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RESUMO

Neste trabalho descrevemos a caracterizacdo das propriedades estruturais e magnéticas de
filmes finos de ligas manganés-niquel-galio (Mn-Ni-Ga) com estequiometria proxima ao
composto Mn,NiGa preparados pela técnica de epitaxia de feixe molecular. A composicao
quimica e a estrutura cristalina das amostras foram determinadas através de andlises de
espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X e de difracdo de raios X. Todas as
amostras apresentam coexisténcia de fase estrutural no intervalo de temperatura entre 80 K e
300 K. Em baixa temperatura, predomina a fase martensitica com estrutura tetragonal
pertencente ao grupo espacial 14/mmm e, em alta temperatura, predomina a fase austenitica
clbica com uma estrutura cristalina do tipo Heusler inversa. Independentemente da orientacdo
cristalogréfica dos substratos monocristalinos de GaAs(100) e GaAs(111) e das condi¢des de
crescimento utilizadas, os filmes finos produzidos s&o policristalinos com texturizacdo
indicativa da orientacdo preferencial de planos cristalograficos (110) paralelos a superficie
dos substratos. A coexisténcia das fases austenita e martensita em filmes finos com
estequiometrias Mn,«NixGa (x = 0; 0,2; 0,4 e 0,6) € dependente da orientacdo dos substratos
de GaAs. Medidas de magnetometria de amostra vibrante realizadas a 300 K revelam que a
fase austenitica possui momento magnético entre 0,54 ¢ 1,23 pg por formula unitéria.
Irreversibilidades magnéticas sdo observadas em medidas de magnetizacdo em funcdo da
temperatura e do campo magnético, e as temperaturas de Curie estimadas sdo inferiores aos
valores relatados na literatura para amostras de ligas massivas de mesma composi¢do. Essas
constatacGes sdo condizentes com a formacdo de dominios e variantes cristalograficas nos
filmes finos crescidos sobre os substratos de GaAs(100) e GaAs(111). Os parametros de rede
a e ¢ desses dominios cristalinos tendem a razdo c/a = 1,2 e separacdes interatbmicas R entre
atomos de Mn sdo inferiores as observadas em amostras de ligas massivas ordenadas de
mesma composicdo. Admitida a existéncia de desordem quimica, as distancias interatbmicas
entre &tomos de Mn na posi¢do Mn e atomos Mn na posi¢cdo Ni (antisitios) correspondem a
razdes R/a entre 0,8 e 0,5, respectivamente. Célculos ab initio da estrutura eletronica de ligas
ordenadas e desordenadas relatados na literatura indicam que valores R/a < 0,8 alteram
fracamente as interacfes ferromagnéticas, mas intensificam fortemente acoplamentos de troca
antiferromagnéticos entre momentos magnéticos. Efetivamente, isso reduz o momento
magnético total por célula unitaria e também a temperatura Curie, que € proporcional a
magnitude da constante de acoplamento de troca efetiva no material decorrente da
superposicao dos orbitais atbmicos dos sitios magnéticos vizinhos mais proximos. Nessa tese
demonstra-se a viabilidade do crescimento de filmes finos de ligas Mn-Ni-Ga ricas em Mn
com propriedades estruturais e magnéticas bastante distintas de amostras massivas com igual
composigdo. Os presentes resultados e analises demonstram a importancia e relevancia da
pesquisa basica para uma compreensdo mais profunda do processo de integracdo dos filmes
finos de ligas Mn-Ni-Ga ricas em Mn sobre substratos comerciais, visto seu amplo potencial
para aplicagcdes multifuncionais como micro- e nanoatuadores, e sensores.



ABSTRACT

In this work are described the structural and magnetic properties of manganese-nickel-gallium
(Mn-Ni-Ga) alloy thin films with stoichiometry close to Mn;NiGa prepared by molecular
beam epitaxy technique. The chemical composition and crystalline structure of the samples
were determined by X ray photoelectron spectroscopy and X-ray analyses. The samples
exhibit structural phase coexistence in the temperature interval between 80 K and 300 K. At
low temperatures, martensitic phase with tetragonal structure having spatial group 14/mmm is
predominant, whereas at high temperatures is observed the cubic austenitic phase which
crystalline structure is an inverse Heuler structure. Whatever is the crystallographic
orientation of the monocrystalline GaAs(100) e GaAs(111) substrates and the growth
conditions investigated, the thin films are polycrystalline with a crystalline texture
corresponding to the preferential orientation of the (110) crystalline planes parallel to the
substrate surface. The coexistence of austenite and martensite phases in the alloy films with
stoichiometry Mn,xNixGa (x = 0, 0.2, 0.4 e 0.6) depends on the GaAs substrate orientations.
Measurements of vibrating sample magnetometry performed at 300 K reveal austenite phases
having magnetic moments between 0.54 e 1.23 pg per formula unit. Magnetic irreversibilities
are observed in the curves of magnetization versus temperature and magnetic fields, with the
Curie temperature estimates lower than values reported on literature for bulk alloys with
similar compositions. These findings are consistent with the formation of crystalline domains
and crystallographic variants in the films grown on the GaAs(100) and GaAs(111) substrates.
The lattice parameters a e c in the crystalline domains tend to the ratio c/a = 1.2 and
interatomic separations R between Mn atoms are lower than those observed in ordered bulk
alloys with the same composition. By assuming the presence of chemical disorder in the
films, the interatomic distances between Mn atoms occupying the Mn position and Mn atoms
occupying Ni positions (antisites) leave to R/a ratios between 0.8 e 0.5, respectively.
According to ab initio electronic structure calculations of the ordered and disorder alloys
reported in the literature values of R/a < 0.8 weakly affect the ferromagnetic interactions, but
strongly increases the strength of both the antiferromagnetic exchange coupling between
magnetic moments. As a consequence, it occurs a loss of the total magnetic moment per unit
cell as well as a reduction of Curie temperature, which is proportional to the magnitude of the
effective exchange coupling constant in the material owing to the atomic orbital overlapping
between nearest neighbor magnetic sites. This work demonstrates the feasibility to prepare
thin films of Mn-rich Mn-Ni-Ga alloys with structural and magnetic properties rather distinct
than bulk alloys with similar composition. The present results and analyses demonstrate the
importance and relevance of the basic research to a deeper understanding of the integration
process of the Mn-rich Mn-Ni-Ga alloy thin films on commercial substrates in view of their
wide potential for multifunctional applications as micro- and nano-actuators and sensors.
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CAPITULO 1
INTRODUCAO

Ligas com memoria de forma sdo materiais conhecidos desde a década de 30, mas foi
na década de 60 que através da descoberta do Nitinol, uma liga de niquel e titdnio no Naval
Ordenance Laboratory nos U.S.A [1.1, 1.2], que este tipo de material comecou a ser
investigado de forma mais intensa. Ligas com memdria de forma sdo materiais que alteram
sua estrutura cristalina ao serem submetidos a determinada condi¢do, e retornam a sua
condicdo original quando a grandeza fisica que estava sendo imposta é retirada ou se submete
0 material a outra situacdo alteradora. Esta condicdo pode ser a aplicacdo de uma tenséo

mecanica, variacbes de temperatura ou a aplicacdo de um campo magnético.

