e

propriedades magnéticas melhoradas. No entanto, pelo fato dos materiais nanoestruturados

serem metaestáveis, suas estruturas e propriedades dependem do modo de preparação e

variação do tempo-temperatura.

Podemos representar um material nanocristalino com ajuda do modelo de esferas

rígidas baseado na suposição de que todos os átomos do material são da mesma espécie
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química, porém formando diferentes arranjos atômicos. A estrutura será constituída por

átomos em arranjo cristalino formando uma estrutura cristalina normal e por átomos em um

arranjo atômico de contorno rodeados por diferentes estruturas cristalinas, como pode ser

observado na Figura 2.35, em relação às regiões 1, 2 e 3.

Figura 2.35 -  Representação esquemática do material nanoestruturado formado por átomos com arranjo
cristalino(círculos escuros) e átomos com arranjo atômico de contorno (círculos claros). Os átomos de
contorno são mostrados em posições regulares da estrutura cristalina, porém na realidade, devem relaxar para
formar diferentes arranjos atômicos [84].

Conforme a Figura 2.35, os cristais das regiões 1, 2 e 3, são diferentes entre si, e os

átomos do contorno A têm arranjo dos átomos diferente do contorno B. Outra característica

de materiais nanocristalinos está associada aos espaços interatômicos entre os átomos de

contorno A (espaços ab, ac), que diferem dos átomos do contorno B (espaços df, dg).

2.6.2 – Classificação

Os materiais nanoestruturados podem ser divididos em três categorias.

a) A primeira categoria compreende materiais com dimensões reduzidas  e/ou

dimensionalmente na forma de nanopartículas, fios, fitas ou filmes finos. Este tipo

de estrutura pode ser obtido por várias técnicas, tais como deposição química ou
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física de vapor, condensação de gás inerte, precipitação de vapor, líquido

supersaturado, moagem de alta energia, etc.

b) A segunda categoria compreende materiais em que a microestrutura é limitada a

uma região superficial fina (nanométrica) do volume do material. Por exemplo,

nanoclusters de grafite recoberto com uma camada de partículas de cobalto [87].

Pode-se obter este tipo de estrutura por técnicas de deposição química ou física de

vapor e irradiação laser. Sendo este último o procedimento mais aplicado para

modificar a composição e/ou a estrutura atômica da superfície de um sólido em

escala nanométrica.

c) A terceira categoria consiste de sólidos volumétricos com estruturas na escala de

nanometros. Existem várias técnicas para se obter este tipo de estrutura desde a

mistura mecânica (moagem) até a deposição química ou física de vapor.

2.6.3 – Propriedades

Os materiais nanoestruturados diferem dos materiais policristalinos pelo tamanho

das unidades estruturais de que são compostos e, freqüentemente, mostram propriedades

que são diferentes daquelas dos materiais convencionais quando comparados para a mesma

composição química. Estas mudanças incluem aumentos na condutividade elétrica em

cerâmicas, na resistividade elétrica de metais e na coercividade magnética de

nanopartículas. Estes materiais apresentam, também, um aumento na dureza/resistência e

melhora na ductibilidade/tenacidade de metais e ligas [88], como também uma alta

atividade catalítica e um aumento na eficiência luminescente de semicondutores [89].
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A microestrutura, dimensões e distribuição dos grãos, morfologia de contorno de

grão, contorno de interfaces e arranjo atômico formados nos produtos finais determinam

essas propriedades.

2.6.4 – Métodos para a produção de materiais nanoestruturados

Em princípio, qualquer método capaz de produzir grãos muito pequenos pode ser

usado para obter materiais nanoestruturados. Os seguintes métodos têm sido utilizados para

a produção de materiais nanoestruturados: (a) consolidação de partículas ultrafinas

sintetizadas por redução química [90, 91]; (b) cristalização de fases amorfas [92, 93]; (c)

compactação de pós ultrafinos obtidos por reação / condensação em fase gasosa [94, 95];

(d) consolidação de partículas ultrafinas produzidas por evaporação [96]; (e) consolidação

de partículas por reação de estado sólido em moagem com reação [97]; (f) consolidação de

partículas ultrafinas produzidas por diferentes métodos de precipitação química (incluindo

os métodos de sol-gel) [98]. Além destes processos, os métodos mais comuns para

produção de materiais nanoestruturados estão apresentados na Tabela 2.5 [86].

Tabela 2.5 – Métodos de síntese de materiais nanoestruturados.

Fase inicial Técnicas

Vapor

Condensação na presença de gás inerte
Desintegração de catodo

Plasma
Deposição de vapor (física e química)

Líquido Eletrodeposição
Solidificação rápida

Sólido
Mistura mecânica / moagem
Desgaste por deslizamento

Erosão por centelha (eletrodo)

2.7 – A Moagem de Alta Energia

A Física dos Materiais tem continuamente direcionado suas investigações científicas

para melhorias das propriedades e do desempenho dos materiais. Melhorias significantes
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em propriedades mecânicas, químicas e físicas tem sido alcançadas através de modificações

químicas e métodos convencionais de processamento térmico, mecânico e termoquímico.

Entretanto, a demanda sempre crescente para materiais “estáveis em temperaturas mais

altas”, “mais fortes”, “mais duros” e “mais leves” que os tradicionais tem levado ao

desenho e desenvolvimento de materiais avançados. As indústrias de alta tecnologia têm

fornecido grandes estímulos a estes esforços.

Materiais avançados podem ser definidos como aqueles que, em primeira

consideração, são submetidos à síntese e controle de estrutura sistemáticos para produzir

um conjunto preciso de propriedades para aplicações demandadas [99]. Atualmente, sabe-

se que a estrutura e a constituição de materiais avançados podem ser melhor controlados

processando-os através de condições de não-equilíbrio (ou longe-do-equilíbrio) [1]. Entre

muitos destes processos, que estão em uso comercial, a solidificação rápida do estado

líquido [100, 101], a fusão mecânica [102-105], o processamento a plasma [98, 106] e a

deposição de vapor [98, 107] têm recebido muita atenção dos pesquisadores. O tema central

em todas estas técnicas é sintetizar materiais em um estado de não-equilíbrio através da

“energização” (levando o material a altas temperaturas) e do resfriamento rápido (Figura

2.36). A energização envolve a elevação (ida) do material a um estado altamente fora do

equilíbrio (metaestável) através de alguns processos dinâmicos externos, como por

exemplo, fusão direta, evaporação, irradiação, aplicação de pressão ou armazenamento de

energia mecânica através da deformação plástica [108]. Geralmente, a energização pode

envolver também uma possível mudança de estado de sólido para líquido ou gás. O

material é então resfriado em um estado configuracionalmente “congelado”, que pode então

ser usado como um precursor para se obter a constituição química e/ou microestrutura

desejadas através de subsequente tratamento térmico/processamento. Assim, vem sendo
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mostrado que materiais processados desta maneira possuem características físicas e

mecânicas melhoradas em comparação com materiais processados de forma convencional.

A habilidade das diferentes técnicas de processamento de sintetizar

estruturas metaestáveis pode ser convenientemente avaliada através da medida ou da

estimativa da “distância” do equilíbrio, i.e., a máxima energia que pode ser armazenada

Figura 2.36 – Conceitos básicos de “energização e resfriamento” para sintetizar materiais de não equilíbrio.

além daquela da estrutura de equilíbrio/estável. Isto tem sido feito por diferentes

pesquisadores para diferentes técnicas de processamento de não-equilíbrio [106, 109-111].

As técnicas de deposição por vapor e implantação de íons, por exemplo, apresentam

desvios do equilíbrio bastante grandes. Entretanto, a fusão mecânica é uma técnica que leva

o material processado muito mais longe do equilíbrio do que, por exemplo, a solidificação

rápida, que tem mostrado um grande potencial no desenvolvimento de materiais de não-

equilíbrio [1, 98, 99]. A Tabela 2.6 resume os desvios calculados para diferentes técnicas de

processamento.

Nesta seção discutiremos alguns dos recentes avanços que têm ocorrido durante os

últimos anos na síntese de fases de equilíbrio e ligas metaestáveis através de uma técnica de

processamento simples e barata - fusão/mistura mecânica de pós de metais e óxidos

metálicos.



Capítulo 2 – Fundamentação Teórica e Revisão Bibliográfica 64

Tabela 2.6 – Desvios do equilíbrio obtidos em diferentes técnicas de processamento de não-equilíbrio.
Técnica Desvio máximo do equilíbrio

(kJ/mol) [108, 109]

Resfriamento do estado sólido 16

Solidificação rápida 24

Fusão mecânica 30

Irradiação / implantação de íons 30

Condensação a partir do vapor 160

2.7.1 - Nomenclatura

A Fusão Mecânica descreve o processo em que misturas de pós (de diferentes

metais, óxidos ou ligas/compostos) são moídas entre si. Neste processo, estão envolvidas

transferências de materiais para se obter uma liga homogênea. Por outro lado, a moagem de

pós de composições uniformes (algumas vezes estequiométricas), onde a transferência de

material não é necessária para a homogeneização, vem sendo chamada de Moagem

Mecânica.

A Moagem de Reação é o processo de moagem mecânica acompanhada por uma

reação de estado sólido.

A Síntese Mecanoquímica de materiais é o nome geral dado ao processo de moagem

de metais e óxidos envolvendo reações químicas que ocorre durante a moagem. Estas

reações podem ser usadas, por exemplo, para reduzir óxidos e cloretos metálicos a metais

puros, ligas e compostos.

Dois ou mais dos conceitos acima podem ser aplicados a um mesmo processo.

2.7.2 - O processo da fusão mecânica

O processo da fusão mecânica se inicia com a mistura dos pós dos precursores, na

proporção correta para se obter a fase desejada, e a inserção destes pós (misturados) no
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moinho junto com o meio de moagem (geralmente esferas de aço). Esta mistura é então

moída por um tempo necessário para se alcançar um estado desejado, ou seja, quando, por

exemplo, a composição de cada partícula do pó moído é a mesma da proporção dos

elementos dos pós inicialmente misturados (fase desejada). A partir disso, o pó pode ser

compactado e tratado termicamente para se obter a microestrutura e as propriedades

desejadas. Portanto, os materiais precursores, o moinho e as variáveis do processo são

componentes importantes do processo da fusão mecânica.

Os materiais precursores

Os materiais precursores utilizados no processo de fusão mecânica são facilmente

encontrados, comercialmente, na forma de pós que possuem tamanhos de partículas em um

intervalo de 1 - 200 µm. Entretanto, o tamanho de partícula dos pós não é um fator crítico,

desde que o tamanho seja menor do que o tamanho da(s) bola(s) utilizada(s) como meio de

moagem. Isto porque o tamanho de partícula do pó diminui exponencialmente com o tempo

de moagem e atinge o valor de poucos micrometros em poucos minutos de moagem. Os

pós precursores se apresentam em amplas categorias de metais puros, ligas, pré-ligas,

óxidos e compostos refratários.

Tipos de moinhos

Diferentes tipos de equipamentos de moagem de alta energia são usados para

produzir pós fundidos mecanicamente. Estes se diferenciam em sua capacidade, eficiência

de moagem e arranjos adicionais para resfriamento, aquecimento, etc. A seguir

apresentamos uma breve descrição de alguns modelos de moinhos disponíveis para o

processo de fusão mecânica.
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Moinho do tipo shaker - SPEX

O moinho do tipo shaker (moinhos SPEX) é uma variedade muito comum entre os

moinhos comerciais (Figura 2.37) que podem moer entre 10 e 20 g de pó por vez. O

modelo mais simples deste moinho possui um vaso de moagem (que contém a amostra e

a(s) bola(s) de moagem) que, preso por uma trava, é oscilado energicamente para frente e

para trás milhares de vezes por minuto. O movimento de sacudir para frente e para trás é

combinado com movimentos laterais das extremidades do vaso de moagem. Por causa da

amplitude (~ 5 cm) e da velocidade do movimento do vaso de moagem (~ 1200 rpm), as

velocidades das esferas são altas (~ 5 m/s) e, conseqüentemente, a força do impacto das

esferas também é grande. Portanto, este moinho pode ser considerado de alta energia.

Moinho de bolas planetário

Outro moinho muito usado em experimentos de fusão mecânica é o moinho de bolas

planetário (associado aos moinhos comerciais Pulverisette), no qual poucas centenas de

gramas de pó podem ser moídos a cada vez (Figura 2.38). O moinho de bolas planetário

possui este nome devido ao movimento de seu vaso de moagem ser similar ao de um

planeta. Ele é arranjado em um disco suporte rotativo e um mecanismo especial faz com

que ele gire ao redor de seu próprio eixo. A força centrífuga produzida através da rotação

do vaso de moagem ao redor de seu próprio eixo, e aquela produzida pela rotação do disco

suporte, atuam, ambas, no conteúdo do vaso de moagem (o material a ser moído e as

esferas de moagem). Como o vaso de moagem e o disco de suporte giram em sentidos

opostos, as forças centrífugas atuam alternadamente no mesmo sentido e em sentidos

opostos. Isto leva as esferas de moagem a se mover na parede interna do vaso de moagem –
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       Figura 2.37 – Moinho do tipo shaker
       (moinhos SPEX).

Figura 2.38 - Moinho de bolas planetário
Pulverisette.

causando um efeito de fricção, seguido pelo efeito do material sendo moído e das esferas de

moagem decolando e viajando livremente no interior do vaso de moagem, e colidindo

contra a parede interna oposta - o efeito do impacto (Figura 2.39).

Attritor

Um attritor (Figura 2.40) consiste de um tambor vertical com uma série de “pás”

dentro dele. Colocadas progressivamente em ângulos determinados para cada uma, as pás

Figura 2.39 – Efeito de fricção, seguido pelo efeito do material sendo moído e das esferas de moagem
decolando e viajando livremente no interior do vaso de moagem, e colidindo contra a parede interna oposta.
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energizam a carga de esferas, causando redução no tamanho do pó, por causa do impacto

entre as esferas; entre as  esferas  e  as paredes do tambor e  entre  as  esferas,  o  eixo

agitador e as pás. Algumas reduções de tamanho aparecem através de colisões

interpartículas e através do escorregamento das esferas. Um poderoso motor gira as pás,

que agitam as esferas de aço ao redor do tambor.

Figura 2.40 – Moinho do tipo attritor.

Variáveis do processo

A fusão mecânica é um processo complexo e por isso envolve a otimização de um

número de variáveis para se alcançar a fase e/ou a microestrutura desejadas. Alguns dos

parâmetros mais importantes entre os que tem algum efeito na constituição final do pó

serão descritos a seguir.

Tipo de moinho

Como descrito acima existem vários tipos diferentes de moinhos que são utilizados

na fusão mecânica. Estes moinhos diferem na sua capacidade, velocidade de rotação e na

sua habilidade de controlar a operação através da variação da temperatura de moagem e da
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minimização da contaminação dos pós. Dependendo do tipo de pó, da quantidade de pó e

da constituição final desejada, um determinado moinho pode ser escolhido.

Tabela 2.7 – Capacidades típicas de alguns moinhos.
Moinho Massa de Amostra

Shaker
até 2 g

Planetário até 250 g

Attritor
de 0,5 até 100 kg

Vaso de moagem

O material utilizado na confecção do vaso de moagem é importante porque, devido

aos impactos nas paredes internas do vaso durante a moagem, certa quantidade deste

material pode ser “arrancada” e, conseqüentemente, incorporada ao pó. Isto pode

contaminar ou alterar a estequiometria do pó. Se o material do vaso de moagem é diferente

daquele do pó, então o pó pode ser contaminado com o material do mesmo. Por outro lado,

se os dois materiais são os mesmos, então a estequiometria pode ser alterada se não forem

tomadas as devidas precauções para compensar a quantidade incorporada ao pó. Aço

endurecido, aço ferramenta, aço-cromo endurecido, aço temperado, aço-inox, carbeto de

tungstênio e outros tipos de aços são os materiais mais utilizados na confecção de vasos de

moagem. Alguns materiais específicos são utilizados para situações especiais: cobre,

titânio, corundum sinterizado, ytria estabilizada com zircônia, safira, ágata, porcelana, entre

outros. O formato do vaso também é importante, especialmente o desenho interno do

mesmo.
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Velocidade de rotação

É fácil de visualizar que, quanto mais rápido o vaso girar, maior será a energia

fornecida para o pó. Mas, dependendo do desenho do moinho existem certas limitações

com relação a velocidade máxima que pode ser empregada. Por exemplo, em um moinho

de bolas convencional o aumento da velocidade de rotação pode aumentar a velocidade

com que a(s) bola(s) se move(m). Acima de uma velocidade crítica, as esferas podem ser

fixadas nas paredes internas do vaso de moagem e não exercerem força de impacto

nenhuma. Portanto, a velocidade máxima deve estar logo abaixo  do valor crítico para que

as esferas possam ter o maior peso e produzir a máxima energia de colisão.

Outra limitação para a velocidade máxima está no fato de que para altas velocidades

(ou intensidades de moagem) a temperatura do vaso pode alcançar valores elevados. Isto

pode ser vantajoso nos casos em que a difusão é necessária para se promover a

homogeneização e/ou a fusão dos pós. Mas, em alguns casos, este acréscimo na

temperatura pode ser desvantajoso, porque o mesmo  acelera o processo de transformação e

resulta na decomposição de soluções sólidas supersaturadas ou outras fases metaestáveis

formadas durante a moagem. Da mesma forma, as altas temperaturas geradas também

podem facilitar a contaminação dos pós.

Tempo de moagem

O tempo de moagem é o parâmetro mais importante. Normalmente o tempo de

moagem é escolhido para produzir um estado intermediário entre os estados de fratura e

fusão a frio das partículas do pó. Os tempos de moagem necessários variam dependendo do

tipo de moinho utilizado, da intensidade de moagem, da razão massa de esferas – massa de

amostra e da temperatura de moagem. Estes tempos são definidos para cada combinação
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dos parâmetros citados acima e para cada sistema de pós em particular. Porém, o nível de

contaminação aumenta e fases indesejáveis formam-se se o pó for moído por um tempo

maior do que o necessário. Portanto, o pó deve ser moído somente até o tempo necessário

para se formar a fase desejada e não além disso.

Meio de moagem

Quando falamos em meio de moagem, estamos falando do vaso de moagem e das

esferas utilizadas na moagem. A densidade do material que será utilizado como meio de

moagem deve ser grande o suficiente para que as esferas criem uma força de impacto

suficiente no pó. É normalmente desejável que o vaso de moagem e as esferas de moagem

sejam constituídos do mesmo material do pó que está sendo moído para se evitar

contaminações com elementos indesejáveis.

O tamanho do meio de moagem também influencia a eficiência da moagem. De

uma forma geral, um tamanho grande (e uma alta densidade) são desejáveis porque uma

massa maior de esferas pode transferir mais energia de impacto às partículas do pó. Sabe-se

que a constituição final do pó depende do tamanho do meio de moagem utilizado. Por

exemplo, tem sido publicado na literatura que tamanhos de esferas pequenos favorecem a

(a) (b) (c)

Figura 2.41 – Exemplos de meios de moagem de moinhos do tipo (a) shaker, (b) planetário e (c) attritor.
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formação de fases amorfas [112]. Estes trabalhos sugerem que esferas pequenas produzem

uma ação friccional intensa, que promove a formação da fase amorfa. De fato, foi

constatado que condições “suaves” de moagem (tamanhos de esferas pequenos, pequenas

energias e pequenas razões massa de esferas – massa de amostra) favorecem a amorfização

ou a formação de fases metaestáveis [113, 114].