Diversas ligas com memoria de forma magnética (MSMA- magnetic shape memory
alloys) tém sido desenvolvidas nas ultimas décadas, dentre estas, as ligas baseadas em Mn-Ni-
Ga tem atraido consideravel atengdo. Este fato pode ser relacionado a sua potencialidade no
desenvolvimento de atuadores, sensores e armazenadores de energia. MSMA sdo materiais
multifuncionais que exibem uma correlacdo entre sua estrutura cristalina e ordem magnética,
donde temos como efeitos interessantes: a deformacdo deste material que pode ser induzida
por campo magnético (MFIS - Magnetic Field Induced Strain) além do efeito
magnetocaldrico e transporte eletrénico com alta polarizag&o de spin [1.3,1.4].

O efeito de memoria de forma ferromagnética estd associado a uma transformacéo
martensitica, que € uma transformacdo termoelastica reversivel entre uma estrutura cubica
(austenita) em altas temperaturas e uma estrutura tetragonal (martensita) em baixas
temperaturas. Exemplos de ligas bastante investigadas nos ultimos 15 anos sdo Ni-Mn-Ga,
Fe-Pd e Fe-Pt [1.5]. No caso do primeiro sistema, 0 composto inicialmente estudado foi o
Ni,MnGa onde se observou uma alta MFIS (até 10%). Entretanto, a fragilidade mecénica do
material impde limitagcdes ao uso deste composto. Dessa forma, uma busca por materiais com
valores de MFIS similares, mas melhores propriedades mecanicas teve inicio. O composto
Mn,NiGa e ligas com estequiometria Mn:Ni:Ga proxima a propor¢do 2:1:1 surgem nesse
contexto. As propriedades ferromagnéticas destes materiais estdo fortemente relacionadas

com a estrutura cristalina e com a concentracdo do manganés [1.6].

Ligas Ni;MnGa e Mn;NiGa estequiométricas ordenadas quimicamente apresentam
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estrutura cristalina L2; e sdo preditas como sendo ferromagnéticas semi-metalicas (half-
metallic) [1.7,1.8]. A rigor, a liga MnyNiGa é ferrimagnética em temperatura ambiente,
apresentando mais de 4% de deformacdo induzida por campo magnético (MFIS) e sua
temperatura de transicdo ferrimagnética para paramagnética é de 588 K. O ferrimagnetismo
apresentado pela liga Mn,;NiGa € surpreendente, ja que a interacdo direta entre os elementos
Mn-Mn normalmente leva ao alinhamento antiferromagnético com um momento magnético
de 1,35 magneton de Bohr (ug) por 4tomo de Mn. Além disso, a origem da transicao
martensitica que ocorre no material envolve uma distorgdo relativamente grande da fase
tetragonal (razdo c/a = 1.21), sendo que a estrutura cristalina do material é fortemente

dependente da tensdo residual ou externa [1.7,1.8].

Especificamente, o processo de deformacdo dos materiais induzidos por campo
magnético (MFIS) foi apresentado por Ullakko em 1996 [1.9]. Este mecanismo esta baseado
no rearranjo de dominios cristalograficos existentes nas amostras. Os dominios sdo criados a
partir da disposicéo interligada de dois ou mais cristais mediante o processo de geminagéao ou
macla e a variedade depende das configuragdes especificas da rede cristalina. MSMA s&o
materiais que também podem apresentar a memoria de forma frente ao aquecimento ou
resfriamento, passando pela transformacdo termoelastica martensitica e transitando entre os
dois estados continuamente frente o aquecimento ou resfriamento. Microscopicamente, essa
transformacdo martensitica € meramente uma consequéncia de uma reorganizagao dos planos
atbmicos. A qual é frequentemente mediada através de diferentes estruturas que podem
envolver as chamadas estruturas metaestaveis pré-martensiticas. Devido a essas caracteristicas
termo-magneto-mecanicas, estes materiais apresentam potencial para aplicacdes de carater
multifuncional que usam propriedades, tais como: o efeito magnetocalérico, a transformacéo
martensitica induzida por campo magnético e a sua transformacéo reversa, e propriedades de
magnetotransporte polarizado em spin, as quais tem importantes aplicagdes na nanotecnologia
e na spintrénica [1.4, 1.10, 1.11].

Comparativamente ao grupo de materiais piezoelétricos e magnetoestrictivos que
também apresentam uma resposta rapida frente aos estimulos que recebem, verifica-se que
suas alteracdes de dimensdo sdo pequenas. J& em ligas de memoria de forma temos grandes
alterac6es no formato e uma decorrente maior densidade volumétrica de energia. Entretanto, a
resposta € um pouco mais lenta sob um estimulo termo-mecéanico. No caso do controle
magnético como o principio de operacdo em dispositivos do tipo atuadores e transdutores,

temos deformacdes consideraveis, e seu controle é rdpido e preciso. Grupos de pesquisa
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buscam materiais que apresentem a transformacéo da fase martensitica que permita controlar
0 maior deslocamento através da aplicacdo de um campo magnético em uma temperatura
constante, preferencialmente proximo a temperatura ambiente. Neste sentido, as ligas com
estequiometria proxima ao Mn,;NiGa estudadas neste trabalho aparecem como candidatos
promissores [1.9]. Em particular, exploramos a fabricacdo e a caracterizagdo das
propriedades fisicas de filmes finos dessas ligas, que sdo ainda muito pouco estudados na

literatura.

Mn,;NiGa quando visto como material volumétrico (bulk) é uma MSMA com
apreciavel MFIS e alta temperatura de Curie (~ 588 K) [1.12 — 1.14] que pode sofrer uma
transicédo estrutural da fase austenita para fase martensita num amplo intervalo de temperatura
que se estende desde 300 K até 80 K. Analises de experimentos de difracdo de raios X
mostram que a estrutura de Mn,NiGa é altamente dependente das tensbes residuais [1.7].
Desta forma, é também esperado que o crescimento de filmes finos dessas ligas sobre
substratos sofram influéncia da orientagdo preferencial dos planos cristalinos (textura
cristalina) e da diferenca entre os coeficientes de expansao térmica decorrentes da vinculacao

termo-mecanica liga/substrato.