Materiais Abrasivos

Quando voltamos nossa atenção para os materiais listados na parte superior da

Tabela 2.8, vemos que muitos dos materiais de maior dureza enquadram-se na categoria

dos compostos cerâmicos. Entre eles, a alumina e carbeto de silício são freqüentemente

utilizados como abrasivos em aplicações comerciais. Embora a dureza, de per si, seja uma

característica importante para os abrasivos, a tenacidade apresenta igual importância,

especialmente quando o abrasivo é usado para polir materiais dúcteis de alta resistência.

Também, como uma ação abrasiva é essencialmente uma ação de corte (Figura 2.42),

desenvolvem-se altas temperaturas localizadas, e a refratariedade é um fator necessário.

Felizmente, não há maiores problemas para se obter de uma maneira combinada altos

valores de dureza e refratariedade, pois ligações interatômicas fortes garantem,

simultaneamente, dureza e refratariedade (Tabela 2.8).

Dureza. A dureza de um material é geralmente indicada por uma de duas escalas. A

escala de Mohs concerne à dureza dinâmica, ou dureza de corte, e ordena os materiais

segundo resultados obtidos quando um material mais mole é riscado por outro mais duro. A

escala Knoop baseia-se no grau de penetração de um material mole por um material mais

duro; é somente um teste estático. Ambos os ensaios, embora intimamente relacionados,
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não apresentam correlação perfeita. A escala de Mohs é um índice de dureza simples e

grandemente empregado, porém não é satisfatória para medir a dureza dos materiais

cerâmicos abrasivos, pois todos eles têm valores de dureza iguais ou superiores a 9, como

se pode ver na Tabela 2.8. A escala Knoop é um pouco mais quantitativa, pois apresenta

números disponíveis para estabelecer uma gradação da dureza.

Tenacidade. A tenacidade de diferentes materiais abrasivos depende de numerosas

variáveis. Tomemos a α-Al2O3 como exemplo. Quando temos uma alumina pura, os grãos

abrasivos (brancos) são extremamente friáveis e rompem-se facilmente sob tensões de

polimento. Em contraste, uma α-Al2O3 contendo Fe2O3 e TiO2 em solução sólida

Tabela 2.8. Dureza dos materiais abrasivos [68].

Material Composição
Dureza

Mohs

Dureza

Knoop

Aproximada

Temperatura

de fusão, ºC

Diamante C 10 8 000 > 3 500

Carbeto de boro B4C __ 3 500 2 450

Carbeto de silício SiC __ 3 000 >2 700

Carbeto de titânio TiC __ 2 800 3 190

Carbeto de tungstênio WC __ 2 100 2 770

Alumina
α-Al2O3 9 2 000 2 050

Topázio SiAl2F2O4 8 1 500 Dissocia-se

Quartzo SiO2 7 1 000 Transforma-se

Ortoclásio KalSi3O6 6 600 Dissocia-se

Apatita Ca5P2O12F 5 500 ~1 400

Fluorita CaF2 4 200 1 330

Calcita CaCO3 3 150 Dissocia-se

Gipsita CaSO2(OH)4 2 50 Dissocia-se

Talco Mg3Si4O10(OH)2 1 20 Dissocia-se
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(vermelho ou marrom) é apreciavelmente mais tenaz e mais resistente à abrasão e à ruptura

(por razões ainda não bem esclarecidas pela experiência). A importância comercial dessa

diferença entre a α-Al2O3 pura e suas variações implica na escolha do abrasivo certo para o

fim certo. Para polir materiais duros, o grão friável é melhor, pois conserva seus cantos

angulosos, muito embora isso implique num desgaste mais rápido de ambos, abrasivo e

peça. Assim como para a dureza, não há também nenhum teste quantitativo razoável para a

tenacidade ou friabilidade de um abrasivo, pois muitos fatores influem: resistência

mecânica, ductibilidade, geometria, velocidade de corte e outros.

Razão massa de esferas – massa de amostra (REA)

A REA possui um efeito significante no tempo necessário para se alcançar uma fase

particular no pó que está sendo moído. Quanto maior for a REA, menor será o tempo de

moagem necessário. Em uma REA grande, devido ao aumento na proporção do peso de

esferas, o número de colisões por unidade de tempo aumenta e conseqüentemente mais

Figura 2.42. Fotografia (1000 x) da ação abrasiva. O cavaco de aço (A) está sendo retirado da peça (B) pelo
grão abrasivo (C) [68].
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energia é transferida para as partículas do pó e a fusão acontece mais rápida. Porém, se

escolhermos uma REA excessiva, podem ocorrer reações indesejáveis.

Atmosfera de moagem

O maior efeito da atmosfera de moagem está na contaminação ou oxidação do pó.

Portanto, os pós devem ser moídos em vasos que foram evacuados e/ou completados com

um gás inerte como argônio ou hélio (o nitrogênio e o oxigênio reagem com pós metálicos

e, conseqüentemente, não podem ser usados para prevenir contaminações durante a

moagem, a menos que se esteja interessado em produzir nitretos ou óxidos). Argônio

altamente puro é o ambiente mais comum para se prevenir oxidações e/ou contaminações

dos pós.

Temperatura de moagem

A temperatura de moagem é outro parâmetro importante na decisão da constituição

do pó moído. Desde que processos de difusão são envolvidos na formação de ligas, mesmo

que o produto final seja uma solução sólida, um intermetálico, uma nanoestrutura ou uma

fase amorfa, espera-se que a temperatura de moagem tenha um efeito significante em

qualquer liga.



Capítulo 3 - Descrição Experimental 

 Neste capítulo estão descritos os métodos utilizados na preparação e nas 

caracterizações estrutural e magnética das amostras do sistema (Fe2O3)x(Al2O3)1-x 

preparadas no presente trabalho.  

 
3.1 Preparação das amostras 

 As amostras produzidas foram processadas a partir da moagem da mistura dos pós 

precursores de hematita (α-Fe2O3) – Acros Organics, 99,999 % (< 100 mesh) - e alumina 

(α-Al2O3) – Vetec, 99,9 % (< 200 mesh), em um moinho de bolas do tipo planetário, de 

diversas maneiras. 

 A seguir descreveremos todas variáveis envolvidas no processo de preparação das 

amostras. 

- O moinho: 

O moinho de bolas utilizado é do tipo planetário, Fritsch - modelo Pulverisette 6. 

Este equipamento pode aplicar ao vaso de moagem, onde estão contidas as esferas e 

a amostra, uma rotação de 100 rpm até 600 rpm. Possui um controle eletrônico do 

tempo de 0moagem, o que nos permitiu a realização de moagens em intervalos de 1 

h, com 10 minutos de interrupção entre cada intervalo de moagem. Este 

procedimento foi adotado para se reduzir o efeito da temperatura no resultado final 

da moagem, uma vez que longos e contínuos tempos de moagem levam a altas 

temperaturas no interior do vaso elevando, conseqüentemente, a temperatura da 

amostra. 

- A razão massa de esferas / massa de amostra: 
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A razão massa de esferas / massa de amostra não foi uma variável neste trabalho, ou 

seja, ela foi mantida constante em todas as moagens (30:1). 

- O meio de moagem: 

Foram utilizados dois meios de moagem. O primeiro consistiu de um vaso de 

moagem, com capacidade para 80 ml de amostra, de aço-inox carregado com esferas 

de aço-inox. Chamaremos este meio de moagem de “meio metálico” (MM). O 

segundo foi formado por um vaso de moagem de alumina (α-Al2O3), também com 

80 ml de capacidade, carregado com cilindros de zircônia (ZrO2). Este meio 

chamaremos de “meio cerâmico” (MC). 

- A atmosfera de moagem: 

Todas as amostras produzidas neste trabalho foram moídas em uma atmosfera de 

argônio. 

- A concentração: 

Foram produzidas amostras do sistema (Fe2O3)x(Al2O3)1-x com concentração 

nominal de hematita, x, entre 0,01 e 0,75. 

- A velocidade de rotação: 

Na produção das amostras, variamos a velocidade de rotação do vaso de moagem e 

do disco suporte desde 100 rpm até 600 rpm. 

- O tempo de moagem: 

As amostras foram moídas em intervalos de tempo variando entre 3 h e 72 h. 

- Os tratamentos térmicos: 

Para um melhor entendimento da evolução das fases formadas na moagem, algumas 

amostras foram submetidas posteriormente a tratamentos térmicos com duração de  
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24 h, em temperaturas de 500 e 1000 ºC, e em atmosferas de argônio e oxigênio. 
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Figura 3.1 – Amostras produzidas via moagem no meio metálico. 
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Figura 3.2 – Amostras produzidas via moagem no meio cerâmico.      
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3.2 - As caracterizações 

3.2.1 - Microscopia Eletrônica de Transmissão  

As Figuras 3.3 (a) e (b) mostram o esquema simplificado de um microscópio 

eletrônico de transmissão (MET): um canhão, que gera um feixe de elétrons de alta energia, 

tipicamente de 100 a 300 keV; um conjunto de lentes condensadoras (C1, C2 e C3), que 

transmitem o feixe até a amostra; a lente objetiva, que recombina os feixes difratados e 

transmitidos para a formação da imagem; e um conjunto de lentes intermediárias que 

projetam a imagem em uma tela ou detetor. A recombinação dos feixes difratados e 

transmitidos com diferentes intensidades resulta na diferença de contraste da imagem 

formada [115]. 

Todo o estudo de caracterização usando MET foi realizado no Centro de 

Microscopia Eletrônica (CME) da Universidade Federal do Rio Grande do Sul, num 

equipamento JEOL – JEM 2010 200kV, com resolução para imagem de ponto igual a 0,25 

nm, com faixa de magnificação entre 2.000 X e 1.200.000 X e diâmetro mínimo do feixe de 

1,5 nm. 

Um esquema do processo de preparação das amostras analisadas no MET é 

apresentado na Figura 3.4. O método utilizado em nosso caso específico consistiu, 

primeiramente, na dispersão da amostra em cola a base de resina epóxi. Após este processo, 

utilizou-se a mistura cola + amostra para se fazer um “sanduíche” de pedaços de sílicio 

(utilizados como substrato na preparação de filmes finos). Com o “sanduíche” pronto, em 

uma politriz, diminuiu-se a espessura do mesmo até 100  µm e, em um equipamento de 

polimento esférico (Dimpler), diminuiu-se a espessura da região central da amostra até ~20 

µm. Na sequência, através do processo de polimento iônico da superfície (a superfície da 
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amostra foi bombardeada com um feixe de íons de argônio em um ion milling), produziu-se 

um pequeno furo no centro da região mais fina da amostra. A partir disso, observou-se as 

partículas presas à cola da borda do furo.  

 

 
 

(a) 

 
 

(b) 
Figura 3.3 – (a) e (b): esquema simplificado de um microscópio eletrônico de transmissão [115]. 

 
 
 3.2.2 - Microscopia Eletrônica de Varredura  

O microscópio eletrônico de varredura utilizado, conforme pode ser visto na Figura 3.5, 

consiste basicamente da coluna ótico-eletrônica (canhão de elétrons e sistema de 

demagnificação), da unidade de varredura, da câmara de amostra, do sistema de detectores 

e do sistema de visualização da imagem. Um feixe de elétrons com cerca de 20 keV, gerado 

em um canhão similar ao do MET, é desmagnificado por um conjunto de lentes 

eletromagnéticas que agem como condensadores. Este feixe é focalizado sobre a amostra, e 
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mediante bobinas defletoras, percorre uma varredura sobre pequena região da mesma. 

Como conseqüência, uma série de sinais são emitidos, dos quais destacam-se os elétrons 

secundários com cerca de 50 eV. Estes elétrons são captados por um detetor cuja resposta 

modula o brilho de uma tela, e que é varrido em sincronismo com o feixe eletrônico. 

Portanto, a cada ponto da amostra corresponde um ponto da tela, e nele é mapeada a 

 
Figura 3.4 – Esquema mostrando a geometria da amostra preparada para microscopia eletrônica de 

transmissão. 
 
 
resposta do objeto ao feixe de excitação. O aumento é obtido pela relação entre a área 

varrida sobre a amostra, e a área da tela. 

Os estudos usando MEV foram realizados no Departamento de Química da 

Universidade Estadual de Maringá, num equipamento Shimadzu SS-550. 

 

3.2.3 - Difração de Raios – X 

 As medidas de difração de raios-X (DRX) foram realizadas em um difratômetro 

automatizado SIEMENS - modelo D-500, operando na geometria convencional θ–2θ, no 
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Instituto de Física da Universidade Federal do Rio Grande do Sul. A radiação utilizada foi a 

Kα do cobre (λ1 = 1,54060 Å e λ2 = 1,54439 Å), com cristal monocromador de grafite no 

feixe secundário e todas as medidas foram conduzidas em temperatura ambiente. No 

procedimento de análise dos difratogramas obtidos e na indexação dos picos de reflexão 

das várias fases observadas utilizou–se o método de Rietveld [116,117]. 

 

 

Figura 3.5 – Representação esquemática dos componentes do microscópio eletrônico de varredura. 
 

O Método de Rietveld. Perfil Calculado  

O método Rietveld é uma ferramenta amplamente usada para caracterização 

estrutural de compostos cristalinos. Sua utilização vem crescendo desde a sua criação na 

década de 60, existindo atualmente inúmeros programas computacionais dedicados à 

implementação desse método de refinamento estrutural. Entre esses programas destaca-se, 



Capítulo 3 – Descrição Experimental 83

devido ao seu grande uso na literatura, o Programa FullProf [18] que além de ser de fácil 

utilização é continuamente atualizado (veja o site http://www-

llb.cea.fr/fullweb/fp2k/fp2k.htm) e totalmente livre. 

O Método de Rietveld consiste do refinamento de uma estrutura cristalina através da 

minimização da diferença quadrática ponderada entre os padrões observado (yi) e calculado 

(yc,i) contra o vetor de parâmetros α = (α1, α2, α3, ..., αp) (Figura 3.6). A função 

minimizada no Método de Rietveld é:  

{ }∑
=

−=
n

i
icii yyw

1

2
,

2 )(αχ . 

  A curva teórica contém parâmetros estruturais, tais como dimensões de célula 

unitária e posições atômicas, de modo que o procedimento de ajuste resulta no refinamento 

dos parâmetros inicialmente utilizados. Neste contexto, um padrão de difração de pó pode 

ser coletado na forma numérica para um conjunto discreto de ângulos de espalhamento. 

Vamos chamar esta variável de espalhamento de T. Então, o padrão de difração de pó é 

geralmente dado por dois arranjos { } niii yT ,...,1, = . O perfil pode ser modelado utilizando 

contagens calculadas no i-ésimo passo através da soma das contribuições das reflexões de 

Bragg vizinhas com o background: 

( ) iiic bTTISy +−Ω= ∑∑ h
h

h ,,, φφ
φ

φ  

 O vetor h (= H, ou H + k) rotula as reflexões de Bragg, o símbolo subscrito φ indica a fase 

e varia de 1 até o número total de fases presentes no modelo. O termo fase é sinônimo de 

“um mesmo procedimento para o cálculo de intensidades integradas”, Iφ,h. A expressão 

geral para a intensidade integrada é:  

{ } hh ,
2

, φφ LAPCFI =  
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O significado dos diferentes termos das equações apresentadas acima é o seguinte:  

- Sφ é o fator de escala da fase φ;  

- Lh contém os fatores de Lorentz, polarização e multiplicidade;  

- Fh é o fator de estrutura;  

- Ah é a correção de absorção;  

- Ph é a função de orientação preferencial;  

- Ω é a função de perfil da reflexão que modela tanto os efeitos instrumentais como da 

amostra;  

- Ch inclui correções especiais (não linearidade, eficiências, correções especias de absorção, 

extinsão, etc);  

- bi é a contagem do background.  

 

Decomposição do padrão total (Profile Matching) 

Além de refinamento estrutural, o método Rietveld permite a identificação de fases 

presentes na amostra, através de indexação dos picos de Bragg. Este procedimento, que é 

conhecido também como ajuste de Lebail [118], não necessita nenhuma informação 

estrutural exceto parâmetros de célula unitária e parâmetros de resolução. Um método 

similar desenvolvido por Pawley utiliza o método dos mínimos quadrados com vínculos 

[119]. Uma discussão a respeito do algoritmo de profile matching utilizado neste método de 

refinamento pode ser encontrada na referência [120]. Este método torna os dados de entrada 

mais simples e aumenta consideravelmente o campo de aplicação do refinamento do perfil 

do padrão do pó. No programa FullProf este modo de refinamento pode ser utilizado 

através de um profile matching com fator de escala constante. Neste modo de refinamento, 
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o fator de escala não pode ser variado e as intensidades integradas são refinadas 

individualmente utilizando iterativamente a fórmula de Rietveld para se obter as 

intensidades integradas observadas.  

 Para se obter parâmetros estruturais como, por exemplo, posições atômicas e 

ocupação de sítios e as quantidades relativas entre as fases presentes em uma amostra, 

necessitamos de uma boa estatística e um pequeno passo na obtenção do difratograma 

experimental. Como nem todos os padrões obtidos nesta tese obedecem a estes requisitos, 

utilizamos o profile matching com fator de escala constante no refinamento dos mesmos. 

Mesmo com padrões “não-ideais”, os parâmetros de rede e as larguras de linha (utilizadas 

no cálculo do tamanho de partícula) podem ser obtidos com valores bastante confiáveis.  

 

A fórmula de Scherrer 

 O tamanho médio de partícula (A) pode ser obtido através do alargamento das 

linhas de DRX utilizando-se a fórmula de Scherrer. Esta fórmula descreve, a partir da 

largura corrigida de uma linha de DRX, em um ângulo θ, o tamanho médio de partícula de 

um domínio perpendicular ao plano hkl; 

θ
λ

cos
KA

bhkl =  

onde λ é o comprimento de onda do raio-X, b é o alargamento da linha de DRX a meia 

altura e K é um fator de forma. Por facilidade vamos considerar as partículas esféricas (K = 

1). Para se obter valores precisos de Ahkl deveríamos considerar a contribuição das tensões 

estruturais. Entretanto, a fórmula de Scherrer não leva este fato em conta. Portanto, ela nos 

fornece apenas uma estimativa de Ahkl. 
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Figura 3.6 – Difratograma de raios-X ajustado pelo método de Rietveld. 

  

3.2.4 - Espectroscopia Mössbauer 

 O espectrômetro Mössbauer empregado operou na geometria de transmissão, 

utilizando uma onda triangular para o transdutor de velocidade e no intervalo de 

temperatura de 5 – 300 K. 

 A fonte de radiação utilizada foi o 57Co em matriz de Rh, cuja intensidade, no início 

dos experimentos, era de 25 mCi. O 57Co tem um esquema de desintegração conforme o 

apresentado na Figura 3.7, e a transição utilizada na observação do efeito Mössbauer foi a 

de 14,4 keV, como é usual no caso da sonda 57Fe. 

 Tendo simetria cúbica e não originando campo magnético nos sítios de 57Co 

(57Feexc.), a matriz de Rh possibilita a emissão de uma só linha, sem haver desdobramentos 

quadrupolar ou magnético. 
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 O equipamento utilizado na obtenção dos espectros Mössbauer das amostras 

estudadas no presente trabalho está descrito na Figura 3.8. As medidas em baixas 

temperaturas foram realizadas acoplando-se o equipamento descrito na Figura 3.8 em um 

criostato similar ao apresentado na Figura 3.9. 

 

 
Figura 3.7 – Esquema de desintegração do 57Co. 

 

Os ajustes teóricos dos espectros experimentais obtidos através da espectroscopia 

Mössbauer foram realizados através do programa comercial NORMOS. O NORMOS é um 

programa de aplicação orientado para ajuste de dados de espectroscopia Mössbauer, capaz 

de ajustar linhas espectrais lorentzianas discretas, bem como distribuições nos campos 

hiperfinos. Com o NORMOS é igualmente possível ajustar individualmente os 

subespectros referentes a cada sítio que, quando somados, representam todo o espectro 

observado. 