Esta tese de doutorado tem, entre outros, o objetivo de investigar a viabilidade de
crescimento, sobre substrato de GaAs(111) e GaAs(100), de filmes finos de ligas Mn-Ni-Ga
com composicdo quimica proxima a liga estequiométrica Mn,NiGa usando a técnica de
epitaxia de feixe molecular. Ademais, empreendemos a caracterizagdo composicional,
estrutural e magnética deste material; buscando também correlacBes entre os resultados. A
estruturacdo do texto apresentado ocorre da seguinte forma. Apds este capitulo de introducéo,
temos no capitulo 2 a fundamentacdo tedrica do trabalho, com a apresentacdo dos topicos
mais relevantes para o conhecimento do material em estudo, a liga Mn-Ni-Ga. Neste mesmo
capitulo apresentamos uma revisdo bibliografica sobre a caracterizacdo estrutural e magnetica
da liga e que embasardo as analises apresentadas no decorrer do texto. No capitulo 3 séo
apresentadas as técnicas de crescimento e de caracterizagdo magnética e estrutural
empregadas, tais como difracdo de elétrons de alta energia refletidos (RHEED - Reflection
High-Energy Electron Diffraction), espectroscopia de elétrons excitados por raios X (XPS - X
Ray Photoelectron Spectroscopy), difragéo de raios X (XRD - X Ray Diffraction) e medidas
de magnetizagdo utilizando magnetometria de amostra vibrante. No Capitulo 4 é feita a
apresentacdo dos resultados obtidos juntamente com a metodologia utilizada na obtencéo do
material, e a discussdo desses resultados. E dada énfase na andlise estrutural por medidas de
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difracdo de raios X em funcdo da temperatura de duas amostras com composi¢do quimica
mais proxima da liga estequiométrica Mn,NiGa. Finalmente no Capitulo 5 s&o reunidas e

apresentadas as nossas principais conclusoes.
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CAPITULO 2
FUNDAMENTACAO TEORICA

2.1 LIGAS Mn-Ni-Ga

Materiais baseadas em Ni-Mn-Ga apresentam propriedades multifuncionais tais como
efeito magnetocalorico, exchange bias (EB) e magnetoresisténcia, sendo assim trata-se de um
material que despertou, em anos recentes, muito interesse em estudos sobre os assuntos
citados. Propriedades como as listadas acima, sdo, em sua grande maioria, relacionadas com a
transformacdo martensitica de primeira ordem pela qual passam, e que pode ser alterada
através da mudanca da concentracdo de elétrons de valéncia, através da composicao quimica

ou substitui¢do de elementos [2.1, 2.2].

A primeira liga a ser estudada no sistema Ni-Mn-Ga foi a de propor¢do 2:1:1. Este
material atraiu atencdo para aplicacdo como microatuadores devido a sua consideravel
deformacdo e frequéncia de resposta [2.3]. Entretanto, apresentava como desvantagem a
fragilidade mecénica e o comportamento frente a aplicacdo de um campo magnético nao ser
reprodutivel devido a defeito internos do material [2.4], esses aspectos impunham restri¢es a
sua aplicacdo [2.4, 2.5]. Dessa forma buscou-se desenvolver materiais com propriedades
magnetomecanicas superiores a do Ni,MnGa; nesse contexto surge o estudo da liga Mn,;NiGa
[2.4]. Como propriedades importantes da Mn,NiGa temos a transformacdo martensitica desse
material que ocorre proximo da temperatura ambiente e a sua alta temperatura de Curie (Tc
~588 K). A sua transformacdo martensitica apresenta uma razdo entre os parametros de rede

c/a e uma histerese térmica mais ampla quando comparada com a liga Ni,MnGa [2.3, 2.4].

2.2 COMPOSTOS HEUSLER

Ligas Heusler correspondem a compostos ternarios, intermetalicos, com estruturas
cristalinas semelhantes, e com inimeras propriedades que podem ser ajustadas de acordo com

a composicdo do composto. Na figura 2.1 temos uma dimensdo da ampla possibilidade de
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compostos que podem ser denominados Heusler, dentre estes, compostos baseadas em Mn-
Ni-Ga sdo representantes, por isso € oportuno se falar neste texto deste tipo de material [2.6].

1 8
H H
2 3 4 5 7

3 B C N o F | Ne

Compostos Heusler X,YZ
Na E P S Cl | Ar
3 4 5 6 7 8 9. 220 11 2

K | Ca Cr e 0 3 e A Se | Br | Kr
Rb | Sr b 8 Tc | Ru [ Pd Ag cl B Te 1 | Xe
Cs | Ba Ta Re | Os P z Hg | TI [ Po | At | Rn
Fr | Ra

Figura 2.1 Tabela periédica dos elementos ilustrando por cédigo de cores o grande nimero de materiais que
podem compor uma liga Heusler, onde temos para o X (vermelho), Y (azul) e Z (verde) em compostos Heusler
X,YZ e semi-Heusler XYZ [2.6].

Ligas Heusler apresentam, de forma geral, estruturas que sdo cubicas de face centrada,
e podem ser semi Heusler (XYZ, propor¢do 1:1:1) ou Heusler completas (X,YZ, propor¢édo
2:1:1), com valores na faixa de 5,6 A a 7,2 A para o parametro de rede. Normalmente, o
elemento X e Y correspondem a elementos de transi¢do e o elemento Z é do grupo I11-V na
tabela periddica, embora ocorram excegfes [2.7]. Na figura 2.2 temos uma representacdo das

estruturas cristalinas (a) Heusler completa, L2; — X,YZ e (b) Semi Heusler, C1, — XYZ [2.6].

A partir da descoberta do primeiro composto Heusler, realizada em 1903 pelo
engenheiro e quimico o alemao Fritz Heusler, temos o inicio de estudos de uma nova classe
de compostos. Entre as caracteristicas interessantes observadas, uma delas se refere ao fato de
que apesar destes compostos serem formados por elementos paramagnéticos e diamagnéticos,

eles se tornam ferromagnéticas devido as suas ligagdes quimicas.



23

(@)

Figura 2.2 Representacao das estruturas cristalinas (a) Heusler completa, L2, — X,YZ e (b) Semi Heusler, C1,

— XYZ [2.6].
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Figura 2.3 (a) A estrutura generalizada de ligas Heusler ilustrada como quatro subredes fcc que se
interpenetram A, B, C e D. (b) Célula unitaria Mn,NiGa com estrutura ctbica (regular ou L2;) MnNiMnGa e (c)
estrutura (inversa ou X;) MnMnNiGa. (d) Célula unitaria de Mn,NiGa com estrutura tetragonal MnMnNiGa na

direcéo (110)[2.8].
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Considerando uma liga composta por Mn-Ni-Ga podem-se obter diferentes
apresentacdes de uma liga Heusler X,YZ baseada na localizacdo de cada elemento na
estrutura cristalina, como podemos ver na figura 2.3 [2.8] e que expande a visualizacdo da
estrutura cristalina apresentada na figura 2.2. A estrutura L2; é altamente ordenada, com 16
atomos em uma célula unitaria onde subredes fcc se interpenetram da forma mostrada na

Figura 2.3.

Cabe salientar que as ligas nao estequiométricas com desordem quimica podem adotar
a estrutura L2, regular (figura 2.3 (b)) ou estrutura L2, inversa (figura 2.3 (c), com sitios A e
C ocupados por Mn e Ni), bem como, outras estruturas derivadas, como a tetragonal,
mostrada na figura 2.3 (d).

2.3 TRANSFORMACAO ESTRUTURAL DA LIGA

A transformacdo estrutural reversivel de uma amostra com caracteristica
ferromagnética, que muda seu formato entre dois estados (martensita para austenita, ou no
sentido inverso) pode ser realizada por processos termomecanicos ou pela aplicagdo de um
campo magnético [2.9]. Valores de efeito de memoria de forma altos (acima de 10%), que
decorrem da transformacdo estrutural, sdo encontrados em monocristais de ligas ternarias
Heusler de Ni-Mn-Ga. O efeito de memoria de forma observado em uma liga Heusler tem
origem na transicdo de fase termolastica estrutural envolvendo uma transformacéo da
fase austenitica para a fase martensitica. Materiais estequiométricos policristalinos (com ou
sem ordem quimica) exibem valores menores, mas que podem ser aumentados até 2 —
9% alterando-se propriedades da amostra, tais como niveis de porosidade, ordenamento

quimico e composicao da amostra [2.9].

Como dito anteriormente a transformacao estrutural pode ser realizada por processos
termomecénicos ou pela aplicagdo de um campo magnético. Quando falamos de um material
magnetoestrictivo tratamos de uma deformacdo imposta por um campo magnético. Este
fendmeno decorre de rotagcdes dos dominios magnéticos deste material, que ao se orientarem
com o campo imposto produzem uma deformagdo ao material. Quando o campo magnético é
ampliado, mais dominios magnéticos se orientam forma que as magnetizagdes dos diferentes
dominios magnéticos se tornam paralelas com o campo magnético. Isso persiste até a

magnetizacdo de saturacdo (Ms) ser alcancada. A alteracdo da dimensdo da célula unitaria
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para este caso esta representada esquematicamente na Figura 2.4 (a) [2.10].

Na Figura 2.4(a) € ilustrada a deformacdo de um material meramente magnetostrictivo
sob a acdo de um campo magnético externo. Nas Figuras 2.4(b) e 2.4(c) sdo respectivamente
ilustradas reorientacdes reversiveis de uma célula unitaria ou dominio martensitico em um
material com efeito de memdria de forma convencional, através da acdo de uma tensdo
mecéanica de cisalhamento aplicada, e com efeito de memdria de forma ferromagnético, sob a
acao de um campo magnético externo. Nesse ultimo caso, a direcdo de magnetizacdo facil é
assumida como sendo paralela ao lado maior da célula unitaria. A presenca de anisotropia

magnética é uma condi¢cdo necessaria para a manifestacdo do efeito de memoria de forma

magnética.

.
1&{ : ?I:I célula &
:. | unitaria
: : de diferentes
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Figura 2.4 RepresentacGes esquematicas de mudancas de forma em materiais devido a: (a) distor¢éo tetragonal
magnetostrictiva devida & magnetizacdo por um campo magnético externo aplicado, (b) reorientacéo reversivel
de um dominio martensitico num material com memdria de forma convencional, previamente orientado ao
longo de um plano de macla sob a acéo de uma tenséo de cisalhamento mecanica re (c) reorientacao reversivel
de um dominio martensitico num material com meméria de forma ferromagnético previamente orientado num
plano de macla pela a¢do de um campo magnético externo aplicado [2.10].

Com relacdo a transicdo de fases pela qual passa o material de estudo, temos em
temperaturas mais altas a fase austenitica, com simetria clUbica e em temperatura
comparativamente mais baixas temos a fase martensita que exibe mais baixa simetria com
estrutura tetragonal. Essa passagem da fase austenitica para a martensitica, ou no sentido
inverso acontece sem o processo de difusdo, ela ocorre através de deslocamentos dos
elementos que compdem o material, ocasionando a alteragcdo da estrutura cristalina do mesmo;
essa mudanca pode ser atribuida ao cisalhamento e a distorcdo da rede cristalina da célula
unitaria [2.4].
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Na Figura 2.5 sdo mostradas representacdes das estruturas cristalinas quimicamente
ordenadas da liga Mn;NiGa. Na Figura 2.5 (a) temos a estrutura austenita e na (b) a
martensita, com os seguintes valores de parametro de rede para cada estrutura: austenitica (a =
0.59 nm), martensitica (a = 0.55 nm e ¢ = 0,66-0,69 nm, com razéo c/a = 1,18-1,25) [2.11].

Figura 2.5 Estruturas cristalinas de ligas Mn,NiGa (a) na fase austenitica e (b) martensitica. As esferas azul,
verde, vermelho e amarelo representam respectivamente Ni, Mn,, Mn;, e Ga [2.11].

De acordo com nossas analises que serdo apresentadas no decorrer deste texto, 0s
filmes finos das ligas ternarias estudadas nesse doutorado possuem composicao e estrutura

cristalina semelhante a mostrada na Figura 2.5.

2.4 PROPRIEDADES ESTRUTURAIS DA LIGA MnNiGA

Neste topico discorremos sobre as caracteristicas estruturais da liga estudada
apresentando resultados da literatura de anélises realizadas usando a técnica de difracdo de
raios X. Estes resultados, juntamente com outras referéncias citadas, oportunamente, no
decorrer do texto foram de grande importancia na andlise dos resultados experimentais

obtidos neste trabalho.

Na Figura 2.6 temos um difratograma de raios X para a liga Mns3NixsGay, que foi
realizado a temperaturas ambiente, com um tubo de raios X de cobre com comprimento de
onda caracteristico de A = 1,5406 A para a radiacdo K, do Cu. A amostra foi recozida em
1173 K por 12 h. Neste difratograma sdo observadas reflexdes martensiticas indexadas a
diversos planos, especificamente a reflexdo martensitica M 022, que ocorre na faixa angular

de 40° a 45° e que foi observada nos filmes crescidos nesse trabalho. A estrutura martensitica
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da liga estudada nesta referéncia [2.12] é determinada pela estrutura tetragonal com
pardmetros de rede de valores a = b = 0,5523 nm e ¢ = 0.6737 nm [2.12] bem proxima ao
encontrado para as reflexdes martensiticas M3 e M6 obtidas do material crescido neste

trabalho de doutorado e que serdo apresentadas posteriormente.
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Figura 2.6 Difratograma de raios X, realizado em temperatura ambiente, para a liga Mns3Ni,sGay, recozida
em 1173 K por 12 h, com um tubo de raios X de cobre com comprimento de onda caracteristico de 1 = 1,5406 A
para a radia¢do K, do Cu [2.12].

Ja na figura 2.7 temos um difratograma de raios X referente a uma amostra com
proporcdo 2:1:1 (Mn;NiGa) diferentemente do difratograma mostrado na figura 2.6. Este
difratograma foi realizado nas temperaturas de 200 K e 300 K, com comprimento de onda
caracteristico de A = 1,5406 A para a radiacdo K, do Cu. Em 300 K, temos a indicag&o de uma
estrutura cubica com parametros de rede a = b = ¢ = 5.9072 A ortogonais entre si com angulos
relativos o = =y =90°, que indica uma liga Heusler de Mn,;NiGa. Dos dados experimentais
obtidos por Liu et al [2.13] temos que a fase cubica inicial, em 300 K, passa para uma fase
martensitica tetragonal, em 200 K, com os pardmetros de rede a = b = 5,5272 A, ¢ = 6,7044

A
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Figura 2.7 Padrao de XRD de uma amostra massiva de Mn,NiGa medida em 300 K (a) e 200 K (b). Extraido da
Ref. [2.13].