3.2.5 Magnetômetro de amostra vibrante 

Na análise magnética das amostras produzidas utilizou-se um magnetômetro de 

amostra vibrante, o qual permite a obtenção de curvas de histerese magnética. O campo 

aplicado foi variado de –15 kOe a +15 kOe, com as amostras em temperatura ambiente. 
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Figura 3.8 – Espectrômetro Mössbauer: 1) transdutor de velocidade; 2) fonte de 57Co; 3) amostra; 4) detetor 
(contador proporcional); 5) pré-amplificador; 6) fonte de tensão; 7) amplificador; 8) analisador monocanal; 9) 
controlador do transdutor de velocidade; 10) analisador multicanal (placa MCS – multichannel scaler). 
 

Figura 3.9 – Criostato Janis utilizado na realização de medidas em baixas temperaturas. 
 

O equipamento utilizado está representado esquematicamente na Figura 3.10. A 

amostra a ser medida é colocada em movimento relativo às bobinas leitoras. Deste 

movimento, resulta a variação do fluxo magnético, o qual induz uma tensão nas bobinas 

leitoras. Esta tensão será proporcional ao momento magnético instantâneo da amostra. 
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Desta forma, este magnetômetro pode ser usado para determinar a magnetização dos 

materiais em função de um campo aplicado. Este magnetômetro está junto ao Laboratório 

de Magnetismo da Universidade Federal do Rio Grande do Sul. 

 

 
Figura 3.10 – Representação esquemática de um magnetômetro de amostra vibrante. 

  
3.2.6 - Magnetômetro SQUID 

 Para determinar a susceptibilidade magnética em função da temperatura de algumas 

amostras utilizamos um magnetômetro SQUID (Quantum Design). 
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 O magnetômetro SQUID utilizado usa como elemento principal de detecção o 

SQUID RF (superconducting quantum interference devices) e pode alcançar uma 

sensibilidade para variações de momento magnético de até 10-9 emu. 



          Capítulo 4 – Resultados e Discussões 
 

 Dividiremos o capítulo de resultados em duas partes: caracterizações estruturais em 

amostras preparadas em meios de moagem metálico (MM) e cerâmico (MC), e 

caracterizações magnéticas. 

4.1 – Estudos estruturais - Meio de moagem metálico  

4.1.1 – Estudo em função da concentração de hematita 

A Figura 4.1 mostra micrografias obtidas via microscopia eletrônica de varredura 

(MEV) para diferentes concentrações de hematita e alumina, moídas durante 24 h no MM. 

De uma forma geral, as amostras observadas mostram partículas aglomeradas de diferentes 

tamanhos, alguns com tamanhos menores que 100 nm. Podemos verificar que, com o 

aumento da concentração de hematita, os tamanhos dos agregados diminuem. 

A Figura 4.2 mostra a micrografia de campo claro para x = 0,10, obtida por 

microscopia eletrônica de transmissão (MET). A Figura 4.3 mostra a micrografia de campo 

escuro para a mesma região da Figura 4.2. Comparando estas duas micrografias, podemos 

ver partículas com diâmetros menores que 10 nm e, considerando os contrastes obtidos, 

associamos estas partículas mais claras da Figura 4.3 a partículas nanoestruturadas que 

contém majoritariamente ferro. 

As Figura 4.4(a) mostra o padrão de difração de elétrons para a mesma região 

mostrada nas Figuras 4.2 e 4.3. A Figura 4.4(b) apresenta o mesmo padrão da Figura 4.4(a) 

redesenhado com uma intensificação dos anéis de difração. Neste padrão foram 

identificados planos referentes a uma estrutura hexagonal do tipo corundum (grupo espacial  
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(a) (b) 

(c) (d) 

(e) (f) 
Figura 4.1 – Micrografias obtidas no microscópio eletrônico de varredura para (a) x = 0,10 – 5000X, (b) x = 
0,10 – 20000X, (c) x = 0,25 – 5000X, (d) x = 0,25 – 20000X, (e) x = 0,50 – 5000X e (f) x = 0,50 – 20000X. 
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Figura 4.2 – Micrografia de campo claro para x = 0,10  - 120000X. 
 
 

Figura 4.3 – Micrografia de campo escuro, para x = 0,10 – 120000X. 
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(a) (b) 
Figura 4.4 – (a) Padrão de difração de elétrons para x = 0,10 e (b) os respectivos anéis da estrutura hexagonal 

(corundum). 
 

Tabela 4.1 - As razões entre os planos atômicos medidos e os respectivos valores teóricos da hematita e do 
corundum.

 
Hkl 

 
(dn/d1)exp 

(dn/d1)exp - α-Al2O3 
(JCPDS: 10-0173) 

(dn/d1)exp - α-Fe2O3 
(JCPDS: 33-0664) 

0 1 2 .... .... .... 

1 0 4 0,7336 0,7335 0,7328 

1 1 3 0,6053 0,5993 0,5994 

0 2 4 0,5007 0,5001 0,4994 

1 1 6 0,4623 0,4602 0,4598 

 

R-3c). As razões entre as distâncias interplanares adjacentes referentes a estes planos, 

comparadas com os valores teóricos da hematita e do corundum, são apresentadas na 

Tabela 4.1. O fato do padrão não ser formado por “pontos” discretos, mas por anéis, é uma 

forte evidência da existência de uma estrutura nanométrica. 

Os padrões obtidos na difração de raios-X, refinados via método de Rietveld, das 

amostras 0,02 ≤ x ≤ 0,50 , moídas durante 24 h no MM, são mostrados na Figura 4.5. Como 

pode ser visto para x = 0,02 (Figura 4.5(a)), os picos de difração foram identificados como 
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sendo do α-Al2O3 e do α-Fe. O padrão de difração devido ao α-Fe é observado até x = 0,15 

(Figura 4.5(d)). Acreditamos que o α-Fe origina-se da abrasão do vaso e das bolas de aço 

inox. Isto porque as amostras com x pequeno são predominantemente compostas de α-

Al2O3, um óxido extremamente abrasivo (veja a seção 2.7.3). Para confirmar este fato, uma 

amostra contendo apenas α-Al2O3 foi moida por 24 h à 300 rpm, a qual mostrou traços de 

contaminção por α-Fe. Por outro lado, os picos de difração de α-Fe2O3 começam a ser 

identificados a partir de x = 0,12. 

 Com a concentração inicial de α-Fe2O3 compreendida entre 0,15 < x ≤ 0,50, 

somente α-Al2O3 e picos alargados de α-Fe2O3 podem ser observados nos padrões (Figuras 

4.5(e) – 4.5(g)). O alargamento dos picos de difração de α-Fe2O3 é associado com uma 

efetiva redução no tamanho de partícula (ver Tabela 4.2), bem como com tensões internas 

no cristal devido a defeitos, entre outros o alumínio substituindo o ferro neste óxido. O 

mesmo pode ser dito do alargamento dos picos de α-Al2O3, com ferro substituindo o 

alumínio. De fato, estas situações são freqüentemente alcançadas através do processo de 

moagem de alta energia e levam a formação de estados fora do equilíbrio (∆H > 0) [8, 9] 

como, por exemplo, soluções sólidas estendidas. O tamanho médio de partícula foi 

calculado através da fórmula de Scherer (veja a seção 3.2.3), desprezando o alargamento 

das linhas devido às tensões internas e considerando as partículas esféricas. Estima-se que 

os desvios com relação aos valores verdadeiros, gerados com estas aproximações, não 

afetam significativamente as conclusões decorrentes dos valores obtidos. 

 No sistema hematita-alumina, a situação de íons de ferro substituindo íons de 

alumínio na alumina e íons de alumínio substituindo íons de ferro na hematita implica na 

formação de soluções sólidas. Como vimos na seção 2.4.1, devido ao processo de  
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(c)
               x = 0,12
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 α-Fe
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(b)
               x = 0,10
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Figura 4.5 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para as amostras moídas no 
MM com 0,02 ≤ x ≤ 0,50.
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Tabela 4.2 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para 0,02 ≤ x ≤ 0,50. 

x   α-SSP (R-3c) α-SSR (R-3c) α-Fe (Im3m) 

0,02 Parâmetros 

Rede 
a, Å 4,761(1) .... 2,87(1) 

 c, Å  12,991(2) ..... .... 
 V, Å3 255,1(1) .... 23,7(1) 
     
 Parâmetros 

Posicionais 

Al/Fe, x 0 .... 0 
 Al/Fe, y 0 .... 0 
 Al/Fe, z 0,3519 (5) .... 0 
 O, x 0,3110 (4) .... .... 
 O, y 0 .... .... 
 O, z 0,25 .... .... 
 Frações (%)  99,3 .... 0,7 

 Tamanho médio de 
partícula (nm)  99,0 .... 7,2 

0,10 Parâmetros 

Rede 

a, Å 4,762(1) ....  2,87(1) 

 c, Å 12,994(2) .... .... 
 V, Å3 255,2(1) .... 23,7(1) 
     
 Parâmetros 

Posicionais 

Al/Fe, x 0 .... 0 
 Al/Fe, y 0 .... 0 
 Al/Fe, z 0,3522 (6) .... 0 
 O, x 0,3106 (1) .... .... 
 O, y 0 .... .... 
 O, z 0,25 .... .... 
 Frações (%)  99,3 .... 0,7 

 Tamanho médio de 
partícula (nm) 

 62,0 .... 7,8 

0,12 Parâmetros 
Rede 

a, Å 4,762(1) 5,05(1) 2,88(1) 

 c, Å 12,992(2) 13,42(2) .... 
 V, Å3 255,1(1) 296,7(1) 23,9(1) 
     
 Parâmetros 

Posicionais 
Al/Fe, 6c, x 0 0 0 

 Al/Fe, 6c, y 0 0 0 
 Al/Fe,18f,z 0,3518 (5) 0,3587 (1) 0 
 O, 18h, x 0,3157 (2) 0,4428 (1) .... 
 O, 18h, y 0 0 .... 
 O, 18h, z 0,25 0,25 .... 
 Frações (%)  99,0 0,7 0,3 

 Tamanho médio de 
partícula (nm) 

 89,0 15,0 11,2 
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Tabela 4.2 – continuação. 
x   α-SSP (R-3c) α-SSR (R-3c) α-Fe (Im3m) 

0,15 Parâmetros 

Rede 
a, Å 4,762(1) 5,03(1) 2,88 (1) 

 c, Å  12,993(2) 13,34(2) .... 
 V, Å3 255,1(1) 291,8(1) 23,9 (1) 
     
 Parâmetros 

Posicionais 

Al/Fe, x 0 0 0 
 Al/Fe, y 0 0 0 
 Al/Fe, z 0,3518 (5) 0,3587 (1) 0 
 O, x 0,3157 (2) 0,4468 (1) .... 
 O, y 0 0 .... 
 O, z 0,25 0,25 .... 
 Frações (%)  98,0 1,9 0,1 

 Tamanho médio de 
partícula (nm)  90,4 8,3 17,5 

0,25 Parâmetros 

Rede 

a, Å 4,765(1) 4,91(1) .... 

 c, Å 13,002(2) 13,00(2) .... 
 V, Å3 255,6(1) 280,4(1) .... 
     
 Parâmetros 

Posicionais 

Al/Fe, x 0 0 .... 
 Al/Fe, y 0 0 .... 
 Al/Fe, z 0,3507 (5) 0,3515 (4) .... 
 O, x 0,3171 (1) 0,3111 (5) .... 
 O, y 0 0 .... 
 O, z 0,25 0,25 .... 
 Frações (%)  69,4 30,6 .... 

 Tamanho médio de 
partícula (nm) 

 42,0 6,9 .... 

0,30 Parâmetros 
Rede 

a, Å 4,762(1) 5,01(1) .... 

 c, Å 12,994(2) 13,67(2) .... 
 V, Å3 255,2(1) 297,7(1)  
     
 Parâmetros 

Posicionais 
Al/Fe, x 0 0  

 Al/Fe, y 0 0  
 Al/Fe, z 0,3503 (5) 0,3558 (5)  
 O, x 0,3339 (5) 0,3282 (1)  
 O, y 0 0  
 O, z 0,25 0,25  
 Frações (%)  75,84 24,16  

 Tamanho médio de 
partícula (nm) 

 86,3 12,2 .... 
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Tabela 4.2 – continuação. 
x   α-SSP (R-3c) α-SSR (R-3c) α-Fe (Im3m) 

0,50 Parâmetros 

Rede 
a, Å 4,762(1) 5,03(1) .... 

 c, Å  12,994(2) 13,72(2) .... 
 V, Å3 255,2(1) 300,4(1) .... 
     
 Parâmetros 

Posicionais 

Al/Fe, x 0 0 .... 
 Al/Fe, y 0 0 .... 
 Al/Fe, z 0,3503 (1) 0,3540 (5) .... 
 O, x 0,3046 (6) 0,3286 (4) .... 
 O, y 0 0 .... 
 O, z 0,25 0,25  
 Frações (%)  63,4 36,6 .... 

 Tamanho médio de 
partícula (nm)  70,3 12,9 .... 

 

minimização da energia,  esta situação leva à formação de dois intervalos de soluções 

sólidas monofásicas, uma “pobre em ferro”  (α-(Fe∆YAl1-∆Y)2O3) e outra “rica em ferro” (α-

(Fe1-∆WAl∆W)2O3), e um intervalo intermediário onde as mesmas coexistem. Em situações 

de equilíbrio, estas soluções sólidas apresentam ∆Hmix < 0. Porém, como já foi dito, o 

processo de moagem pode levar estas soluções sólidas parcialmente (ou totalmente) a 

estados de não equilíbrio (∆H > 0), ou seja, pode levar a soluções sólidas estendidas. 

Em nosso trabalho, estas soluções sólidas “pobre em ferro” e “rica em ferro” serão 

chamadas de α-SSP e α-SSR, respectivamente. A existência destas soluções sólidas pode 

ser observada através da alteração nas intensidades relativas dos picos de difração (Figura 

4.5) e, também, através da variação dos parâmetros de rede da hematita e da alumina. A 

alteração de intensidade de picos de difração pode ser melhor evidenciada comparando-se o 

difratograma da alumina precursora (Figura 4.6(a)) com os picos da alumina nas amostras 

moídas. De fato, pode-se observar uma mudança nas intensidades como, por exemplo, o 

que ocorre com o pico 1 1 3 (2θ = 43,33o). 
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Figura 4.6 – Padrões de difração de raios-X dos óxidos precursores utilizados na preparação das amostras, 

refinados pelo método de Rietveld.
 

A Figura 4.7 mostra a evolução dos parâmetros de rede em função da concentração 

inicial de hematita. Podemos ver que os parâmetros de rede da solução sólida rica em ferro 

diminuem até x = 0,25 e, a partir desta concentração, voltam a aumentar até valores 

próximos da hematita precursora (x = 0,50). Ao contrário, os parâmetros de rede da solução 

sólida pobre em ferro aumentam (com uma variação nos valores absolutos muito menor) 

com o aumento da concentração de hematita, também, até x = 0,25 e voltam a diminuir até 

valores que se aproximam daqueles da alumina precursora (x = 0,50). O comportamento 

acima descrito dos parâmetros de rede sugere que, quando x se aproxima de 0,25, é 
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aumentada a eficiência do processo de dissolução de uma fase na outra, já que ocorre uma 

brusca redução (aumento) no volume da célula unitária da fase α-SSR (α-SSP). Isto se 

deveria a um complexo processo cinético que induz uma substituição maximizada de Fe 

(Al) pelo Al (Fe) na rede desta fase para aquela concentração inicial total.  

 Os espectros Mössbauer, medidos em temperatura ambiente, para as 

amostrasproduzidas são mostrados na Figura 4.8, com as respectivas distribuições 

(histogramas) de campos magnéticos hiperfinos (Bhf) e interações quadrupolares (∆EQ). Os 

parâmetros hiperfinos obtidos da análise espectral estão listados na Tabela 4.4. Como pode 

ser observado, os espectros para as amostras com x ≤ 0,12 (Figuras 4.8(a)-(c)) foram 

ajustados com dois sítios discretos (um singleto e um dubleto) e distribuições de Bhf e ∆EQ, 

cada um com o seu próprio δ. Para x = 0,02 e 0,10, o componente magnético possui 

 
Tabela 4.3 – Parâmetros obtidos no refinamento dos padrões de difração de raios-X dos 

óxidos precursores utilizados na preparação das amostras. 

α-Al2O3 Parâmetros 

Rede 

a, Å c, Å   V, Å3 
 4,7600(1) 12,994(2) 254,98(1) 

    
 Parâmetros 

Posicionais 

Al, 6c, x  Al, 6c, y  Al,18f, z 

 0 0 0,3522 (5) 
    
 O, 18h, x O, 18h, y O, 18h, y 

 0,3055 (1) 0 0,25. 
    

α-Fe2O3 Parâmetros 

Rede 

a, Å c, Å V, Å3 
 5,0353(1) 13,753(2) 301,98(1) 

    
 Parâmetros 

Posicionais 

Fe, 6c, x Fe, 6c, y Fe,18f, z 
 0 0 0,35534 
    
 O, 18h, x O, 18h, y O, 18h, z 

 0,30375 0 0,25 
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parâmetros hiperfinos, δ e max
hfB (i.e., o campo mais provável) próximos àqueles do ferro 

bulk (α-Fe), corroborando com os resultados de DRX, que mostram a presença de ferro 

nestas amostras. As linhas alargadas do subespectro magnético podem ser atribuídas a uma 

distribuição no tamanho das partículas de ferro e a distorções na rede promovidas pelo 

processo de moagem. O processo repetitivo de quebra das partículas pode, também, 

produzir um material com um tamanho de grão muito pequeno, nanoestruturado, em  
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Figura 4.7 – Parâmetros de rede obtidos no refinamento dos padrões de difração de raios-X para 0,02 ≤ x ≤ 

0,50. 
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Figura 4.8 – Espectros Mössbauer, medidos em temperatura ambiente, para amostras do sistema (α-
Fe2O3)x(α-Al2O3)1-x submetidas à moagem no MM.
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concordância com os resultados de DRX. Estes materiais nanoestruturados são produtos 

típicos do processo de moagem de alta energia [8-11]. Com esta possibilidade em mente, e 

para uma melhor qualidade nos ajustes dos espectros, procedeu-se a inserção de um 

singleto entre os outros subspectros. Vários autores têm detectado este singleto em  

sistemas do tipo ferro-alumina ou alumínio-hematita moídos [66, 121, 122], em amostras 

de ferro implantado em alumina [123-126] e filmes finos de  Fe/Al2O3 as-sputtered [126], 

entretanto, até agora, não existe um consenso na interpretação desta fase. Ela pode ser 

creditada a nanoprecipitados de α-Fe não-magnético, resultantes da redução no tamanho de 

partícula induzida pela moagem e, provavelmente, com algum alumínio dissolvido, ou a γ-

Fe, estabilizado por pressão na alumina. A mesma fase foi encontrada por Paesano et al. em 

estudos de fusão e de moagem do sistema FeZ(Al2O3)1-Z [65, 66]. Eles observaram que, 

junto com o ferro nas formas nanoestruturada e bulk, o óxido espinélio FeAl2O3+Y 

(hercinita) formou-se para todas as concentrações de ferro, Z, no intervalo de 0,02 ≤ Z ≤ 

0,60. Assim como nestes trabalhos, aqui também uma distribuição de ∆EQ com um único δ 

foi empregada para consistentemente ajustar esta contribuição quadrupolar. A distribuição 

pode ser justificada pelo fato de que a hercinita é um espinélio inverso, no qual o ferro 

possui muitas vizinhanças distintas. Além disso, defeitos na rede cristalina como tensões 

e/ou a grande razão área/volume das partículas, originados através do processo de moagem, 

também contribuem para “espalhar” o desdobramento quadrupolar. Os parâmetros 

hiperfinos obtidos (veja a Tabela 4.4) são, de fato, razoavelmente comparáveis com aqueles 

da fase espinélio (hercinita) reportados por outros autores [64]. Enquanto o δ para este 

óxido misto é consistente com o íon Fe2+, o outro componente quadrupolar (i.e., o dubleto 

discreto) apresenta parâmetros hiperfinos que correspondem ao ferro trivalente. Lembrando 
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que a moagem pode “quebrar” as partículas até a escala nanométrica, como visto através do 

alargamento dos picos de DRX (Tabela 4.2), e dissolver mutuamente α-Fe2O3 e α-Al2O3, o 

dubleto pode ser atribuído a uma solução sólida paramagnética “pobre em ferro”, α-

(Fe∆YAl1-∆Y)2O3, onde o ferro substitui o alumínio na matriz de alumina. Misturado com a 

alumina em uma concentração inicial relativamente pequena, o óxido de ferro precursor  

 
Tabela 4.4 – Parâmetros hiperfinos obtidos no ajuste dos espectros Mössbauer, medidos em temperatura 

ambiente, para amostras do sistema (α-Fe2O3)x(α-Al2O3)1-x submetidas à moagem no MM. 
 
 
x 

 
 
Subespectros 

 
 

Bhf (T) 

 
δa (mm/s) 
(± 0,02) 

 
∆EQ (mm/s) 

(± 0,02) 

 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura de 
linhab  

(mm/s) 
0,02       

 distribuição de Bhf  29,2c 0,00 0,00 38,4 .... 
 dubleto - Fe3+  .... 0,37 1,17 05,3 0,77 
 distrib. ∆EQ – Fe2+  .... 1,01 1,68d 38,3 .... 
 singleto .... 0,00 .... 17,9 0,67 

0,10       
 distribuição de Bhf 30,1c 0,00 0,00 29,5 .... 
 dubleto - Fe3+ .... 0,37 1,18 16,3 0,77 
 distrib. ∆EQ – Fe2+ .... 0,98 1,64d 48,7 .... 
 singleto .... 0,00 .... 05,4 0,40 

0,12       
 distribuição de Bhf 37,6c 0,03 0,05 15,5 .... 
 dubleto - Fe3+ .... 0,37 1,04 19,4 0,63 
 distrib. ∆EQ – Fe2+ .... 0,98 1,62d 56,7 .... 
 singleto .... 0,06 .... 08,3 0,46 

0,15       
 distribuição de Bhf 42,7c 0,32 -0,06 13,2 .... 
 dubleto - Fe3+ .... 0,38 0,89 51,2 0,69 
 distrib. ∆EQ – Fe2+ .... 0,97 1,73d 35,6 .... 

0,20       
 distribuição de Bhf 41,5c 0,39 -0,20 22,5 .... 
 dubleto - Fe3+ .... 0,39 0,70 31,9 0,85 
 dubleto - Fe2+  .... 0,86 1,88 45,5 1,32 

0,25       
 distribuição de Bhf 36,8c 0,35 -0,13 67,2 .... 
 dubleto - Fe3+ .... 0,32 1,14 32,8 1,01 

0,30       
 distribuição de Bhf 39,0c 0,37 -0,14 83,8 .... 

 dubleto - Fe3+ .... 0,32 1,16 16,2 1,27 
0,50       

 distribuição de Bhf 44,5c 0,37 -0,15 100,0 .... 
arelativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
ba largura de linha utilizada nas distribuições foi fixada em 0,3 mm/s; 
ccampo magnético hiperfino médio; 
ddesdobramento quadrupolar médio. 
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pode ser consumido em poucas horas de moagem. Isto explica porque não existem 

evidências de hematita na forma magneticamente ordenada (bulk) remanescente que possa 

ser detectada via espectroscopia Mössbauer (EM) ou difração de raios-X nas amostras com 

x < 0,12. 

Considerando agora a amostra com x = 0,12 (Figura 4.8(c)), para a qual os mesmos 

componentes subspectrais dos casos anteriores foram usados no procedimento de ajuste, 

não apenas um máximo destacado pode ser observado na distribuição de campos 

magnéticos mas dois máximos, centrados em torno de 32 T e 50 T. A contribuição 

magnética total é, agora, uma combinação entre o ferro bulk (32 T) e outro sítio magnético 

(50 T), ambas as fases tensionadas pelo processo de moagem. Os dois componentes 

quadrupolares distintos são associados, como anteriormente, com a hercinita (distribuição 

de ∆EQ) e com α-SSP (dubleto discreto).  

 Para x > 0,12, a contribuição magnética de 50 T cresceu, enquanto o ferro (nano + 

bulk), nos limites de resolução da EM, está virtualmente ausente. De acordo com a nossa 

proposição apontada acima, considerando que o ferro se origina do vaso de moagem e das 

esferas, isto significa que a contaminação de α-Fe agora é pequena em comparação com a 

quantidade de óxido de ferro, sendo muito difícil de ser detectada. 

 Por outro lado, para x = 0,20 (Figura 4.8(e)), a contribuição quadrupolar Fe2+ da 

hercinita continua presente, através de um dubleto de linhas significativamente alargadas, 

substituindo a distribuição de ∆EQ utilizada para x < 0,20. Superposto a este dubleto e 

mostrando um crescimento evidente com x, está o dubleto Fe3+ referente à fase α-SSP. Os 

parâmetros hiperfinos, bem como o perfil da distribuição magnética que, para x = 0,20, 

alcança ~21% da área espectral total, revelam, agora mais evidente do que para x = 0,12, a 
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remanência do óxido de ferro precursor. Provavelmente com algum alumínio substituindo o 

ferro na matriz de hematita. Isto também foi evidenciado pelo alargamento das linhas no 

padrão de DRX, pela variação das intensidades destas linhas e pela variação nos parâmetros 

de rede. Portanto, uma solução sólida “rica em ferro”, α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3,  é proposta, 

ocorrendo com concentrações variáveis de ferro através da amostra e, como um resultado 

do processo de moagem, com estrutura pobremente cristalizada. Em nossa opinião, 

hematita substituída com alumínio é encontrada acima x ~ 0,12 porque não é possível, 

como ocorre para pequenos valores de x, completamente dissolver, depois de 24 h de 

moagem, tal fração de óxido de ferro em óxido de alumínio. 

 Estritamente falando, os componentes α-SSP e α-SSR não constituem 

necessariamente duas fases cristalográficas diferentes mas soluções sólidas isoestruturais 

com diferentes intervalos de concentração de ferro, similarmente às fases previstas no 

diagrama de fases de equilíbrio deste sistema binário de óxidos [79]. Isto implica que o 

aparato de moagem utilizado com a configuração selecionada não promoveu uma 

solubilidade mútua completa entre os óxidos, entretanto soluções sólidas metaestavelmente 

estendidas em ambos os extremos de composição [83]. Devido a limitações na solubilidade 

mútua mostradas pelo sistema α-Fe2O3 - α-Al2O3 no estado de equilíbrio, um espaço entre 

os intervalos de composição pode ser esperado para processo de mistura de não-equilíbrio 

como a moagem de alta energia. Em outras palavras, acreditamos que uma monofase de 

óxido de ferro-alumínio composicionalmente balanceada não foi alcançada com as 

condições de moagem aplicadas. 

 Na concentração intermediária x = 0,25 (Figura 4.8(f)), o espectro Mössbauer obtido 

é muito diferente daqueles previamente discutidos. De fato, o sexteto atribuído à α-SSR é 
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muito mais intenso permanecendo, entretanto, bastante alargado. Sua distribuição de campo 

hiperfino é típica de uma fase magnética na qual uma redução no tamanho de partícula até 

um monodomínio é alcançada, porém sem completamente reduzir o tamanho de partícula 

abaixo do volume de bloqueio, VB, a partir do qual uma transição de fase magnética (AFM 

ou FMF ⇒ SPM) acontece [8]. Como uma conseqüência, efeitos de relaxação podem estar 

ocorrendo e levando a menores valores médios de campo (relativos ao campo da hematita 

bulk, 51,5 T), <Bhf> (veja a Tabela 4.2). Além disso, o campo magnético hiperfino mais 

provável max
hfB  (ver a inserção na Figura 4.8(f)) decresceu em relação a hematita bulk porque 

a substituição do ferro por um átomo não-magnético (i.e., por alumínio) causa uma redução 

do campo magnético hiperfino, como previamente descrito por de Grave et al.(seção 2.5) 

[42, 81, 127]. 

 Pode-se discutir a respeito da possível formação de maghemita (γ-Fe2O3), como já foi 

reportado para transformações de fase induzidas via moagem de alta energia na hematita [8, 

69] , e cujo Bhf é de ~50 T em temperatura ambiente. Se os resultados de EM são ambíguos 

neste ponto, os resultados de DRX não o são, desde que o padrão da fase γ-Fe2O3 não foi 

identificado no difratograma da Figura 4.5(d). 

Uma mudança adicional e relevante neste espectro (Figura 4.8(f)) é a ausência do 

componente atribuído à hercinita, visto que somente um dubleto (Fe3+) foi necessário para 

ajustar o mesmo, junto com a distribuição de campo magnético hiperfino. O dubleto, 

previamente assinalado como sendo a fase α-SSP, mostrou alguma variação nos parâmetros 

hiperfinos, menores para δ e maiores para ∆EQ, com o aumento da concentração inicial de 

óxido de ferro. Isto indica que o perfil intrínseco da concentração de ferro pode estar 
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mudando com x nesta solução sólida, certamente aumentando a concentração de ferro na 

mesma. 

Para a concentração x = 0,30 (Figura 4.8(g)), o espectro Mössbauer medido foi 

ajustado com uma distribuição bastante alargada de campo magnético hiperfino, atribuída à 

α-SSR, e um dubleto (Fe3+) relativo à fase α-SSP. 

 Finalmente, o espectro da amostra com composição x = 0,50 (Figura 4.8(h)) 

apresenta somente uma distribuição de campo magnético hiperfino atribuída à fase α-SSR, 

novamente com um máximo posicionado em torno de 50 T, mas com linhas menos 

alargadas do que aquelas das amostras com x = 0,20, 0,25 e 0,30. Isto mostra que as 

partículas da solução sólida rica em ferro são maiores nesta concentração inicial e/ou 

menos interações Fe-Fe são afetadas pela presença de átomos de alumínio. O max
hfB deste 

espectro corresponde àqueles reportados para a hematita, nos quais a redução do tamanho 

de partícula e alguma substituição por alumínio enfraqueceram a magnitude do campo 

hiperfino [8-11, 42, 81, 127]. A presença da solução sólida é corroborada através do padrão 

de DRX (Figura 4.5 (g)), onde linhas intensas, porém alargadas, são observadas. Uma 

tentativa de se adicionar o dubleto Fe3+ demonstrou que tal contribuição é de no máximo  

 
Tabela 4.5 – Fases presentes nas amostras moídas no meio metálico em função da concentração de hematita. 

x = 0,02 x = 0,10 x = 0,12 x = 0,15 
α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR 
α-Fe α-Fe α-Fe α-Fe 

FeAl2O4 FeAl2O4 FeAl2O4 FeAl2O4 
Fe – nanoestruturado Fe – nanoestruturado Fe – nanoestruturado Fe – nanoestruturado
    

x = 0,20 x = 0,25 x = 0,30 x = 0,50 
α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR 

FeAl2O4    
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1%. Esta virtual ausência revela que, nesta composição, as partículas do óxido de ferro 

precursor estão pouco dissolvidas na alumina. 

 
4.1.2 – Estudo em função do tempo de moagem 
 

 Micrografias (MEV) obtidas para 24 h e 72 h de moagem, para x = 0,10, são 

mostradas na Figura 4.9. Podemos observar que a morfologia é semelhante àquela da 

Figura 4.1 e que, com o aumento do tempo de moagem, os tamanhos dos agregados 

aumentam.  

(a) (b) 

(c) (d) 
Figura 4.9 – Micrografias obtidas no microscópio eletrônico de varredura para amostras com x = 0,10 (a) 24 
h – 5000X, (b) 24 h – 20000X, (c) 72 h – 5000X e (d) 72 h – 20000X. 
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Os padrões de DRX para as amostras com x = 0,10 e 0,25, moídas em diferentes tempos, 

estão dispostos nas Figuras 4.10 e 4.11 , respectivamente.  Um alargamento  
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 α-Al2O3

 α-Fe
 α-Fe2O3

Figura 4.10 - Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para as amostras moídas no MM com 
x = 0,10 em tempos entre 3 h e 72 h. 
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Figura 4.11 - Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para as amostras moídas no MM 

 com x = 0,25 em tempos entre 3 h e 24 h.
 

progressivo dos picos de difração pode ser observado em ambas as figuras, indicando um 

decréscimo contínuo no tamanho de partícula e/ou um acréscimo das tensões internas com 

o tempo de moagem (ver Figuras  4.12 e 4.13). Ainda, nos difratogramas para as amostras 
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com x = 0,10, é possível identificar a presença majoritária  da alumina, junto às linhas do 

ferro (ver Tabela 4.6). A ocorrência de ferro metálico pode ser atribuída, novamente, à 

abrasão da alumina no vaso de moagem e nas bolas [66, 128]. Picos com menor intensidade 

de α-SSR podem ser vistos até t = 12 h (Figura 4.10(c)); depois deste tempo, este óxido é 

virtualmente exaurido.  

 

Tabela 4.6 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para as amostras com x = 0,10. 

Tempo de 
moagem  

 α-SSP (R-3c) 
 
α-SSR (R-3c) 

 
α-Fe (Im3m) 

3 h 
Parâmetros 

Rede 
a, Å 4,760(1) 5,02(1) 2,88(1) 

 c, Å  12,991(2) 13,78(2) .... 
 V, Å3 254,3(1) 301,3(1) 23,8(1) 
     
 Frações (%)  98,4 < 2 < 2 

 Tamanho médio 
de partícula (nm)  >100 14,5 14,1 

6 h Parâmetros 

Rede 

a, Å 4,761(1) 5,03(1) 2,88(1) 
 c, Å 12,992(2) 13,74(2) .... 

 V, Å3 255,0(1) 301,2(1) 23,8(1) 
     
 Frações (%)  98,7 < 2 < 2 
 Tamanho médio 

de partícula (nm)  94,4 14,1 13,9 

12 h Parâmetros 
Rede 

a, Å 4,761(1) 5,03(1) 2,88(1) 
 c, Å 12,992(2) 13,58(2) .... 
 V, Å3 255,1(1) 297,9(1) 23,8(1) 
     
 Frações (%)  99,7 < 1 < 1 
 Tamanho médio 

de partícula (nm)  94,6 11,6 11,9 

24 h Parâmetros 
Rede 

a, Å 4,762(1) .... 2,87(1) 
 c, Å 12,994(2) .... .... 
 V, Å3 255,2(1) .... 23,6(1) 
     
 Frações (%)  99,9 .... < 1 
 Tamanho médio 

de partícula (nm)  92,5 .... 7,8 

72 h Parâmetros 
Rede 

a, Å 4,764(1) .... 2,87(1) 
 c, Å 12,992(2) .... .... 
 V, Å3 255,5(1) .... 23,6(1) 
     
 Frações (%)  99,9 .... > 1 
 Tamanho médio 

de partícula (nm)  60,8 .... 6,1 
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As Figuras 4.14 e 4.15 mostram a evolução dos parâmetros de rede em função do tempo de 

moagem, para as amostras com x = 0,10. Podemos ver que os parâmetros de rede, c e V, de 

α-SSR (Figuras 4.14 (b) e 4.14 (c)) diminuem de forma aproximadamente linear até t = 12 

h ( a partir deste tempo esta solução solida não é mais observada). Por outro lado, o 

parâmetro a cresce até t = 12 h (Figura 4.14 (a)). Da mesma forma, os parâmetros de rede 

de α-SSP aumentam com o tempo de moagem até t = 72 h (Figura 4.15). 

 Para as amostras com x = 0,25, as estruturas do tipo α-SSP e α-SSR podem ser 

observadas em toda a série, ou seja, até 24 h de moagem. À exceção de traços de ferro,   

 

Tabela 4.7 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para amostras com x = 
0,25. 

Tempo de 
moagem  

 
α-SSP (R-3c) 

 
α-SSR (R-3c) 

 
α-Fe (Im3m) 

3 h 
Parâmetros 

Rede 
a, Å 4,760(1) 5,04(1) 2,87(1) 

 c, Å  12,990(2) 13,75(2) .... 
 V, Å3 254,9(1) 302,1(1) 23,6(1) 
     
 Frações (%)  86,3 13,6 < 1 

 Tamanho médio 
de partícula (nm)  86,2 13,7 14,8 

6 h Parâmetros 

Rede 

a, Å 4,761(1) 5,02(1) 2,87(1) 
 c, Å 12,993(2) 13,73(2) .... 

 V, Å3 255,1(1) 300,1(1) 23,1(1) 
     
 Frações (%)  86,1 13,9 < 1 
 Tamanho médio 

de partícula (nm) 
 54,8 9,7 13,7 

12 h Parâmetros 
Rede 

a, Å 4,762(1) 4,99(1) .... 
 c, Å 12,994(2) 13,66(2) .... 
 V, Å3 255,2(1) 294,7(1) .... 
     
 Frações (%)  81,7 18,3 .... 
 Tamanho médio 

de partícula (nm) 
 49,4 9,4 .... 

24 h Parâmetros 
Rede 

a, Å 4,765(1) 4,91(1) .... 
   c, Å 13,002(2) 13,00(2) .... 
 V, Å3 255,6(1) 280,4(1) .... 
     
 Frações (%)  69,4 30,6 .... 
 Tamanho médio 

de partícula (nm) 
 42,0 6,9 .... 
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perceptíveis nos difratogramas das Figuras 4.11(a) e 4.11(b), nenhuma outra fase (além das 

citadas acima) pode ser claramente identificada nos difratogramas. As Figuras 4.16 e 4.17 

mostram a evolução dos parâmetros de rede em função do tempo de moagem, para as 

amostras com x = 0,25. Nota-se que os parâmetros de rede de α-SSR (Figura 4.16) 

diminuem de forma aproximadamente linear até t = 24 h. Ao contrário, os parâmetros de 

rede de α-SSP (Figura 4.17) aumentam com o tempo de moagem até t = 24 h. 

 Os espectros Mössbauer para as amostras com x = 0,10 são mostradas na Figura 4.18 

e os parâmetros hiperfinos, obtidos através dos ajustes, estão dispostos na Tabela 4.8. Para t 

= 3 h e 6 h, os espectros foram ajustados com uma distribuição de campo magnético  
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Figura 4.12 – Evolução do tamanho médio de partícula, 
em função do tempo de moagem, das fases presentes nas 
amostras com x = 0,10. 

Figura 4.13 – Evolução do tamanho médio de partícula, 
em função do tempo de moagem, das fases presentes nas 
amostras com x = 0,25. 
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hiperfino, um sexteto discreto e dois dubletos. A distribuição está relacionada com α-SSR, 

como verificado anteriormente para as amostras com várias concentrações diferentes 

moídas por 24 h [128], e o sexteto discreto com o α-Fe magnético, confirmando a 

contaminação apontada nas medidas de DRX. O componente paramagnético Fe2+ é 

atribuído à hercinita (FeAl2O4). A presença da hercinita constitui uma evidência extra para 

a ocorrência de ferro, desde que a formação deste espinélio requer ferro metálico livre, 

disponível para a reação. A ausência de linhas devido à hercinita nos difratogramas de 

raios-X pode ser atribuída ao tamanho dos grãos de hercinita, provavelmente muito 

pequenos para serem vistos por DRX. O outro dubleto (Fe3+) é relacionado a α-SSP, como 

mostrado anteriormente na seção 4.1.1 [128].  