Na figura 2.8 temos outro exemplo de um difratograma de raios X de uma amostra
massiva de Mn,NiGa retirado da literatura, nele sdo identificadas estruturas cristalinas
possiveis de serem encontradas para essa liga. Todos esses difratogramas de raios X foram
medidos & temperatura ambiente , com comprimento de onda caracteristico de A = 1,5406 A
para a radiacdo K, do Cu e mostram a possivel coexisténcia de fases austenitica (A) e
martensitica (M) de amostras submetidas a diferentes tipos de tratamentos térmicos com

estequiometria similar as produzidas nesse trabalho.
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Figura 2.8 PadrGes de XRD medidos a temperatura ambiente para ligas MnssNi,sGay, obtidas mediante
tratamentos térmicos por 3 h em diferentes temperaturas (a) 573-973 K/3 h e (b) mediante tratamento térmico
a 773 K por intervalos de tempo entre 10-600 min [2.14].

Na figura 2.8(a) as reflexbes das estruturas martensiticas desaparecem nas

temperaturas de 673 K e 773 K, com excecdo das reflexdes referentes aos planos M(202) e
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M(220), que sdo visiveis em todas as temperaturas [2.14]. A permanéncia das reflexdes
martensiticas em temperaturas mais elevadas, quando isto ndo seria 0 esperado pois esta é
uma estrutura cristalina propria de temperaturas mais baixas, pode ser relacionada ao fato da
transformacéo para a fase austenitica ainda néo ter ocorrido de forma completa, devido a sua
ampla temperatura histerética. Ao analisarmos os difratogramas em temperaturas superiores a
773 K novas reflexdes que ocorrem podem ser indexadas a austenita cubica e cubica de face
centrada (fcc), fase y. Ao passarmos para temperaturas superiores as reflexfes austeniticas
tornam-se preponderantes e mostram uma forte preferéncia nas direcdes A(220) e A(400). Na
figura 2.8(b) temos outro grupo de difratogramas para amostras que foram tratadas
termicamente a 773 K por tempos de 10 a 600 min, identificamos nesse grupo a reflexdo para
martensita tetragonal, a austenita cubica e fases y [2.14]. Essa permanéncia de reflex6es em
uma determinada fase, austenitica ou martensitica em temperaturas fora da faixa que seria a
esperada também foi observada nos materiais analisados nesse trabalho. Outra questdo
relevante nos difratogramas apresentados na figura 2.8 é o caréater policristalino dos materiais
pelo razoavel numero de reflexdes de varios planos apresentados em algumas temperaturas,
voltaremos a esse fato, mostrando que no caso de nossas amostras esse comportamento ndo é

preponderante, pois estas possuem carater altamente texturizado.

2.5 PROPRIEDADES MAGNETICAS DA LIGA Mn-Ni-Ga

Apresentaremos agora resultados da literatura que servirdo como base na anlise dos
dados experimentais obtidos neste trabalho. Serdo mostradas medidas de caracterizagédo
magnética, medidas de magnetizacdo versus campo magnético aplicado, de materiais com
composigdo muito proxima aos estudados neste trabalho. Entretanto, séo resultados, em sua
grande maioria, de materiais massivos e nao de filmes finos como € o caso do material
estudado neste trabalho. Iniciamos com a apresentacdo das curvas de magnetizagdo da figura
2.10(a) e 2.10(b), onde podemos observar a magnetizacdo de saturacdo de uma liga
Mns3NizsGag, com os valores de 19.5 emu/g e 18 emu/g para duas temperaturas de tratamento
térmico. Nestes graficos a diminuicdo da magnetizacdo de saturacdo com a temperatura de
tratamento térmico reflete a formacéo de precipitados de (Mn,Ni)4 no material com a redugéo

guantitativa de Mn na matriz da amostra, concomitante com o excesso de atomos de Mn com
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acoplamento antiferromagnético com atomos de Mn vizinhos.
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Figura 2.9 Ciclos de histerese medidos a temperatura ambiente para ligas Mns3NissGay, submetidas a
tratamentos térmicos com duragéo de 12 horas nas temperaturas (a) 1073 K e (b) 1173 K [2.12].

Outra questdo relevante que serd apresentada nos resultados experimentais deste
trabalho é a assimetria nos valores de campo coercivo (Hc) das curvas de magnetizacdo
versus campo magnético medidas. Sendo assim, é relevante trazermos a este texto resultados
da literatura que enfoquem este efeito, conhecido como efeito de exchange bias (EB).
Descoberto em 1956 por Meiklejohn e Bean, o efeito de exchange bias [2.18] trata-se de uma
anisotropia que comumente € verificada em materiais ferromagnéticos em contato direto com
materiais antiferromagnéticos atraves de uma interface. Observado através de um
deslocamento do laco de histerese ao longo do eixo do campo magnético e que ocorre quando
0 material é resfriado, sob influéncia de uma campo magnético, em temperaturas abaixo da
temperatura de Néel da camada antiferromagnética [2.19]. A origem de tal deslocamento é
normalmente atribuida a anisotropia de troca unidirecional que é induzida na camada
ferromagnética (FM) e na interface ferromagnética/ antiferromagnética (FM/AFM). Em ligas
Heusler, ricas em Mn, o fendbmeno de exchange bias é observado em baixas temperaturas
onde a interacdo de troca Mn-Mn com as subredes regulares de Mn ¢é ferromagnética (FM),
engquanto os atomos de Mn em excesso, que compde o material, se localizam no sitio Y
(X2YZ da formula geral da liga Heusler) e tem acoplamento antiferromagnético com 0s

atomos de Mn sobre sitios regulares [2.19].
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Figura 2.10 Lagos de histerese medidos em diferentes temperaturas. Medidas foram realizadas durante um
aquecimento apdés resfriamento por campo abaixo da faixa de 77 K em H = 3 kOe [2.20].
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Figura 2.11 Magnetizacdo como uma fun¢éo do campo magnético para amostras massivas de ligas Mnys.xNisq.
«Gags (x =5, 10, 12.5, 15, 20, 25) em 300 K [2.13].



33

Na figura 2.11 temos como observar este efeito de deslocamento de histerese. No ciclo
de histerese medido em 270 K observam-se valores de campo coercivos (Hc) de -95 Oe e 93
Oe para valores de Hc a esquerda e direita respectivamente. Ja no ciclo medido em 220 K
temos para os valores de campos coercivos a esquerda e direita, respectivamente os valores de
-110 Oe e 52 Oe. Essa diferenca, nos valores de Hc se deve ao efeito de exchange bias. Sendo
uma das caracteristicas do efeito a presencga de interface entre um material ferromagnético e
um antiferromagnético, o deslocamento observado nesta medida sugere a existéncia de duas

fases nesse material [2.20].

Na Figura 2.12 temos a relacdo da composicdo da liga com as propriedades
magnéticas. Percebemos na figura a magnetizacdo de varias amostras com a composi¢do
Mnas.«NisoxGazs em 300 K, e 0 que se observa é a diminuicdo da magnetizacao de saturacédo
com o aumento no valor de Mn. Claramente, Ms diminui de 58 para 29 emu/g quando X
aumenta de 5 para 25. Enkovaara et al. [2.21] sugerem que a adi¢cdo de Mn favorece o
alinhamento antiferro com os atomos de Mn vizinhos e como consequéncia a diminuicéo do
valor de magnetizacdo de saturacdo. Neste trabalho observamos a diminuicdo da

magnetizacdo de saturacdo com o aumento da propor¢do de manganés na liga.