 Para t = 12 h (Figura 4.18(c)), além dos subspectros anteriores, um singleto 

relacionado ao α-Fe não-magnético foi utilizado no ajuste. Esta contribuição, apesar de 
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Figura 4.14 – Evolução dos parâmetros de rede, em 
função do tempo de moagem, da solução sólida rica em 
ferro para as amostras com x = 0,10. 

Figura 4.15 – Evolução dos parâmetros de rede, em 
função do tempo de moagem, da solução sólida pobre 
em ferro para as amostras com x = 0,10. 



Capítulo 4 – Resultados e Discussões 117

mostrar a menor área relativa entre os subspectros, também favorece a suposição de 

contaminação apontada acima. Para a amostra com x = 0,10, moída 12 h, a relação entre o 

sexteto discreto e a distribuição de campo magnético hiperfino foi invertida no ajuste do 

espectro e é vista através da mudança nas áreas subspectrais de ambos os sítios. Como uma 

conseqüência, a distribuição é, agora, maior em torno de 32 T, que é próximo do campo 

magnético hiperfino mais provável do α-Fe, e o sexteto mostra um campo hiperfino 

enfraquecido da hematita (veja a Tabela 4.8). 

 Com o acréscimo do tempo de moagem, ou seja, para t = 24 h e 72 h, o sexteto 

relacionado (depois de 12 h de moagem) a α-SSR desaparece completamente. Entretanto,  
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Figura 4.16 – Evolução dos parâmetros de rede, em 
função do tempo de moagem, da solução sólida rica em 
ferro para as amostras com x = 0,25. 

Figura 4.17 – Evolução dos parâmetros de rede, em 
função do tempo de moagem, da solução sólida pobre 
em ferro para as amostras com x = 0,25. 
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Figura 4.18 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,10 em tempos entre 3 h e 72 h. 
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uma distribuição de Bhf em torno de 32 T continua presente, em concordância com os 

resultados de DRX. Em ambos os casos, o subespectro da hercinita foi considerado como 

uma distribuição de ∆EQ, e os seus respectivos histogramas são comparáveis com aqueles 

obtidos por Paesano et al. via fusão de ferro e alumina [65]. 

 Para as amostras com x = 0,25 (veja a Figura 4.19), os espectros foram ajustados 

(veja os parâmetros hiperfinos na Tabela 4.9) com uma distribuição de campo magnético 

hiperfino (Fe3+)  e um dubleto (Fe3+) correspondendo, respectivamente, a α-SSR e α-SSP. 

Isto indica que, até 36 h, a moagem atua somente para dissolver hematita na alumina e 

alumina em hematita. Exceto para quantidades residuais verificadas pela difração de raios-

X para as amostras moídas por 3 h e 6 h, não existem evidências da presença de ferro 

metálico ou de uma fase espinélio. 

 Vale a pena considerar a possibilidade de o dubleto de Fe3+ atribuído a fase α-SSP ser 

constituído de um componente superparamagnético derivado da fase α-SSR, desde que 

várias horas de moagem podem reduzir o tamanho de partícula de parte desta fase abaixo 

do volume de bloqueio. Entretanto, os valores para o desdobramento quadrupolar, 

determinados para as contribuições designadas como sendo das soluções sólidas, são tão 

pouco dissimilares entre si que confundem-se no mesmo subespectro não magnético, sendo 

pouco provável o relacionamento entre ambos os componentes (ou seja, rico em ferro e 

pobre em ferro). 

 A evolução das áreas subespectrais para as amostras com x = 0,10 como função do 

tempo de moagem é mostrada na Figura 4.20(a). Pode ser observado que as áreas relativas 

das soluções sólidas, que alcançam 28 (±2)% para 3 h de moagem, decrescem quase 

continuamente com o tempo de moagem. A solução sólida rica em ferro, em particular,  
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Figura 4.19 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,25 em tempos entre 3 h e 36 h.
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desaparece para t ≥ 12 h, em coincidência com a emergência de α-Fe não-magnético. 

Enquanto a área subespectral do singleto de α-Fe aumenta linear e suavemente, a fração de 

α-Fe magnético mantém-se em 33 (±2)% para cada tempo de moagem. Por outro lado, a 

área subespectral relativa à hercinita aumenta com o tempo de moagem até 24 h. Depois 

disso, a pequena queda verificada na sua quantidade relativa pode ser explicada através de 

uma eventual redução de alumina livre acessível para a reação, enquanto a incorporação de 

ferro através da contaminação não é cessada. De fato, o sistema continua evoluindo até 72h.  
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Figura 4.20 – Área subspectral como uma função do 
tempo de moagem para (a) x = 0,10 e (b) x = 0,25 
moídas no MMl. � = dubleto Fe2+, Ο = α-Fe,  = 
dubleto Fe3+, + = solução sólida rica em ferro (Fe2O3), � 
= ferro nanoestruturado, ■  = solução sólida rica em ferro 
(Fe2O3), ▲ = dubleto Fe3+. 

Figura 4.21 – Desdobramento quadrupolar como uma 
função do tempo de moagem para (a) x = 0,10 e (b) x = 
0,25 moídas no MM.  = dubleto Fe2+, � = dubleto Fe3+ 
(solução sólida pobre em ferro), Ο = dubleto Fe3+ 
(solução sólida pobre em ferro). 

 
 

 As áreas subespectrais Mössbauer como uma função do tempo de moagem para as 

amostras com x = 0,25 são mostradas na Figura 4.20(b). Pode ser observado que a área 
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relativa de α-SSP aumenta monotonicamente com o tempo de moagem às custas de α-SSR, 

até cada uma delas representar 50 % de toda a área subespectral. Isto significa, supondo 

iguais fatores f para ambas as fases, que depois de muitas horas de moagem, elas possuem 

aproximadamente a mesma quantidade atômica de ferro. Uma simples estimativa, 

assumindo adicionalmente  

 
Tabela 4.8 – Parâmetros hiperfinos Mössbauer para as amostras (Fe2O3)0,10(Al2O3)0,90 submetidas à moagem. 

Tempo de 
Moagem Subespectro BHF (T) δa (mm/s) 

(± 0,02) 
∆EQ (mm/s) 

(± 0,02) 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura de 
Linhab 
(mm/s) 

3 h 

Distribuição de BHF 45,0c 0,40 -0,20 29,5 .... 
  Sexteto 31,0 0,00 -0,04 26,8 1,06 
Dubleto - Fe3+ .... 0,39 0,91 30,3 0,68 
Dubleto - Fe2+ .... 0,76 2,77 13,4 1,38 

       

6 h 

Distribuição de BHF 48,2c 0,39 -0,19 12,3 .... 
Sexteto 31,1 0,00 0,00 35,6 1,24 
Dubleto - Fe3+ .... 0,37 0,93 31,5 0,77 
Dubleto - Fe2+ .... 0,96 1,88 20,6 0,84 

       

12 h 

Sexteto 50,5 0,20 0,11 6,1 0,71 
Distribuição de BHF 29,8c 0,00 0,03 304 .... 
Dubleto - Fe3+ .... 0,43 1,08 23,1 0,78 
Dubleto - Fe2+ .... 0,99 1,76 36,1 0,82 
Singleto .... 0,00 .... 4,3 0,52 

24 h 

      
Distribuição de BHF 30,1c 0,00 0,00 29,5 .... 
Dubleto – Fe3+ .... 0,37 1,18 16,3 0,77 
Distribuição de ∆EQ .... 0,98 1,64d 48,7 .... 
Singleto .... 0,00 .... 05,4 0,40 

72 h 

      
Distribuição de BHF 29,7c 0,00 0,00 32,5 .... 
Dubleto – Fe3+ .... 0,37 1,50 15,7 0,77 
Distribuição de ∆EQ .... 1,06 1,73d 40,8 .... 

Singleto .... 0,00 .... 11,0 0,54 

      

a relativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
b A largura de linha utilizada nas distribuições foram fixadas em 0,3 mm/s;  
c Campo magnético hiperfino médio; 
d Desdobramento quadrupolar médio. 
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que o material foi completamente convertido nas duas soluções sólidas apontadas acima, 

cada uma com sua própria concentração (ou seja, com sua concentração homogênea), 

mostra que o grau mínimo de substituição para a alumina substituída com ferro é 14,3%, 

quando x = 0,25. A mesma análise estequiométrica mostra que para se manter, depois de 36 

h de moagem da fração molar original, ou seja, 0,25, a fase “mais rica” em ferro teve 50% 

de seu conteúdo inicial de ferro mecanicamente transferido à fase pobre em ferro, 

inicialmente alumina pura, em uma reação representada por:  

0,25(Fe2O3)  +  0,75(Al2O3)     ⇔     0,25(Fe0,50Al0,50)2O3  +  0,75(Fe0,167Al0,833)2O3 

Para 0.50 < ∆W ≤ 0.75, a quantidade desta fase cresce e a fase “mais pobre” diminui. Ao 

contrário, para fases realmente ricas em ferro, ou seja, para ∆W < 0,50, a fração molar  

 

Tabela 4.9 – Parâmetros hiperfinos Mössbauer para as amostras (Fe2O3)0,25(Al2O3)0,75 submetidas à moagem. 

Tempo de 
moagem Subespectro BHF (T) δa (mm/s) 

(± 0,02) 
∆EQ (mm/s) 

(± 0,02) 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura de 
Linhab 
(mm/s) 

3 h Distribuição de BHF 44,0c 035 -0,17 93,9 .... 
Dubleto - Fe3+ .... 0,35 0,64 06,1 0,48 

       

6 h Distribuição de BHF 32,2c 0,36 -0,15 91,3 .... 
Dubleto - Fe3+ .... 0,32 0,69 8,7 0,62 

       

12 h Distribuição de BHF 32,5c 0,33 -0,26 64,3 .... 
Dubleto - Fe3+ .... 0,32 0,70 35,7 0,54 

       

24 h Distribuição de BHF 33,4c 0,33 -0,13 58,4 .... 
Dubleto - Fe3+ .... 0,34 0,71 41,6 0,49 

       

30 h Distribuição de BHF 33,3c 0,33 -0,23 54,2 .... 
Dubleto - Fe3+ .... 0,33 0,71 45,8 0,60 

       

36 h Distribuição de BHF 33,5c 0,27 -0,25 49,9 .... 
Dubleto - Fe3+ .... 0,33 0,71 50,1 0,54 

       

a relativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
bA largura de linha utilizada nas distribuições foram fixadas em 0,3 mm/s;  
c Campo magnético hiperfino médio. 
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remanescente é sempre menor do que 0,25. Na nossa opinião, isto é o que efetivamente 

acontece. 

 A evolução do desdobramento quadrupolar com o tempo de moagem para a hercinita 

(dubleto de Fe2+) e para α-SSP (dubleto de Fe3+) é mostrada na Figura 4.21. Para as 

amostras com x = 0,10, pode ser observado que o valor de ∆EQ para o Fe2+ decresce com o 

tempo de moagem, indicando que um re-arranjo atômico acontece na direção da simetria 

cúbica para os sítios A e B da hercinita. Em outras palavras, isto sugere um grau de 

cristalização crescente para a fase espinélio, simultaneamente a sua formação. Por outro 

lado, valor de ∆EQ para o Fe3+ cresce linearmente, significando um desordenamento 

progressivo na rede atômica de α-SSP para esta série de amostras. Também para as 

amostras com x = 0,25, o ∆EQ para o Fe3+ cresce com o tempo de moagem, embora em um 

curto intervalo de variação (~ 10%), mostrando uma tendência a um valor constante (~ 0,71 

mm/s) depois de 12 h de moagem. Este aspecto particular adicionado àquele da evolução 

das áreas subespectrais revela que um sistema muito mais estabilizado via moagem de alta 

energia é alcançado para x = 0,25.  

Tabela 4.10 – Fases presentes nas amostras moídas no meio metálico em função do tempo de moagem. 
x = 0,10 

3 h 6 h 12 h 24 h 72 h 
α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR 
α-Fe α-Fe α-Fe α-Fe α-Fe 

FeAl2O4 FeAl2O4 FeAl2O4 FeAl2O4 FeAl2O4
  Fe-nano Fe-nano Fe-nano 
     

x = 0,25 
3 h 6 h 12 h 24 h 30 h 48 h 

α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR 
α-Fe α-Fe     
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4.1.3 – Tratamentos térmicos 

Para um melhor entendimento da evolução das fases formadas na moagem, algumas 

amostras foram submetidas posteriormente a tratamentos térmicos com duração de 24 h, em 

temperaturas de 500 e 1000 ºC, e em atmosferas de argônio e oxigênio. 

  

 
(a) (b) 

(c) (d) 
Figura 4.22 – Micrografias obtidas no microscópio eletrônico de varredura para as amostras com x = 0,25 
((a) 5000X e (b) 20000X) e x = 0,50 ((c) 5000X e (d) 20000X) tratadas em 1000 ºC em atmosfera de argônio. 
  

 Micrografias (MEV) obtidas para x = 0,25 e x = 0,50 (moidas durante 24 h) tratadas 

em 1000 ºC em atmosfera de argônio são mostradas na Figura 4.22. Podemos observar que 

as partículas dos aglomerados mostrados na Figura 4.1 fundem-se causando um aumento no 

tamanho de partícula. 
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Os padrões de DRX para a amostra com x = 0,10, tratada em 500 ºC e 1000 ºC  em 

atmosfera de argônio, estão dispostos na Figura 4.23. Em 500 ºC, podemos observar, além 

de uma fase com a estrutura de α-SSP (grupo espacial R-3c),  uma fase com a estrutura de 

um espinélio com grupo espacial Fd3m, que pode ser associado tanto à hercinita como à 

magnetita, ou a uma solução sólida entre estes espinélios (Fe1-∆SAl∆S)3O4 . Em 1000 ºC 
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Figura 4.23 -  Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 
0,10, tratada em 500 ºC e 1000 ºC  em atmosfera de argônio. 
 

observamos três fases distintas: α-SSP, κ-Al2O3, que é uma fase com estrutura pseudo-

hexagonal compacta com um empilhamento dos átomos de oxigênio na forma ABAC 

[129], e a fase do tipo espinélio com grupo espacial Fd3m. 
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 A Figura 4.24  mostra os padrões de DRX para as amostras com x = 0,10,  tratadas 

em 500 ºC e 1000 ºC, em uma atmosfera de oxigênio. A amostra tratada em 500 ºC 

apresenta quatro fases distintas: α-SSP, α-SSR, uma fase do tipo espinélio com grupo 

espacial Fd3m e a fase FeAlO3 (grupo espacial Pna21). Na amostra tratada em 1000 ºC as 

únicas fases identificadas foram α-SSP e α-SSR.  
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Figura 4.24 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 
0,10, tratada em 500 ºC e 1000 ºC  em atmosfera de oxigênio. 
 

Os difratogramas para as amostras com x =  0,25, tratadas em 500 ºC e 1000 ºC em 

atmosfera de argônio, estão dispostos na Figura 4.25. Em 500 ºC, além das fases 

encontradas em x = 0,10 (500 ºC – argônio),  encontramos as fases κ-Al2O3 e α-Fe, 
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originadas por separação de fases a partir de α-SSP e α-SSR. Para 1000 ºC observa-se a 

fase α-SSP e a fase do tipo espinélio.  
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Figura 4.25 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 
0,25, tratada em 500 ºC e 1000 ºC  em atmosfera de argônio. 
 

Os difratogramas para as amostras com x = 0,25, tratadas em 500 ºC e 1000 ºC  em 

atmosfera de oxigênio, estão dispostos na Figura 4.26. Tanto para 500 ºC como para 1000 

ºC, as únicas fases identificadas foram α-SSP e α-SSR. 
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A amostra com x = 0,50 (Figura 4.27), tratada em 1000 ºC numa atmosfera de 

argônio, apresenta três fases distintas: α-SSP, α-SSR e uma fase com estrutura 

ortorrômbica (grupo espacial Pna21) que é associada a uma magnetita (Fe3O4) que tem a 
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Figura 4.26 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 
0,25, tratada em 500 ºC e 1000 ºC  em atmosfera de oxigênio. 
 

sua transição de Verwey deslocada para cima da temperatura ambiente [130-132], 

diferentemente da magnetita cúbica. 

Os parâmetros de rede, obtidos através dos refinamentos dos padrões de DRX das 

Figuras 4.23, 4.24, 4.25, 4.26 e 4.27, estão dispostos na Tabela 4.11. 
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Os espectros Mössbauer para as amostras tratadas em 500 ºC, numa atmosfera de 

argônio, são mostrados na Figura 4.28. Para x = 0,10, o espectro foi ajustado com uma 

distribuição de campo magnético hiperfino,  um sexteto discreto e um dubleto (Fe2+). Estas 

contribuições estão relacionadas com os sítios A e B de uma solução sólida do tipo 

espinélio, (Fe1-∆SAl∆S)3O4, como verificado anteriormente via DRX (Figura 4.23). O 

componente paramagnético Fe2+ é atribuído à hercinita (FeAl2O4). Os espectros das 

amostras com x = 0,25 e x = 0,50 foram ajustados com três sextetos discretos, dois dubletos 

(Fe2+) e um singleto. Os sextetos foram atribuídos aos sítios A e B da solução sólida (Fe1-

∆SAl∆S)3O4 e ao α-Fe. Os dois dubletos são atribuídos à hercinita e o singleto ao α-Fe 

nanoestruturado. 
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Figura 4.27 – Padrão de difração de raios-X, refinado pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 0,50, 
tratada em 1000 ºC  em atmosfera de argônio. 

 

A Figura 4.29 mostra os espectros das amostras x = 0,25 e 0,50 tratadas em 500 ºC 

numa atmosfera de oxigênio. Para ajustar o espectro de x = 0,25 foram utilizadas uma 



Capítulo 4 – Resultados e Discussões 131

distribuição de campo magnético hiperfino e uma de desdobramento quadrupolar. Estas 

duas contribuições correspondem a α-SSR e α-SSP, respectivamente, o que também é 

comprovado pela medida de DRX (Figura 4.26). O ajuste da amostra com x = 0,50 foi 

obtido com uma distribuição de campo magnético hiperfino e um sexteto discreto. Isto 

sugere uma mistura entre hematita e/ou SSR e a solução sólida (Fe1-∆SAl∆S)3O4 

ortorrômbica, ou seja, com a transição de Verwey acima da temperatura ambiente. 

 
Tabela 411 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para as amostras com 
x = 0,10 moídas no MM tratadas térmicamente. 

Amostra  Fases   α-SSP (R-3c) FeAl2O4 (Fd3m) 

x = 0,10 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,762(1) 8,334(1) 

500 ºC c, Å  12,995(2) .... 
argônio V, Å3 255,2(1) 578,9(1) 

     

Amostra  Fases  α-SSP 
(R-3c) κ-Al2O3 (Pna21) 

FeAl2O4 
(Fd3m) 

x = 0,10 Parâmetros 
Rede a, Å 4,759(1) 4,804(1) 8,160(1) 

1000 ºC  b, Å .... 8,358(1) .... 
argônio  c, Å 13,995(2) 9,087(1) .... 

  V, Å3 254,9(1) 364,9(1) 543,4(1) 
      

Amostra  Fases  α-SSP  
(R-3c) 

α-SSR 
(R-3c) 

FeAl2O4 
(Fd3m) 

FeAlO3 
(Pna21) 

x = 0,10 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,768(1) 5,036(1) 8,376(1) 5,038(1) 

500 ºC b, Å …. …. …. 8,441(1) 
oxigênio c, Å  13,001(2) 13,742(2) .... 9,153(1) 

 V, Å3 255,9(1) 301,9(1) 587,6(1) 389,3(1) 
       

Amostra  Fases  α-SSP (R-3c) α-SSR (R-3c) 

x = 0,10 Parâmetros 
Rede a, Å 4,779(1) 5,010(1) 

1000 ºC  c, Å 13,041(2) 13,679(2) 
oxigênio  V, Å3 258,0(1) 298,4(1) 
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Os espectros Mössbauer para x = 0,10, 0,25 e 0,50, com um tratamento térmico em 

1000 ºC em atmosfera de argônio, estão dispostos na Figura 4.30. Os espectros das  

Tabela 4.12 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para as amostras com 
x = 0,25 moídas no MM tratadas térmicamente. 

Amostra  Fases   α-SSP 
(R-3c) 

FeAl2O4 
(Fd3m) 

α-Fe 
(Im3m) 

FeAlO3 
(Pna21) 

x = 0,25 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,759(1) 8,390(1) 2,86(1) 5,013(1) 

 b, Å …. …. …. 8,493(1) 
500 ºC c, Å  12,992(1) .... .... 9,239(1) 
argônio V, Å3 254,8(1) 590,5(1) 23,5(1) 393,4(1) 

       

Amostra  Fases  α-SSP (R-3c) FeAl2O4 (Fd3m) 

x = 0,25 Parâmetros 
Rede a, Å 4,760(1) 8,158(1) 

1000 ºC  c, Å 12,994(1) .... 
argônio  V, Å3 254,9(1) 542,9(1) 

     

Amostra  Fases  α-SSP (R-3c) α-SSR (R-3c) 

x = 0,25 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,762(1) 4,935(1) 

500 ºC c, Å  12,989(1) 13,452(1) 
oxigênio V, Å3 255,1(1) 283,8(1) 

     

Amostra  Fases  α-SSP (R-3c) α-SSR (R-3c) 

x = 0,25 Parâmetros 
Rede a, Å 4,774(1) 5,014(1) 

1000 ºC  c, Å 13,025(1) 13,667(1) 
oxigênio  V, Å3 257,1(1) 297,6(1) 

 

Tabela 4.13 – Resultados obtidos no refinamento do padrão de difração de raios-X para a amostra com x = 
0,50 moída no MM tratadas térmicamente em atmosfera de argônio. 

Amostra  Fases   α-SSP (R-3c) α-SSR (R-3c) Fe3O4 (Pmca) 

x = 0,50 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,758(1) 5,015(1) 6,001(1) 

 b, Å …. …. 5,914(1) 
1000 ºC c, Å  12,993(1) 13,676(1) 15,740(1) 
argônio  V, Å3 254,8(1) 298,0(1) 558,7(1) 

 



Capítulo 4 – Resultados e Discussões 133

0,94

0,96

0,98

1,00
x = 0,10 - 500 ºC - 24 h - Ar

(a)

10 20 30 40 P
(B

H
F)

 (U
. A

.)

 BHF (T)

0,84

0,88

0,92

0,96

1,00

Tr
an

sm
is

sã
o 

R
el

at
iva

 (%
)

x = 0,25 - 500 ºC - Ar

(b)

-10 -5 0 5 10
0,84

0,88

0,92

0,96

1,00

velocidade (mm/s)

x = 0,50 - 500 ºC - Ar

(c)

Figura 4.28 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas em 
500 ºC numa atmosfera de argônio. 
 

amostras com x = 0,10 e 0,25 foram ambas ajustados com uma distribuição de 

desdobramento quadrupolar. Estes espectros mostram que todo o ferro disponível na 

amostra foi consumido na formação de hercinita (FeAl2O4). O espectro da amostra com x = 

0,50 foi ajustado com uma distribuição de campo magnético hiperfino e, como sugerido 

pela medida de DRX, pode, também, ser uma mistura entre hematita e/ou SSR e a solução 
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sólida (Fe1-∆SAl∆S)3O4 ortorrômbica.  
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Figura 4.29 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,25 e 0,50 tratadas em 500 ºC 
numa atmosfera de oxigênio. 
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Figura 4.30 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas em 1000 ºC 
numa atmosfera de argônio. 



Capítulo 4 – Resultados e Discussões 135

Na Figura 4.31 são apresentados os espectros para as amostras com x = 0,10, 0,25 e 

0,50 tratadas em 1000 ºC, numa atmosfera de oxigênio. Os espectros para x= 0,10 e x = 

0,25 foram ajustados com um sexteto, um dubleto (Fe3+) e um pequeno singleto. O espectro 

para x = 0,50 foi ajustado com um sexteto e um dubleto (Fe3+). O sexteto é atribuído a α-

SSR e o dubleto a α-SSP. 

Os parâmetros hiperfinos, obtidos através dos ajustes dos espectros das Figuras 

4.28, 4.29, 4.30 e 4.31, estão dispostos na Tabela 4.14. 
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Figura 4.31 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas em 
1000 ºC numa atmosfera de oxigênio. 
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Tabela 4.14 – Parâmetros hiperfinos obtidos no ajuste dos espectros Mössbauer, medidos em temperatura 
ambiente, para amostras moídas no MM com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas termicamente. 

 
Temperatura / 
Atmosfera 

 
 
Subspectros 

 
 

Bhf (T) 

 
δa (mm/s) 
(± 0,02) 

 
∆EQ (mm/s) 

(± 0,02) 

 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura de 
linhab  

(mm/s) 
x = 0,10 

500 ºC distribuição de Bhf  37,4c 0,65 -0,04 47,3 .... 
Argônio sexteto 44,6 0,29 -0,03 32,9 0,78 
 doubleto – Fe2+ .... 0,89 1,74 19,8 1,6 
1000 ºC       
Argônio distrib. ∆EQ - Fe2+ .... 0,92 1,48d 100 .... 
       
1000 ºC sexteto 50,5 0,37 -0,21 90,2 0,44 
Oxigênio dubleto – Fe3+ .... 0,30 0,53 9,6 0,40 
 singleto  .... 0,00 .... 0,2 0,30 

x = 0,25 
500 ºC Sexteto 1 50,0 0,40 -0,10 7,5 0,50 

Argônio Sexteto 2 48,0 0,71 -0,10 9,4 0,50 
 Sexteto 3 34,9 0,06 -0,14 10,9 0,50 
 dubleto 1 – Fe2+ .... 1,22 1,60 27,7 0,75 
 dubleto 2 – Fe2+ .... 1,25 0,70 17,7 0,80 
 singleto .... 0,00 .... 26,7 0,72 

       
500 ºC distribuição de Bhf 23,9c 0,35 -0,09 88,1 .... 

Oxigênio distrib. ∆EQ – Fe3+ .... 0,32 1,09d 11,9 .... 
1000 ºC       

Argônio distrib. ∆EQ – Fe2+ .... 0,95 1,51d 100 .... 
       
1000 ºC sexteto 50,4 0,36 -0,21 90,1 0,43 
Oxigênio dubleto – Fe3+ .... 0,30 0,54 9,9 0,39 

x = 0,50 
500 ºC Sexteto 1 51,0 0,40 -0,10 5,0 0,50 
Argônio Sexteto 2 48,0 0,71 -0,10 11,7 0,50 
 Sexteto 3 34,9 0,06 -0,14 11,2 0,50 
 dubleto 1 – Fe2+ .... 1,21 1,60 27,1 0,72 
 dubleto 2 – Fe2+ .... 1,25 0,69 18,5 0,80 
 singleto .... 0,00 .... 26,5 0,72 
       
500 ºC distribuição de Bhf 47,8c 0,35 -0,19 85,8 .... 
Oxigênio sexteto 2 50,0 0,39 -0,26 14,2 0,28 
1000 ºC       
Argônio distribuição de Bhf 52,1c 0,37 -0,22 100 .... 
       
1000 ºC sexteto 50,5 0,36 -0,22 97,2 0,40 
Oxigênio dubleto – Fe3+ .... 0,31 0,52 2,8 0,36 

arelativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
b A largura de linha utilizada nas distribuições foram fixadas em 0,3 mm/s;  
c Campo magnético hiperfino médio; 
d Desdobramento quadrupolar médio. 
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Tabela 4.15 – Fases obtidas no  tratamento térmico das amostras moídas no meio metálico. 

x = 0,10 
500 ºC – Ar 500 ºC – O2 1000 ºC - Ar 1000 ºC – O2 

α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
(Fe1-∆SAl∆S)3O4 α-SSR FeAl2O4 α-SSR 

 (Fe1-∆SAl∆S)3O4 κ-Al2O3  
 FeAlO3   
    

x = 0,25 
500 ºC – Ar 500 ºC – O2 1000 ºC - Ar 1000 ºC – O2 

α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR FeAl2O4 α-SSR 

FeAl2O4    
(Fe1-∆SAl∆S)3O4    

FeAlO3    
α-Fe    

Fe – nano    
    

x = 0,50 
500 ºC – Ar 500 ºC – O2 1000 ºC - Ar 1000 ºC – O2 

α-SSP α-SSR α-SSP  α-SSP 
α-SSR FeAl2O4 α-SSR α-SSR 
Fe3O4 (Fe1-∆SAl∆S)3O4 Fe3O4  

 Fe – nano   
 
 

4.1.4 – Estudo em função da Energia (velocidade de rotação) 

Os padrões de DRX para as amostras submetidas a diferentes velocidades de 

rotação estão dispostos na Figura 4.32. A amostra com x = 0,25 – 200 rpm (Figura 4.32(a)) 

apresenta uma fase do tipo α-SSP e outra do tipo α-SSR. Note que o α-SSR sofre uma 

redução no tamanho de partícula muito maior que o α-SSP. Em x = 0,25 – 400 rpm (Figura 

4.32b), podemos observar uma profunda modificação no padrão de difração. Agora 

notamos a presença de três fases distintas: α-Fe, κ-Al2O3 e um espinélio com grupo 

espacial Fd3m. Como dito anteriormente, a presença de α-Fe e do espinélio sugere uma 

contaminação da amostra por parte do vaso de moagem. A mesma mudança acontece nas 
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amostras com x = 0,50, moídas em velocidades maiores que 300 rpm. A amostra com x = 

0,50 – 400 rpm (Figura 4.32c) apresenta duas fases, α-SSP e um espinélio com grupo 

espacial Fd3m. Em x = 0,50 – 600 rpm (Figura 4.32c) observamos a presença de α-Fe, κ-

Al2O3 e do espinélio. Novamente, o surgimento tanto do α-Fe como do espinélio está 

relacionado à contaminação. 

Os espectros Mössbauer para as amostras com x = 0,25 são apresentados na Figura 

4.33. O espectro da amostra moída em 200 rpm (Figura 4.33(a)) apresenta uma distribuição 

de campo magnético hiperfino com o valor de máx
hfB  próximo àquele da hematita. Além  
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Figura 4.32 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para as amostras moídas no 
MM com x = 0,25 e 0,50 em difereentes velocidades de rotação. 
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desta distribuição, podemos observar um dubleto referente a íons Fe3+. Estas duas 

contribuições podem ser associadas a α-SSR e α-SSP, respectivamente. O espectro da 

amostra moída em 400 rpm (Figura 4.33(c)) apresenta uma mudança significativa em 

relação ao anterior. Este é constituído de uma distribuição de Bhf, com máx
hfB  próximo ao do  

  

Tabela 4.16 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para as amostras com 
x = 0,25 e 0,50 em diferentes velocidades de rotação. 

Amostra  Fases   α-SSP (R-3c) FeAl2O4 (Fd3m) 

x = 0,25 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,761(1) 5,024(1) 

200 rpm c, Å  12,988(1) 13,719(1) 
 V, Å3 254,9(1) 299,9(1) 

     

Amostra  Fases  α-Fe  
(Im3m) κ-Al2O3 (Pna21) 

FeAl2O4 
(Fd3m) 

x = 0,25 Parâmetros 
Rede a, Å 2,89(1) 4,878(1) 8,245(1) 

400 rpm  b, Å .... 8,418(1) .... 
  c, Å .... 8,873(1) .... 

  V, Å3 24,1(1) 364,4(1) 560,6(1) 
      

Amostra  Fases  α-SSP (R-3c) FeAl2O4 (Fd3m) 

x = 0,50 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,830(1) 8,030(1) 

400 rpm c, Å  13,012(1) .... 
 V, Å3 262,9(1) 572,5(1) 
       

Amostra  Fases  α-Fe  
(Im3m) κ-Al2O3 (Pna21) 

FeAl2O4 
(Fd3m) 

x = 0,50 Parâmetros 
Rede a, Å 2,94(1) 4,918(1) 8,394(1) 

600 rpm  b, Å …. 8,466(1) …. 
  c, Å .... 8,903(1) .... 

  V, Å3 25,4(1) 370,7(1) 591,4(1) 

 

α-Fe, de uma distribuição de ∆EQ, com parâmetros hiperfinos que podem ser atribuídos à 

hercinita, e um singleto, que é atribuído ao α- Fe nanoestruturado. 
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Para x = 0,50 – 400 rpm (Figura 4.34(b)), foram obtidos um singleto e uma 

distribuição de ∆EQ (Fe2+), revelando novamente a presença do α- Fe nanoestruturado e da 

hercinita, respectivamente. Como o sexteto da hematita (Figura 4.34(a)) desapareceu, 

podemos dizer que esta foi totalmente consumida. A formação da hercinita, corroborada 

pela difração de raios-X (Figura 4.32(c)), tem agora a hematita incluída em uma reação do 

tipo 

1/3Fe + 1/3Fe2O3 + Al2O3  FeAl2O4, 

na qual o ferro foi totalmente consumido. Por outro lado, esta reação é condicionada a 

existência de ferro metálico, nanoestruturado ou bulk, disponível para a reação. Portanto, 

entendemos que o aumento da velocidade de rotação aumenta a quantidade de  
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Figura 4.33 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,25 em ω = 200, 300 e 400 
rpm. 
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Figura 4.34 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MM com x = 0,50 em ω = 300, 400 e 600 
rpm. 

 
 

Tabela 4.17 – Parâmetros hiperfinos obtidos no ajuste dos espectros Mössbauer, medidos em temperatura 
ambiente, para amostras das Figuras 4.33 e 4.34 

 
Amostra 

 
 

Subspectros 

 
 

Bhf (T) 

 
δa (mm/s) 
(± 0,02) 

 
∆EQ (mm/s) (± 

0,02) 

 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura de 
linhab 

(mm/s) 
 

x = 0,25 distribuição - Bhf  38,1c 0,37 -0,15 77,4 .... 
200 rpm  dubleto – Fe3+ .... 0,29 1,14 22,6 1,25 
       
x = 0,25 distribuição - Bhf 29,5c 0,01 0,0 49,9 .... 
400 rpm dist. ∆EQ – Fe2+ .... 0,94 1,66d 30,6 .... 
 singleto .... 0,00 .... 19,5 0,56 
       
x = 0,50 dist. ∆EQ – Fe2+ .... 1,13 1,29d 65,1 .... 
400 rpm singleto  .... 0,00 .... 39,9 0,85 

 
x = 0,50 distribuição - Bhf 36,0c 0,00 -0,01 62,6 .... 

600 rpm dubleto – Fe2+ .... 0,85 -2,50 17,5 1,15
 singleto .... 0,02 .... 19,9 0,43 

a relativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
b A largura de linha utilizada nas distribuições foram fixadas em 0,3 mm/s;  
c Campo magnético hiperfino médio; 
d Desdobramento quadrupolar médio. 
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contaminação de α- Fe, levando a formação de hercinita. 

Em x = 0,50 – 600 rpm Figura 4.34c) podemos ver claramente este efeito. O 

aumento na velocidade de rotação levou a um aumento considerável na quantidade de ferro 

na amostra, chegando a 82,5 % da área total do espectro. 

Os parâmetros hiperfinos obtidos nos ajustes dos espectros mostrados nas Figuras 

4.33 e 4.34 estão listados na Tabela 4.17. 

 
Tabela 4.18 – Fases presentes nas amostras moídas no meio metálico em função da velocidade de rotação. 

x = 0,25 
200 rpm 350 rpm 400 rpm 
α-SSP α-SSP FeAl2O4 
α-SSR α-SSR α-Fe 

  Fe – nanoestruturado 
  κ-Al2O3 
   

x = 0,50 
300 rpm 400 rpm 600 rpm 
α-SSP α-SSP FeAl2O4 
α-SSR FeAl2O4 α-Fe 

 Fe – nanoestruturado Fe – nanoestruturado 
  κ-Al2O3 

 

4.2 – Estudos estruturais - Meio de moagem cerâmico 

4.2.1 – Estudo em função da concentração de hematita 

A Figura 4.35 mostra micrografias obtidas por MEV para a amostra com x = 0,50, 

moída durante 24 h. As imagens mostram partículas aglomeradas em agregados de 

diferentes tamanhos, que alcançam desde aqueles com  500 nm até alguns menores que  

100 nm. 
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 Os padrões obtidos na difração de raios-X (refinados), das amostras com x = 

0,10, 0,25 e x = 0,50 , moídas durante 24 h, são mostrados na Figura 4.36. Para estas três 

amostras, vemos picos de difração significantemente alargados, referentes a α-SSR e α-

SSP, respectivamente, e à fase ortorrômbica FeAlO3. Estas fases estão superpostas ao 

padrão de uma estrutura muito distorcida (amorfa) que foi subtraído nos refinamentos. 

Através do aumento da concentração inicial de hematita, a reação via moagem  

α-Fe2O3  +  α-Al2O3  =>  2FeAlO3 

torna-se predominante, entretanto, sem completamente exaurir as fases precursoras. Como 

no meio de moagem metálico, a dissolução de hematita (alumina) em alumina (hematita) 

pode ser esperada. Em outras palavras, α-SSR e α-SSP podem estar presentes. Através dos 

valores obtidos no refinamento (Tabela 4.19), podemos ver que os parâmetros de rede de α-

SSR (principalmente c e V) se aproximam daqueles da hematita à medida que x aumenta. 

Por outro lado, os parâmetros de rede encontrados para α-SSP estão muito próximos 

daqueles encontrados para a alumina precursora (veja a Tabela 4.3).  Para x = 0,50 as fases 

FeAlO3, α-SSR e α-SSP  representam, respectivamente, 42%, 37% e 21% da fração bem 

cristalizada da amostra. Os parâmetros de rede obtidos no refinamento para a fase FeAlO3 

são comparáveis aos valores publicados por Bouree et al. [27]. 

Os espectros Mössbauer das amostras produzidas, medidos em temperatura 

ambiente, com as respectivas distribuições (histogramas) de campos magnéticos hiperfinos 

(Bhf) e interações quadrupolares (∆EQ) são mostrados na Figura 4.37. Os parâmetros 

hiperfinos obtidos da análise espectral estão listados na Tabela 4.20.  