2.6 ESTRUTURA ELETRONICA DE LIGAS MnNiGa

As propriedades magnéticas de uma liga Heusler séo determinadas por sua
estrutura eletrénica e dependem fortemente da distancia entre os &tomos de Mn. Por exemplo,
as distancias entre os atomos de Mn diferem nas ligas MnNiMnGa (2.9536 A) e
MnMnNiGa (2.5579 A) o que implica em propriedades magnéticas significativamente
diferentes nestes dois tipos de estruturas. As densidades de estados total (DOS - Density
of States) para 0 MnMnNiGa usando uma constante de rede a =5,9072 é mostrada na
Figura 2.13 (a). Para o estado majoritario de spin, a DOS é muito baixa, préxima do nivel de
Fermi e somente Mn nos sitios A [Mn(A)] tem uma ligeira contribuicdo. Para o estado de spin
minoritario, a DOS do Ni e Mn(A) dominam proximo do nivel de Fermi. As bandas 3d para
0 Mn nos sitios B [Mn(B)] tém um pico acima do nivel de Fermi nos estados spin-
down. Uma grande divisdo entre spin up e down na DOS sugere uma forte interacdo
de troca. Para os aomos Mn(A), os estados de spin-down sdo principalmente situados

abaixo do nivel de Fermi, enquanto as bandas de spin-up mostram um méaximo acima do nivel
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de Fermi. Os spins up e down das bandas d do Ni sdo igualmente preenchidos com

contribuicdo praticamente desprezivel para 0 momento total [2.22].

Acredita-se que o0 magnetismo, especialmente em ligas 3d é predominantemente
determinado pela vizinhanca imediata ao redor dos &tomos potencialmente magnéticos. Deve-
se considerar quatro aspectos de ordem de curto alcance para entender o magnetismo: o
namero, tipo, distancia, e simetria dos vizinhos proximos em torno de um dado sitio. Para
descrever o ordenamento magnético de ligas Heusler, trés tipos de interacbes sao
normalmente consideradas: (1) superexchange através de elétrons sp dos atomos Ga; (2)
interacOes s-dw, entre os elétrons de conducéos e os elétrons localizados dyy, através do tipo
de exchange Ruderman-Kittel-Kasuya-Yosida (RKKY); e (3) interacéo d-d.
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Figura 2.12 Graficos de DOS para uma estrutura cdbica (austenitica) MnMnNiGa. (a) A DOS total e parcial
do Mn,NiGa dos (b) componentes d dos &tomos Mn(A), (c) componentes d dos atomos Mn(B), (d) componentes d
dos atomos de Ni, (e) componentes s e p dos atomos de Ga [2.22] .

Comparando as Figuras 2.13 e 2.14, nos graficos de DOS temos que as bandas 3d Mn
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sdo muito mais localizadas em energia para a austenita do que para a martensita, o que indica
a importante influéncia da simetria cristalina. Consequentemente, a interagdo de exchange
intra-atdbmica dos atomos de Mn é alterada especialmente para os atomos de Mn(B), cujos

momentos sdo suprimidos a zero. Para os atomos de Mn(A), o alinhamento foi induzido

através da interacédo de troca [2.22].

51 (d) Ni-d

DOS (estados /eV atomo spin)
o
[

Energia (eV)

Figura 2.13 Gréficos de DOS para o MnMnNiGa tetragonal. (a) A DOS total do Mn,NiGa e a DOS parcial dos
(b) componentes d dos &tomos de Mn(A), (c) componentes d dos atomos Mn (B), (d) componentes d dos &tomos
de Ni, (e) componentes s e p dos atomos de Ga [2.22] .

A Figura 2.15 reine o arcaboucgo tedrico atualmente conhecido e aplicado para
descrever e correlacionar as propriedades estruturais e magnéticas de ligas Heusler da forma
Mn,YGa, incluindo o Mn;NiGa [2.23]. Resultados experimentais corroboram as previsoes
tedricas, mas varios resultados experimentais divergentes quanto aos valores dos parametros

de rede e momentos magnéticos que ndo iremos pormenorizar aqui. Deixaremos isso para a
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secdo de discussdo dos nossos resultados experimentais.
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Figura 2.14 PrevisBes tedricas da curva de Slater-Pauling para o momento magnético por formula unitaria
para algumas ligas Heusler da forma Mn,YGa com estrutura L2, regular (a) e inversa (b) em fungéo do nimero
de elétrons de valéncia Ny de carater 3d. Ordenamento dos momentos magnéticos atdbmicos previstos
teoricamente para ligas Mn,YGa com estrutura L2; regular (c) e inversa (d). Para Mn,NiGa temos Ny = 27 com
parametro de rede a = 5,85 A, razdo c/a ~ 1,25 e uma polarizacdo de spin no nivel de Fermi P = 35 %
[2.23,2.24].

O conjunto selecionado de resultados experimentais obtidos da literatura relativos as
ligas Mn-Ni-Ga com estequiometria ao redor de 2:1:1 mostrados acima visam: (i) apresentar o
estado da arte de modo compreensivel a leitores que ndo atuam na area de pesquisa, (ii)
enfatizar o carater inovador deste estudo ja que € pequena a literatura existente que,
majoritariamente, é sobre amostras massivas e (iii) introduzir alguns dos aspectos mais

interessantes do ponto de vista cientifico e tecnoldgico envolvidos.
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CAPITULO 3
TECNICAS DE CRESCIMENTO E CARACTERIZACAO

Neste capitulo serdo apresentados conceitos relevantes a técnica de fabricagdo do
material estudado através da epitaxia por feixe molecular (MBE - Molecular Beam Epitaxy).
E serdo descritos, em seguida, fundamentos fisicos basicos das técnicas de caracterizacdo

utilizadas na analise quimica, estrutural e magnética das ligas Mn-Ni-Ga.

3.1 EPITAXIAPOR FEIXE MOLECULAR

A epitaxia por feixe molecular (MBE) corresponde a uma técnica de crescimento de
filmes finos de semicondutores, metais ou isolantes sobre um substrato, como resultado da
condensacdo de feixes de 4&tomos ou moléculas direcionados e que sdo gerados a partir da
evaporacao de elementos em um ambiente de ultra alto vacuo (UHV — Ultra High Vacuum). A
técnica teve seus estudos e implementacdo iniciados no final da década de 60, pelo
pesquisador A.Y. Cho do laboratorio Bell (Bell Telephone Laboratories, New Jersey) que

estudava a interacdo de feixes de atomos e moléculas com superficies sélidas [3.1].

A deposicéo por epitaxia por feixe molecular (MBE) ocorre através de reagdes termo-
ativadas do feixe atbmico ou molecular dos elementos constituintes com a superficie do
substrato. O material tem sua composicdo relacionada ao fluxo de elementos que alcancam o
substrato e que sdo evaporados das fontes de cada material que constituira a liga [3.2, 3.3], a
taxa de crescimento tipica € baixa, da ordem de 1 pum/h (1 monocamada/s), 0 que torna o
controle de espessura preciso [3.1], a pressdo durante o crescimento é da ordem de 10™° mbar
[3.3]. O crescimento das camadas ocorre buscando a manutencdo do ordenamento de planos
relativos a estrutura cristalina da superficie do substrato, ou seja, a camada de uma substancia
cresce sobre outra, de maneira que a estrutura crescida mantenha ordenamento similar ao do

substrato que Ihe deu base, este é o chamado crescimento por epitaxia.

No processo de deposi¢cdo do material as células de efusdo, onde se encontram os
materiais que irdo compor a liga estdo em temperaturas diferentes dos substratos, com isso
processos cinéticos ocorrem, promovendo a troca térmica entre o material evaporado da celula

e o substrato. Estes processos cinéticos (adsorcOes fisica e quimica, dissociacdo de espécies
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moleculares, migracdo etc.) ocorrem em uma velocidade que esta diretamente relacionada as
condicdes em que o crescimento ocorre (temperatura do substrato, fluxo de material
incidente) e do tipo de sistema envolvido (tipo e orientacdo do substrato, relacdo do parametro
de rede do substrato e do filme que seréd produzido, etc). Neste sentido a Figura 3.1 mostra de
forma esquematica os principais processos fisico-quimicos que ocorrem na superficie de um

substrato, em decorréncia da interagdo deste com os feixes moleculares. S&o eles [3.2]:
- Atomos ou moléculas incidem de forma aleatéria sobre o substrato;

- Adsorcdo de &tomos ou moléculas que incidem na superficie do substrato;

- Migracdo sobre a superficie e possivel evaporacdo das espécies envolvidas;

- Incorporagédo do material incidente na estrutura cristalina do substrato.

Felxe Incidente
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¥
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Incorporagad Substrato Superficial
na rede {nucleagao)

Figura 3.1 llustracao dos principais processos que ocorrem na superficie do substrato durante o crescimento
por MBE [3.2].

Os elementos que compdem o feixe incidente possuem uma temperatura determinada
pela célula de evaporacdo (ou célula de efusdo) e, no caso especifico deste trabalho,
encontram um substrato com uma temperatura muito menor. Dessa forma, estes atomos sao
incorporados ao substrato, por adsor¢do fisica ou quimica, ou reevaporados. Na adsorcdo
fisica temos a particula incidente sendo anexada ao substrato por forgas tipo van der Waals
sem alteracdo de identidade quimica. Na adsor¢cdo quimica temos a ligacdo quimica entre a
liga e o substrato. Uma parte importante do processo, decorrente da diferenca entre os

parametros de rede do filme e do substrato e € a relaxagdo estrutural que ocorre durante o
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crescimento [3.4].

A pressdao de vapor de uma célula de evaporacdo pode ser descrita pela relagdo de

Clausius-Clapeiron:
logio P=a—b/T (3.1)

onde P é a pressdo de vapor e T € a temperatura controlada da célula, com a e b sendo
coeficientes que precisam ser determinados mediante uma calibragdo para cada camara de
crescimento de amostras. A rigor, temos um processo de sublimacéo de metais onde o calor de
sublimacéo de cada material interfere no processo. Além disso, as células se encontram fixas a
um painel criogénico com refrigeracdo a nitrogénio liquido, que determina interconexdes (em
inglés, cross-talk) entre as taxas de sublimagdo das células. As temperaturas das células de
efusdo foram escolhidas com base em uma calibracdo prévia das pressdes de vapor das trés

células.

A técnica de producdo de filmes por MBE apresenta diversas vantagens quando
comparada a outras. O ambiente de ultra-alto vacuo utilizado atesta a ndo alteragdo dos feixes
incidentes sobre o substrato e diminui as impurezas que eventualmente possam ser anexadas
ao material durante o crescimento. A possibilidade de realizar o monitoramento in situ do
material durante o processo, por técnicas de diagndstico como a difracdo de elétrons de alta
energia refletidos (RHEED), é outra caracteristica importante deste tipo de analise. Outro
aspecto relevante, é a sua versatilidade, pois apresenta uma variedade de elementos com
propriedades diferentes que podem ser integrados através do crescimento, resultando em

dispositivos com diversas aplicacfes [3.2,3.3,3.5].

A cémara utilizada para o crescimento do material é equipada com trés células de
evaporacdo tipo Knudsen com volume de 125 cm® cada uma, contendo os materiais
envolvidos na producédo da liga, ou seja, uma de Manganés (Mn), uma de Niquel (Ni) e
outra de Galio (Ga). O sistema utilizado no crescimento é mostrado nas fotos apresentadas
na figura 3.2 (a) e (b), mostrando diferentes pontos de vista do equipamento, e na figura 3.2(c)
temos uma representagdo simplificada, apenas da camara de crescimento, vista de cima. O
monitoramento da temperatura de cada célula é realizado através de um termopar que se
encontra proximo a regido do cadinho de nitreto de boro que contém as cargas dos
respectivos materiais (células de efusdo na figura 3.2(c)). Em cada crescimento, transfere-
se para 0 braco manipulador um porta-amostras contendo dois substratos GaAs, um com

orientacdo (111) e o outro com orientacdo (100), usando-se indio para realizar a fixacdo e
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transferéncias de calor para o substrato.

O porta amostra ¢ fixado a um suporte que possui um sensor térmico tipo termopar e
um aquecedor de tantalo, ambos conectados a um controlador de temperatura tipo PID. A
introducdo das amostras para o interior do sistema de camaras mostrado na Figura 3.2 ocorre
através de uma cadmara de carregamento de moly-block. O porta-amostras € colocado sobre
um suporte movel que, posteriormente, pode ser transladado entre as camaras de ultra-alto

vacuo do sistema mediante manipuladores transferidores magneto-mecanicos.
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(c)
Figura 3.2(a) e (b) Fotos do sistema multicAmaras UHV instalado no LSI na UFPR.(c) vista superior da
camara, com os elementos principais usados para o crescimento dos filmes representados de forma esquematica.
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Durante o processo de crescimento manter a cAmara em ultra alto vacuo (UHV) é
importante para a preservacdo dos feixes moleculares que sdo gerados nas células e que
possibilitam o crescimento epitaxial dos filmes. Esta condicdo também tem como funcéo
aumentar o livre caminho médio dos atomos e moléculas que deixam as células de efusdo
permitindo que o feixe alcance o substrato sem sofrer colisdes. O livre caminho médio do
feixe, com as condi¢des de ultra alto vadcuo (UHV), se torna superior a distancia a ser
percorrida entre as células de efusdo e o substrato onde ocorrera o crescimento. As células de
efusdo sdo dispostas radialmente em relacdo ao substrato como mostrado na figura 3.2(c), ao
alcancar o substrato os feixes promovem a adsorc¢ao e condensagdo do material, determinando
o crescimento do filme. O ambiente em ultra alto vacuo também evita a contaminagdo da

camada crescida, por exemplo, com oxigénio e carbono.

3.2 DIFRACAO DE ELETRONS DE ALTA ENERGIA
REFLETIDOS

A técnica de RHEED (Reflection High-Energy Electron Diffraction), como ja citada
anteriormente, € muito utilizada no monitoramento em tempo real da superficie do material
durante o processo de MBE com a analise estrutural do material crescido durante e ap6s o
crescimento [3.6]. A incidéncia do feixe de elétrons utilizados por esta técnica na analise é
quase paralela ao material, sendo assim a informacdo obtida é relativa apenas as primeiras
camadas da superficie. Além disso, trata-se de uma analise que, devido a sua configuracéo,

permite a obtencdo de informacGes sem interferir no processo de crescimento [3.7].