Os espectros para as amostras com x ≤ 0,25 (Figuras 4.37(a)-(c)) foram ajustados  
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com um único dubleto Fe3+. De acordo com os resultados obtidos na DRX, este dubleto é 

formado pela superposição dos quatro sítios; chamados de Fe1, Fe2, Al1 e 

Al2(paramagnéticos em temperatura ambiente), da fase FeAlO3, por α-SSR com tamanho  

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

Figura 4.35 – Micrografias obtidas no microscópio eletrônico de varredura para (a) x = 0,50 – 2000X, (b) x = 
0,50 – 5000X e (c) x = 0,50 – 20000X. 
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Figura 4.36 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para as amostras moídas no 
MC com x = 0,10, 0,25 e 0,50. 
 

de partícula muito reduzido (veja a Tabela 4.19) – superparamagnetismo -  e por α-SSP, 

também com tamanho de partícula muito reduzido. Portanto, para se obter uma melhor 

descrição desta superposição, o espectro da amostra com x = 0,50 foi ajustado com uma 

distribuição de ∆EQ e, como pode ser visto na inserção da Figura 4.37(d), a distribuição 

obtida é bem alargada, confirmando a existência de várias contribuições quadrupolares na 

formação deste espectro. Para as amostras com x = 0,60 e 0,75, além do dubleto Fe3+ obtido 

nas amostras anteriores, uma contribuição magnética, que foi ajustada com uma 

distribuição de Bhf, é observada. Esta contribuição é atribuída a α-SSR com tamanho de 

partícula acima do tamanho crítico da transição superparamagnética. 
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Tabela 4.19 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para as amostras com 
x = 0,10, 0,25 e 0,50, moídas no meio cerâmico. 

Amostra  Fases   FeAlO3 (Pna21) α-SSR (R-3c) α-SSP (R-3c) 

x = 0,10 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,935(1) 5,081(1) 4,760(1) 

 b, Å 8,829(1) .... .... 
 c, Å  9,135(1) 12,833(1) 12,970(1) 
 V, Å3 398,1(1) 287,0(1) 254,5(1) 

     

 Tamanho médio 
de partícula  7,3 8,7 16,8 

Amostra  Fases  FeAlO3 (Pna21) α-SSR (R-3c) α-SSP (R-3c) 

x = 0,25 Parâmetros 
Rede a, Å 4,945(1) 5,061(1) 4,760(1) 

  b, Å 8,834(1) .... .... 
  c, Å 9,154(1) 13,016(1) 12,986(1) 

  V, Å3 400,0(1) 288,8(1) 254,8(1) 
      
 Tamanho médio 

de partícula 
 8,3 6,8 19,8 

Amostra  Fases  FeAlO3 (Pna21) α-SSR (R-3c) α-SSP (R-3c) 

x = 0,50 
Parâmetros 
Rede a, Å 4,938(1) 5,044(1) 4,768(1) 

 b, Å 8,847(1) .... .... 
 c, Å  9,302(1) 13,405(1) 12,958(1) 

 V, Å3 406,4(1) 295,4(1) 255,1(1) 
     

 Tamanho médio 
de partícula  4,6 10,1 14,3 

 

 Para se obter mais informações em relação às fases resultantes da moagem no meio 

cerâmico, a amostra (Fe2O3)0,50(Al2O3)0,50 foi caracterizada via EM em 5 K. O espectro 

resultante apresentou-se magneticamente desdobrado e o melhor ajuste foi obtido 

utilizando-se seis sextetos, como mostrado na Figura 4.38(c). Comparando os valores 

obtidos para os campos hiperfinos com aqueles obtidos no meio metálico, o sexteto com 

maior Bhf é atribuído a α-SSR, o de menor Bhf é relacionado a α-SSP, e os outros quatro 

são relacionados aos sitios de ferro na fase FeAlO3. De acordo com o que já foi apresentado 
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Figura 4.37 – Espectros Mössbauer, medidos em temperatura ambiente, para amostras do sistema (α-
Fe2O3)x(α-Al2O3)1-x submetidas à moagem no MC. 
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Figura 4.38 – Espectros Mössbauer para a amostra com x =0,50 submetida à moagem no MC, medidos em (a) 
temperatura ambiente, (b) 77 K e (c) 5 K. 
 

 
na literatura, esta é a primeira caracterização Mössbauer em baixa temperatura da fase 

FeAlO3 e, estes resultados, estão de acordo com os resultados encontrados via difração de 

neutrons, que indicou a existência dos quatro sítios diferentes de ferro neste composto [27]. 

Portanto este espectro em baixa temperatura sustenta a ocorrência das fases FeAlO3, α-SSR 

e α-SSP. 
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Tabela 4.20 – Parâmetros hiperfinos obtidos no ajuste dos espectros Mössbauer para amostras do sistema 
(Fe2O3)x(Al2O3)1-x submetidas à moagem no meio cerâmico. 

 
 

X 

 
 
Subspectros 

 
 

Bhf (T) 

 
δa (mm/s) 
(± 0,02)

 
∆EQ (mm/s) 

(± 0,02)

 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura de 
linhab  

(mm/s) 
0,10 dubleto - Fe3+  .... 0,31 1,15 100,0 0,67 

       
0,20 dubleto - Fe3+ .... 0,31 1,17 100,0 0,67 

       
0,25 dubleto - Fe3+ .... 0,33 1,14 100,0 0,67 

       
0,50 distri. ∆EQ – Fe3+ .... 0,33 1,12d 100,0 .... 

       
x = 0,50 distri. ∆EQ – Fe3+ .... 0,45 1,39d 100,0 .... 
(77 K)       
x = 0,50 Sexteto 1 54,6 0,50 -0,17 17,5 0,41 
(5 K) Sexteto 2 52,3 0,49 -0,11 14,8 0,51 
 Sexteto 3 50,1 0,50 -0,06 15,6 0,56 
 Sexteto 4 47,6 0,46 -0,01 26,6 0,71 
 Sexteto 5 44,9 0,45 -0,05 15,1 0,64 
 Sexteto 6 41,7 0,42 -0,06 10,4 0,70 
       

0,60 distribuição de Bhf 35,9c 0,37 -0,11 48,9 .... 
 dubleto - Fe3+ .... 0,30 0,96 51,1 0,91 
       

0,75 distribuição de Bhf 39,6c 0,35 -0,09 53,2 .... 
 dubleto - Fe3+ .... 0,30 1,05 46,8 0,95 
       

arelativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
ba largura de linha utilizada nas distribuições foi fixada em 0,3 mm/s; 
ccampo magnético hiperfino médio; 
ddesdobramento quadrupolar médio. 
 
 
 

Tabela 4.21 – Fases presentes nas amostras em função da concentração de hematita, x, no meio cerâmico. 

x = 0,10 x = 0,20 x = 0,25 
α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR 
FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 

   
x = 0,50 x = 0,60 x = 0,75 
α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR 
FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 
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4.2.2 – Tratamentos térmicos 

 Micrografias (MEV) obtidas para x = 0,50 tratadas em 1000 ºC em atmosfera de 

argônio são mostradas na Figura 4.39. Podemos observar que os aglomerados mostrados na 

Figura 4.35 coalescem causando um aumento no tamanho de partícula. 

 Os padrões de DRX para a amostra com x = 0,10, tratada em 1000 ºC  em atmosfera 

de argônio e oxigênio, estão dispostos na Figura 4.40. Na amostra tratada em atmosfera de 

argônio, podemos observar, além das fases SSR e SSP, outras três fases distintas: FeAlO3, 

Fe3O4 ortorrômbica e κ-Al2O3. Para a atmosfera de oxigênio observamos as mesmas fases. 

 A Figura 4.41  mostra os padrões de DRX para as amostras com x = 0,25,  tratadas 

em 1000 ºC, em atmosfera de argônio e oxigênio. A amostra tratada em argônio apresenta 

quatro fases distintas: SSR, SSP, FeAlO3 e a fase Fe3O4 ortorrômbica. Na amostra tratada 

em oxigênio, além das fases identificadas na atmosfera de argônio, também foi identificada 

a fase κ-Al2O3. 

           Os difratogramas para as amostras com x = 0,50, tratadas em 1000 ºC  em 

atmosferas de argônio e oxigênio, estão dispostos na Figura 4.42. As fases presentes na 

amostra com x = 0,50, tratada tanto na atmosfera de argônio como na atmosfera de 

oxigênio, são as mesmas identificadas na amostra anterior (x = 0,25). 

Os espectros Mössbauer para as amostras tratadas em 500 ºC, em atmosferas de 

argônio e oxigênio, são mostrados nas Figuras 4.43 e 4.44. Comparando estes espectros 

com aqueles da Figura 4.37, vemos que praticamente não ocorreram mudanças (veja os 

parâmetros hiperfinos na Tabela 4.23), ou seja, todas as amostras continuam apresentando o 

padrão paramagnético de íons Fe3+. 
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(a) 

(b) 

(c) 
Figura 4.39 – Micrografias obtidas no microscópio eletrônico de varredura para as amostras com x = 0,50 
tratadas em 1000 ºC em atmosfera de argônio ((a) 2000X, (b) 5000X) e (c) 20000X). 
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A Figura 4.45 mostra os espectros Mössbauer para as amostras com x = 0,10, 0,25 e 

0,50, tratadas em 1000 ºC numa atmosfera de argônio. O espectro para x = 0,10 foi ajustado 

com uma distribuição de Bhf, que apresentou um deslocamento isomérico intermediário  
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x = 0,10 - 1000 oC -Ar
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 κ-Al2O3

 Fe3O4 - orto.

 
Figura 4.40 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 
0,10, tratada em 1000 ºC  em atmosferas de argônio e de oxigênio.

 

entre íons Fe3+ e Fe2+, e uma distribuição de ∆EQ com δ característico de íons Fe3+. A 

distribuição de Bhf é associada a SSR e a magnetita ortorrômbica encontradas no 

refinamento das medidas de DRX (Figura 4.40), e a distribuição de ∆EQ é associada a SSP.  

A amostra com x = 0,25 apresenta, além de uma distribuição de Bhf, idêntica à amostra 

anterior, um sexteto com parâmetros hiperfinos próximos àqueles da hematita e dois 

dubletos (um Fe3+ e outro Fe2+). Portanto, podemos identificar uma solução sólida rica em 

ferro (sexteto), uma solução sólida pobre em ferro (dubleto Fe3+) e duas fases espinélio – a  
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Figura 4.41 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 
0,25, tratada em 1000 ºC  em atmosferas de argônio e de oxigênio.
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Figura 4.42 – Padrões de difração de raios-X, refinados pelo método de Rietveld, para a amostra com x = 
0,50, tratada em 1000 ºC  em atmosferas de argônio e de oxigênio.
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Figura 4.43 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MC com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas em 
500 ºC numa atmosfera de argônio. 
 
 
 
distribuição de Bhf (magnetita ortorrômbica) e o dubleto Fe2+ (hercinita). A amostra com x 

= 0,50 apresenta os mesmos padrões da amostra anterior adicionados de um singleto 

relacionado ao α-Fe nanoestruturado. 

Os espectros Mössbauer para as amostras com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas em uma 

atmosfera de oxigênio, numa temperatura de 1000 ºC, são mostrados na Figura 4.46. Estes 

espectros, predominantemente, são compostos por um sexteto (SSR), por um dubleto Fe3+ 

(SSP) e por traços de α-Fe nanoestruturado. 
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Tabela 4.22 – Resultados obtidos nos refinamentos dos padrões de difração de raios-X para as amostras 
moídas no MC tratadas térmicamente. 

Amostra  Fases   α-SSR 
 (R-3c) 

α-SSP 
(R-3c) 

FeAlO3 
(Pna21) 

Fe3O4 
(Pmca) 

κ-Al2O3 
(Pna21) 

x = 0,10 
Parâmetros 
Rede a, Å 5,098(1) 4,777(1) 4,909(1) 6,099(1) 4,823(1) 

1000 ºC b, Å .... .... 8,955(1) 5,923(1) 8,461(1) 
Argônio c, Å  13,243(1) 13,044(1) 9,279(1) 15,582(1) 9,088(1) 

 V, Å3 298,1(1) 257,8(1) 407,9(1) 563,3(1) 370,9(1) 
        

Amostra  Fases  α-SSR 
 (R-3c) 

α-SSP 
(R-3c) 

FeAlO3 
(Pna21) 

Fe3O4 
(Pmca) 

κ-Al2O3 
(Pna21) 

x = 0,10 Parâmetros 
Rede a, Å 5,132(1) 4,807(1) 5,048(1) 5,945(1) 4,810(1) 

1000 ºC  b, Å .... .... 8,486(1) 5,925(1) 8,462(1) 
Oxigênio  c, Å 13,308(1) 13,079(1) 9,247(1) 15,758(1) 9,107(1) 

  V, Å3 303,6(1) 261,8(1) 396,2(1) 555,1(1) 370,7(1) 
        

Amostra  Fases  α-SSR  
(R-3c) 

α-SSP 
(R-3c) 

FeAlO3 
(Pna21) 

Fe3O4 
(Pmca) 

x = 0,25 
Parâmetros 
Rede a, Å 5,093(1) 4,793(1) 4,964(1) 6,126(1) 

1000 ºC b, Å .... .... 9,006(1) 5,958(1) 
Argônio c, Å  13,208(1) 13,040(1) 9,931(1) 15,716(1) 

 V, Å3 296,7(1) 259,5(1) 416,5(1) 573,7(1) 
      

Amostra  Fases  α-SSR 
 (R-3c) 

α-SSP 
(R-3c) 

FeAlO3 
(Pna21) 

Fe3O4 
(Pmca) 

κ-Al2O3 
(Pna21) 

x = 0,25 Parâmetros 
Rede a, Å 5,090(1) 4,783(1) 5,036(1) 5,991(1) 4,814(1) 

1000 ºC  b, Å .... .... 8,455(1) 5,917(1) 8,430(1) 

Oxigênio  c, Å  13,337(1) 13,029(1) 9,271(1) 15,691(1) 9,07705(1)

  V, Å3 299,2(1) 258,1(1) 394,8(1) 556,3(1) 368,4(1) 

        

Amostra  Fases  α-SSR  
(R-3c) 

α-SSP 
(R-3c) 

FeAlO3 
(Pna21) 

Fe3O4 
(Pmca) 

x = 0,50 
Parâmetros 
Rede a, Å 5,115(1) 4,791(1) 4,955(1) 6,123(1) 

1000 ºC  b, Å .... .... 8,999(1) 5,955(1) 

Argônio  c, Å  13,194(1) 13,045(1) 9,312(1) 15,705(1) 

  V, Å3 299,0(1) 259,3(1) 415,3(1) 572,7(1) 
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Tabela 4.22 – Continuação. 

Amostra  Fases  α-SSR 
 (R-3c) 

α-SSP 
(R-3c) 

FeAlO3 
(Pna21) 

Fe3O4 
(Pmca) 

κ-Al2O3 
(Pna21) 

x = 0,50 
Parâmetros 
Rede a, Å 5,101(1) 4,824(1) 5,057(1) 5,999(1) 4,816(1) 

1000 ºC  b, Å .... .... 8,491(1) 5,920(1) 8,461(1) 

Oxigênio  c, Å  13,261(1) 12,958(1) 9,261(1) 15,717(1) 9,098(1) 

  V, Å3 298,9(1) 261,1(1) 397,7(1) 558,3(1) 370,8(1) 
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Figura 4.44 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MC com x = 0,10 e 0,25tratadas em 500 ºC 
numa atmosfera de oxigênio. 
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Figura 4.45 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MC com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas em 
1000 ºC numa atmosfera de argônio. 
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Figura 4.46 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MC com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas em 
1000 ºC numa atmosfera de oxigênio. 
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Tabela 4.23 – Parâmetros hiperfinos obtidos no ajuste dos espectros Mössbauer, medidos em temperatura 
ambiente, para amostras moídas no MC com x = 0,10, 0,25 e 0,50 tratadas termicamente. 

 
 

Amostra 

 
 
Subespectros 

 
 

Bhf (T) 

 
δa 

(mm/s) 
(± 0,02) 

 
∆EQ 

(mm/s) (± 
0,02) 

 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura 
de linhab  
(mm/s) 

x = 0,10 dubleto - Fe3+  .... 0,30 1,03 100,0 0,70 
500 ºC – O2       

x = 0,10 sexteto 50,5 0,37 -0,21 61,8 0,39 
1000 ºC – O2 dubleto - Fe3+ .... 0,29 0,60 36,6 0,58 
 singleto .... 0,00 .... 1,6 0,42 
       

x = 0,10 dubleto - Fe3+ .... 0,33 1,25 100,0 0,75 
500 ºC – Ar       

x = 0,10 distribuição de Bhf
 50,2c 0,60 0,00 67,2 .... 

1000 ºC – Ar distri. ∆EQ – Fe3+ .... 0,30 0,65d 32,8 .... 
       

x = 0,25 dubleto - Fe3+ .... 0,31 1,11 100,0 0,64 
500 ºC – O2       

x = 0,25 sexteto 50,6 0,36 -0,21 86,0 0,40 
1000 ºC – O2 dubleto - Fe3+ .... 0,27 0,61 13,9 0,56 
 singleto .... 0,00 .... 0,1 0,40 
       
x = 0,25 dubleto - Fe3+ .... 0,34 0,97 100,0 0,80 
500 ºC – Ar       
       
x = 0,25 distribuição de Bhf 45,7c 0,73 0,01 27,4 .... 
1000 ºC – Ar sexteto 51,1 0,29 -0,05 45,6 0,54 
 dubleto Fe2+ .... 0,92 1,94 12,2 1,04 
 dubleto Fe3+ .... 0,33 0,64 14,8 0,49 
       
x = 0,50 sexteto 48,6 0,35 -0,17 90,0 0,45 
1000 ºC – O2 dubleto .... 0,11 0,80 10,0 0,40 
       
x = 0,50 distri. ∆EQ – Fe3+ .... 0,33 1,23d 100,0 .... 
500 ºC – Ar       
       
x = 0,50 distribuição de Bhf 43,2c 0,57 0,00 40,0 .... 
1000 ºC – Ar sexteto 47,8 0,36 -0,05 23,8 0,51 
 dubleto 1 – Fe2+ .... 1,27 0,39 3,2 0,30 
 dubleto 2 – Fe2+ .... 1,24 1,28 4,3 0,30 
 dubleto – Fe3+ .... 0,37 0,63 24,3 0,60 
 singleto .... 0,05 .... 4,2 0,30 
       

arelativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
b A largura de linha utilizada nas distribuições foram fixadas em 0,3 mm/s;  
c Campo magnético hiperfino médio; 
d Desdobramento quadrupolar médio. 
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Tabela 4.24 – Fases obtidas no  tratamento térmico das amostras no meio cerâmico. 

x = 0,10 
500 ºC - Ar 500 ºC – O2 1000 ºC - Ar 1000 ºC – O2 

α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR 
FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 

  Fe3O4 Fe3O4 
  κ-Al2O3 κ-Al2O3 
    

x = 0,25 
500 ºC - Ar 500 ºC – O2 1000 ºC - Ar 1000 ºC – O2 

α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR 
FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 

  FeAl2O4 Fe3O4 
  Fe3O4 κ-Al2O3 
  κ-Al2O3  
    

x = 0,50 
500 ºC - Ar 500 ºC – O2 1000 ºC - Ar 1000 ºC – O2 

α-SSP α-SSP α-SSP α-SSP 
α-SSR α-SSR α-SSR α-SSR 
FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 FeAlO3 

  FeAl2O4 Fe3O4 
  Fe3O4 κ-Al2O3 

 

 

4.2.3 – Estudo em função da Energia (velocidade de rotação) 

Os espectros Mössbauer para as amostras com x = 0,50, moídas em diferentes 

velocidades de rotação (ω), são apresentados na Figura 4.47. Para ω = 100 rpm (Figura 

4.47(a)), a única fase que contém ferro presente na amostra é a hematita, como é mostrado 

pelo sexteto magnético bem definido e pelos seus parâmetros hiperfinos (Tabela 4.25). 

Portanto, não é verificada a mistura entre os precursores, nem uma redução 

significante no tamanho de partícula, nesta velocidade de rotação relativamente baixa. Isto 

evidencia um limite inferior de ω para a reação em tempos de moagem determinados. 
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Dobrando ω inicial, diferentemente, obtém-se uma clara transformação de fases no pó 

moído. Uma distribuição de campo magnético hiperfino pode ser vista neste espectro 

(Figura 4.47(b)), superposta a uma dubleto Fe3+. Isto certamente significa a ocorrência de 

um óxido de ferro com substituição de alumínio (i.e., α-SSR) concorrentemente formado 

com a fase paramagnética formada por óxido de alumínio substituído com ferro (i.e., α- 
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Figura 4.47 – Espectros Mössbauer para as amostras moídas no MC com x = 0,50 em ω = 100, 200 e 300 
rpm. 
 

 

SSP), ambas com redução no tamanho de partícula. Aumentando ω até 300 rpm, uma 

transformação radical ocorre no espectro que, agora, não mostra nenhum componente 

magnético (Figura 4.47(c)). 
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Tabela 4.25 – Parâmetros hiperfinos obtidos no ajuste dos espectros Mössbauer, medidos em temperatura 
ambiente, para amostras com x = 0,50 submetidas à diferentes velocidades de rotação. 

 
 

Amostra 

 
 
Subespectros 

 
 

Bhf (T) 

 
δa 

(mm/s) 
(± 0,02) 

 
∆EQ 

(mm/s) (± 
0,02) 

 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura 
de linhab  
(mm/s) 

x = 0,50 
ω = 100 rpm 

Sexteto  49,4 0,36 -0,19 100,0 0,31 

x = 0,50 
ω = 200 rpm 

distribuição de Bhf 
dubleto - Fe3+ 

38,6c 
.... 

0,35 
0,35 

-0,14 
0,80 

85,7 
14,3 

.... 
0,90 

       
arelativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente; 
b A largura de linha utilizada nas distribuições foram fixadas em 0,3 mm/s;  
c Campo magnético hiperfino médio; 
 

Tabela 4.26 – Fases presentes nas amostras em função da velocidade de rotação no meio cerâmico. 

x = 0,50 
100 rpm 200 rpm 300 rpm 
α-Fe2O3 α-SSP α-SSP 

 α-SSR α-SSR 
 FeAlO3 FeAlO3 

 

4.3 – Estudos Magnéticos 

 Para conhecermos o comportamento magnético das soluções sólidas rica em ferro e 

pobre em ferro, escolhemos a amostra (Fe2O3)0,25(Al2O3)0,75 moída por 24 h no meio de 

moagem metálico. Escolhemos esta amostra por ela ser constituída apenas das soluções 

sólidas rica e pobre em ferro. Para isto ela foi caracterizada via espectroscopia Mössbauer 

em um intervalo de baixas temperaturas. Os espectros medidos em 220 K e 6 K são 

mostrados na Figura 4.48. O espectro obtido em 220 K foi ajustado adicionando-se um 

sexteto discreto àquelas componentes usadas no ajuste do espectro de temperatura  



Capítulo 4 – Resultados e Discussões 162

-10 -5 0 5 10

(c) 6 K
 

 

Velocidade (mm/s)

(b) 220 K

 

 

Tr
an

sm
is

sã
o 

Re
la

tiv
a

(a) Temperatura
         Ambiente

 
Figura 4.48 – Espectros Mössbauer obtidos para a amostra (Fe2O3)0,25(Al2O3)0,75, moída por 24 h no meio de 

moagem metálico, em (a) temperatura ambiente, (b) 220 K e (c) 6 K. 
 

ambiente. Esta contribuição vem das partículas maiores e/ou mais ricas em ferro da solução 

sólida α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3, que alcançou a saturação em termos da magnetização 

espontânea. Podemos também observar que a área do dubleto decresce em relação ao 

espectro de temperatura ambiente, indicando um desdobramento magnético progressivo da 

componente α-(Fe∆yAl1-∆y)2O3 conforme a temperatura decresce. 

 O espectro experimental medido em 6 K possui um padrão magnético 

moderadamente alargado, indicando que o dubleto paramagnético Fe3+ (temperatura 

ambiente) foi levado completamente a um estado magneticamente ordenado nesta 
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temperatura. O espectro obtido foi satisfatoriamente ajustado com um sexteto discreto e 

uma distribuição de Bhf. O subespectro discreto é, novamente, atribuído à fase α-(Fe1-

∆WAl∆W)2O3, que agora mostra um padrão mais definido (i.e., menor largura de linha) e um 

campo magnético hiperfino ainda maior. Isto é uma conseqüência do decréscimo no tempo 

de relaxação que, em 6 K, é definitivamente maior que o tempo de escala para as medidas 

Mössbauer. Em outras palavras, a temperatura de bloqueio para o experimento Mössbauer 

da fase α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3 moída está acima de 6 K. Os parâmetros hiperfinos para este 

subespectro estão muito próximos daqueles publicados por Randrianantoandro et al. [9], 

para uma amostra de hematita, também moída. É interessante notar que a razão de áreas 

encontrada em 6 K para os dois componentes magnéticos é muito próxima da razão 

encontrada em temperatura ambiente, entre os componentes magnético e não- 

   

Tabela 4.27 – Parâmetros hiperfinos obtidos no ajuste dos espectros Mössbauer, medidos em 220 K e 6 K, 
para a amostra (Fe2O3)0,25(Al2O3)0,75, moída por 24 h no meio de moagem metálico. 

 
 

amostra 

 
 
Subespectros 

 
 

Bhf (T) 

 
δa 

(mm/s) 
(± 0,02) 

 
∆EQ 

(mm/s) (± 
0,02) 

 
Área (%) 
(± 0,1) 

Largura 
de linha  
(mm/s) 

x = 0,25 distribuição de Bhf  36.4 0.40 -0.15 47.6 …. 
220 K sexteto 50.3 0.42 -0.15 34.9 0.62 

 dubleto - Fe3+ …. 0.37 1.29 17.5 1.00 
       

x = 0,25 distribuição de Bhf 44.8 0.46 -0.07 30.7 …. 
6 K sexteto 50.9 0.47 -0.11 69.3 0.52 

       
  arelativo a uma lâmina de α-Fe em temperatura ambiente. 
 

magnético. Isto verifica a distribuição de composições bi-modal, como apresentado 

anteriormente em partículas moídas que contém ferro, ou seja, como representado pelas 

fases α-(Fe∆yAl1-∆y)2O3 (componente com o menor campo / distribuição de Bhf em 6 K) e α-

(Fe1-∆WAl∆W)2O3 (componente com o maior campo / campo discreto em 6 K). 
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 Outra questão relacionada à natureza do ordenamento magnético da solução sólida α-

(Fe1-∆WAl∆W)O3 é se ela possui um ordenamento antiferromagnético ou ferromagnético 

fraco. A hematita bulk sofre uma transição de Morin em aproximadamente 260 K [12]. Por 

outro lado, através da redução do tamanho de partícula ou da introdução de alumínio 

substitucional na hematita bulk, TM decresce, podendo até ser suprimida [42]. Dados 

Mössbauer, particularmente o sinal de ∆EQ, foram correlacionados com o tipo da ordem 

magnética em um sistema do tipo α-(Fe, Al)2O3 por de Grave et al. [42], com um ∆EQ 

negativo implicando em uma ordem FMF. Consistentemente com esta interpretação, nosso 

dados Mössbauer indicam uma ordem FMF para a solução sólida rica em ferro, visto que 

∆EQ é sempre negativo desde x = 0,15 até x = 0,50, moídos por 24 h no meio metálico, em 

temperatura ambiente e em baixas temperaturas.  

 As curvas de magnetização versus campo magnético, M(H), para amostras com x ≥ 

0,12 moídas por 24 h no meio metálico, são mostradas na Figura 4.49. Como pode ser visto 

(inserção), ao lado de um caráter geral SPM, uma pequena  histerese é revelada em todas as 

composições. Para cada x, podemos observar que as curvas de magnetização começam a 

crescer rapidamente com o campo magnético em baixos níveis de campo. Com o aumento 

da intensidade de campo até ~2 kOe, uma curvatura aparece em todas as curvas de 

magnetização, seguido por um crescimento praticamente linear, sem saturação em altos  
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Figura 4.49 – Curvas de magnetização versus campo magnético, M(H), para amostras moídas por 24 h no 

meio metálico. 



Capítulo 4 – Resultados e Discussões 166

níveis de campos. A contribuição que gera a histerese pode ser parcialmente atribuída a 

fase α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3, previamente identificada na caracterização Mössbauer como uma 

fase magneticamente ordenada em temperatura ambiente. Por outro lado, o componente 

SPM pode ser atribuído às partículas muito finas da fase α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3, para as quais 

o tempo de relaxação é menor que o tempo de medida da técnica de magnetização (~100 s) 

[65]. Sendo paramagnético em temperatura ambiente, a fase α-(Fe∆yAl1-∆y)2O3 compõe a 

curva de magnetização com uma pequena contribuição, MP(H), que varia linearmente com 

H. Também observamos que M(H) decresce rapidamente com a concentração e cresce para 

x > 0,25, para um H fixo. A diminuição inicial é uma conseqüência da redução progressiva 

da fração de α-Fe incorporado à amostra pela abrasão do vaso de moagem e das bolas. O 

subsequente crescimento é creditado ao aumento da quantidade relativa de α-(Fe1-

∆WAl∆W)2O3, como revelado pela espectroscopia Mössbauer. 

 A Figura 4.50 mostra as curvas M(H), medidas em temperatura ambiente, para 

amostras com x = 0,10, 0,20 e 0,50, moídas por 24 h no meio cerâmico. Como no meio 

metálico, para x = 0,10 e 0,20, ao lado de um caráter geral SPM é observada uma pequena  

histerese, possivelmente resultante do desarranjo de spins na superfície de partículas  

antiferromagnéticas finas. Novamente, as curvas de magnetização começam a crescer 

rapidamente com o campo magnético em baixos níveis de campo seguido por um 

crescimento praticamente linear, sem saturação em altos níveis de campos. Para x = 0,50 

vemos apenas um padrão paramagnético revelando que, neste caso, a contribuição 

histerética é muito menor que aquela proveniente da fração puramente antiferromagnética. 

 Como já foi visto anteriormente, a amostra com x = 0,50, moída no meio cerâmico, 

apresenta um padrão paramagnético em temperatura ambiente e o espectro obtido em 5 K 
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(Figura 4.38(c)) é magneticamente desdobrado e o melhor ajuste usou seis sextetos que 

foram designados como sendo a fase FeAlO3 (quatro sítios; Fe1, Fe2, Al1 e Al2) e as 

soluções sólidas α-(Fe1-∆WAl∆W)2O3 e α-(Fe∆YAl1-∆Y)2O3. 

 A Figura 4.51 mostra a susceptibilidade magnética (χ) em função da temperatura e do 

campo aplicado para a amostra com x = 0,50, moída no meio cerâmico. Nota-se, como  
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Figura 4.50 – curvas de magnetização versus campo magnético, M(H), para amostras  moídas por 24 h no 

meio cerâmico. 
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esperado, que quanto menor é o campo aplicado mais nítidas tornam-se as transições 

magnéticas. O limite inferior de campo aplicado (~ 50 Oe), neste estudo, é imposto pela 

resolução do equipamento e pela baixa magnetização da amostra. Podemos observar que 

mesmo com um campo aplicado de 10000 Oe (Figura 4.51(a)) a susceptibilidade recíproca 

(1/χ) não apresenta um padrão paramagnético, ou seja, uma reta. 

 A dependência com a temperatura da susceptibilidade recíproca (1/χ), com campo 

aplicado de 200 Oe, é mostrada em mais detalhes na Figura 4.52 (zero field cooling). A 

forma encontrada para a curva sugere que ela é constituída de fases magnéticas distintas e 

estas fases sofrem transições magnéticas abaixo de 80 K. Na verdade, de acordo com os 

resultados de DRX e da espectroscopia Mössbauer, a curva de susceptibilidade deve ser 

constituída de dois ou três componentes (veja a inserção na Figura 4.52). Um deles é 

ferrimagnético (i.e., FeAlO3) e os outros são fases antiferromagnéticas (i.e., as soluções 

sólidas rica e pobre em ferro), supondo apresentarem em temperaturas muito baixas um 

comportamento de ordenamento similar àquele da hematita. Na região paramagnética, 

ambas as curvas de magnetização são linhas retas superpostas e podem ser concebidas 

como uma única componente. 

Em outras palavras, se considerarmos a participação de dois componentes de 

magnetização para a curta total, i. e., um ferrimagnético e um antiferromagnético, os dados 

experimentais da susceptibilidade recíproca podem ser ajustados com a seguinte equação:  

AFχχχ 58,042,0
11

FERRI +
= ,                       (1) 

onde os coeficientes numéricos foram estimados da análise Rietveld, supondo que as 

quantidades relativas das fases cristalizadas são representativas da partição molar da 

amostra como um todo.  
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Para a susceptibilidade recíproca da contribuição ferrimagnética de Neél, usamos a 

expressão 

101FERRI

11
θ

σ
χχ −

−+=
TC

T , 

enquanto a contribuição antiferromagnética foi expressa pela lei clássica de Curie-Weiss 

2

2

AF

1
C

T θ
χ

−
=  , 

onde C1, C2, χ0, σ, θ1 e θ2 são constantes que foram avaliadas no procedimento de ajuste 

[133]. Assim, levando em consideração apenas os pontos experimentais acima de 80 K, o 

ajuste obtido é mostrado na Figura 4.52. Como pode ser observado, a curva hiperbólica 

intercepta o eixo da temperatura no ponto de ordenamento de Curie, θP, em ≈ 34 K, que 

está notavelmente deslocado de valores apontados via difração de neutrons  
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Figura 4.51 – Susceptibilidade magnética (χ) em função da temperatura e do campo aplicado para x = 0,50, 

moída no meio cerâmico. 
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Figura 4.52 – Dependência com a temperatura da susceptibilidade recíproca (1/χ), com campo aplicado de 

200 Oe (zero field cooling) para a amostra com x = 0,50 moída no meio cerâmico. 
 

(i.e., 280 K) e espectroscopia Mössbauer (i.e., 210 K) na fase FeAlO3 [68]. Esta diminuição 

na temperatura de ordenamento do composto FeAlO3 é atribuída à redução no tamanho de 

partícula promovida pelo processo de moagem de alta energia. 
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Nesta investigação analisamos as reações e as possíveis transformações de fases 

induzidas pela moagem de alta energia no sistema hematita-alumina, com ênfase nas 

transições estruturais e magnéticas. Para isso, foram preparadas um grande número de 

amostras variando-se as condições de moagem como: concentração das amostras, tempo, 

energia (velocidade de rotação) e meio de moagem. Além disso, foram realizados vários 

tratamentos térmicos em atmosferas de argônio e de oxigênio. 

• Os produtos obtidos através da moagem das amostras do sistema  

(α-Fe2O3)x(α-Al2O3)1-x por 24 h no meio metálico são fortemente dependentes da 

concentração inicial de hematita, x. Além disso, alumina excedente é sempre observada 

acompanhada de uma significativa redução no tamanho de partícula de todas as fases 

presentes. Para as amostras com menor concentração de soluto (i.e., x ≤ 0,12), foi 

detectada contaminação por α-Fe, derivada do vaso de moagem e das esferas de aço-

inox,. A fase espinélio FeAl2O4, cuja presença pode ser associada com o ferro metálico 

disponível, também foi identificada, pelo menos até x = 0,20. Uma distribuição bi-

modal, correspondente à substituição de alumínio (ferro) na rede da hematita (alumina), 

foi produzida através da moagem. Isto significa a formação de duas soluções sólidas, 

uma “rica” em ferro (α-(Fe1-∆WAl∆W)O3) e outra “pobre” em ferro (α-(Fe∆YAl1-∆Y)2O3). 

As quantidades relativas de ambas as componentes variam com a concentração nominal 

inicial de cada amostra, a componente rica em ferro cresce enquanto a componente 

pobre em ferro diminui com o aumento de x.  

• Nas amostras com x = 0,10 e 0,25, vimos que a concentração de ferro tanto em α-SSP 

como em α-SSR, bem como as suas quantidades relativas, variam com o tempo de 



Capítulo 5 - Conclusões 172

moagem e com a concentração nominal inicial. Depois de 3 h de moagem, o sinal da 

fase α- SSR decresce para ambos os valores de x. Para a amostra com x = 0,10, moída 

por 12 h, a componente α-SSR é completamente exaurida. Além disso, junto às 

soluções sólidas rica e pobre em ferro, α-Fe, relativo à contaminação do vaso de 

moagem e das bolas, foi detectado de forma crescente com o tempo de moagem. Como 

uma conseqüência da disponibilidade de ferro metálico junto à alumina, o espinélio 

FeAl2O4 é formado e cresce com o tempo de moagem. Por outro lado, para as amostras 

com x = 0,25, a fase α-SSP cresce continuamente, enquanto α-SSR decresce, até ambas 

alcançarem a mesma quantidade de ferro. A ausência de um nível significativo de 

contaminação nesta série de amostras pode ser atribuída à menor fração de alumina, um 

óxido muito abrasivo, na mistura inicial dos pós. 

• Ainda no meio metálico, como dito acima, para x = 0,50, α-SSR é a única fase 

detectada via espectroscopia Mössbauer, quando a velocidade de rotação, ω, é de 300 

rpm. Entretanto, quando se aumenta ω para 400 e 600 rpm, os níveis de contaminação 

de ferro aumentam significativamente. O mesmo foi observado para a amostra com x = 

0,25, moída em 400 rpm. Isto é suportado pela presença exclusiva de ferro livre e 

hercinita nos espectros Mössbauer. Desta forma, podemos estabelecer limites no valor 

da velocidade de rotação, de forma a termos níveis toleráveis de contaminação.  

• Os tratamentos térmicos das amostras moídas no meio metálico em 300 rpm mostraram 

que, em atmosfera de argônio, a formação de espinélios (FeAl2O4 e (Fe1-∆SAl∆S)3O4) é 

favorecida e que a fase α-SSP está sempre presente. Por outro lado, a atmosfera de 

oxigênio favorece a formação de α-SSR e α-SSP. 
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• Quando usamos o meio cerâmico, a eficiência de mistura e a redução do tamanho de 

partícula (principalmente para α-SSP) do processo de moagem é aumentada em relação 

ao meio metálico. Entretanto, uma reação efetiva para tempos de moagem de 24 h 

acontece somente em ω = 300 rpm. Neste velocidade de rotação, junto à α-SSR e α-

SSP, a fase FeAlO3 é formada para todos os valores de x. A fase FeAlO3 torna-se 

magneticamente ordenada em 5 K e mostra quatro sítios de ferro magneticamente não-

equivalentes. 

• Os tratamentos térmicos das amostras moídas no meio cerâmico em 300 rpm mostraram 

novamente que a formação de espinélios (FeAl2O4 e Fe3O4) é favorecida, 

principalmente na atmosfera de argônio. Além dos espinélios as amostras tratadas 

termicamente continuam apresentando α-SSP, α-SSR e a fase FeAlO3.  

• Estudos de Espectroscopia Mössbauer em função da temperatura mostraram que, no 

meio metálico,  a transição de Morin foi suprimida na solução sólida rica em ferro, pelo 

menos até 6 K. Isto é atribuído a uma efetiva redução no tamanho de partícula junto 

com a substituição de um átomo magnético (Fe) por outro não-magnético (Al) no óxido 

de ferro precursor. No meio cerâmico, para a amostra com x = 0,50,  os estudos 

magnéticos e Mössbauer revelaram que, em baixas temperaturas, a fase FeAlO3 

apresenta um ordenamento ferrimagnético clássico. 
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