No RHEED, de forma geral a parte instrumental consiste de um feixe de elétrons e
uma tela luminescente que detecta os elétrons difratados pela amostra em estudo. Os elétrons
sdo acelerados em voltagens da ordem de 5 a 50 keV [3.6], séo colimados e focalizados em
um feixe de cerca de 1 mm de didmetro e incidem sobre o material a ser analisado formando
um angulo de ndo mais que 3°. Na figura 3.3 temos a representacdo do processo, onde
podemos observar que o feixe difratado é projetado sobre a tela de fésforo. Esta projecdo é
filmada por uma camara CCD e as imagens capturadas permitem uma analise qualitativa e, se

processadas por outros softwares, também quantitativas da superficie da amostra [3.7].

Mesmo que de forma qualitativa, os padrées de RHEED podem fornecer informacées

muito interessantes sobre a superficie do material. A perfeicdo ou ndo cristalina pode ser
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analisada através do alargamento ou estreitamento das linhas do espectro. A distancia entre as
linhas nos indica o espagamento interatdbmico do cristal. Assim, o RHEED se presta a anélise
da orientacdo da superficie do material crescido, a determinacdo do parametro de rede das

camadas epitaxiais, rugosidade e a periodicidade das superficies reconstruidas.

Figura 3.3 Representacao esquematica da geometria usada na técnica de RHEED para obtengéb do padréo de
difracéo [3.7].

Na figura 3.4 temos a representacdo da construcdo de Ewald, onde se mostra o tipo de
imagem visualizada na tela fluorescente do RHEED. Na figura observamos que os pontos
apresentados na tela fluorescente correspondem a intersec¢fes das linhas da rede reciproca
com a esfera de Ewald. Geometricamente, a rede reciproca e a esfera de Ewald se interceptam
duas vezes, entretanto ao se observar o padrdo de RHEED s0 é possivel a observagdo no semi-
espaco acima do plano da amostra. Na projecdo obtida na tela fluorescente, é possivel se
determinar o espagamento interatdmico do filme depositado atraveés da distancia entre as
linhas que formam a projecdo, sabendo-se que a distancia entre as linhas do padrdo de

RHEED ¢é inversamente proporcional a distancia entre as linhas de atomos [3.7].
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Figura 3.4 |llustracdo da construcdo de Ewald e o formato da imagem projetada na tela fluorescente
pertencente a camara de MBE [3.7].

Na figura 3.5(a) temos um padrdo de difracdo RHEED tipico para a superficie do
GaAs (111)B e na 3.5(b) temos uma representacdo esquematica com os principais elementos
constituintes do experimento para producdo do padrdo de RHEED do material. No esquema
da figura 3.5(a), D representa a distancia entre uma linha de difrag&o e o centro do padréo de
difracdo, L a distancia entre a amostra e a localizacdo do ponto de projecdo (tela de fosforo) e
6 o angulo entre o feixe de elétrons e o material a ser analisado, estas grandezas estdo

geometricamente relacionadas através da equacao

D=1L.tg20 (3.2)
Para que ocorra interferéncia construtiva temos, segundo a lei de Bragg,

A=2dsenb (3.3)

onde d é a distancia entre planos atbmicos e A € o comprimento de onda do elétron.
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Figura 3.5 (a) Padrdo de difracdo RHEED tipico para a superficie do GaAs (111)B. (b) Representacéo
esquemética da difracéo de elétrons de alta energia considerando os elementos principais.

Considerando, como dito anteriormente, que o angulo de incidéncia do feixe é pequeno,
podemos considerar tg 8 ~ 8 na equacédo (2) e sen 6 ~ 6 na equacao (3). Assim, igualando os
valores de 6 obtidos das duas equac¢es citadas temos uma expressdo que relaciona a grandeza
D observada no RHEED com a distancia interplanar d da expressdo de Bragg com isso

podemos relacionar estas grandezas através da equacéo
d= = (3.4)

A anadlise do espacamento das linhas obtidas nos espectros nos permite a determinagdo da

distancia interplanar d, grandeza que auxilia na analise estrutural do material.

3.3 DIFRACAO DE RAIOS X (XRD)

A difracdo de raios X trata-se de uma técnica experimental muito importante na
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caracterizacdo da estrutura cristalina de materiais que possuem algum grau de ordenamento
cristalino [3.4]. Partindo da informagéo que em um cristal as distancias interatdbmicas séo da
ordem de angstroms, se incidirmos sobre ele uma radiacdo com comprimento de onda desta
ordem de grandeza, tal como os raios X, o cristal passara a atuar como uma rede de difracdo
tridimensional. A técnica de XRD analisa a difracdo sofrida pelo feixe ao incidir no arranjo
periodico de &tomos de um material cristalino [3.8].

A condicdo para que ocorra a difracdo de raios X no material é definida pela lei de
Bragg. Partimos entdo da seguinte analise, consideremos os feixes difratados que se formam
guando temos uma interferéncia construtiva entre as reflexdes provenientes dos planos que
formam a estrutura cristalina, conforme indicado na Figura 3.6. Esta interferéncia construtiva
ocorre quando a diferenca de caminho for um ndmero inteiro n de comprimentos de onda, de

modo que
2dsenf = nl (3.5

onde A corresponde ao comprimento de onda da radiacdo incidente, n um numero inteiro
(ordem de difracéo), d corresponde a distancia interplanar para o conjunto de planos atbmicos
da estrutura cristalina e 6 corresponde ao angulo formado pelo feixe incidente e o plano
cristalino do material estudado. Lembrando que somente para certos valores de 6 as
reflexdes provenientes de todos os planos se somardo e apresentardo uma interferéncia
construtiva. Se cada plano atuasse como um espelho perfeito, o primeiro plano de atomos
seria responsavel por toda a reflexdo, entretanto cada plano reflete somente cerca de 102 a
10 da radiacdo incidente, isso possibilita que feixes sejam refletidos por diferentes planos

permitindo a interferéncia.

d senf

L @ *—

Figura 3.6 Representacdo esquematica da equacdo de Bragg 2d sen 8= nA em planos cristalinos.
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Para um cristal com estrutura cubica, a equacdo que define a distancia interplanar d é
definida abaixo [3.9]

a
=t (36)

onde a corresponde ao parametro de rede. Ja para um cristal com estrutura tetragonal temos a

seguinte equacéo para a distancia interplanar,

. 1
Jez () ezl

Valores de distancias interplanares e as intensidades relativas difratadas determinadas pelos

d 3.7

fatores de estrutura e de espalhamento atdmico sdo aspectos que especificam o material

cristalino.

3.4 MAGNETOMETRIADE AMOSTRAVIBRANTE

Neste trabalho as amostras foram caracterizadas pela técnica de magnetometria de
amostra vibrante utilizando o sistema de medidas PPMS (do acrénimo do nome em inglés
Physical Properties Measurement System) Evercool Il, fabricado pela Quantum Design,
instalado no Laboratério de Caracterizacdo Magnética de Materiais da UFPR. A Figura 3.8
mostra uma representacdo esquematica do equipamento. As bobinas coletoras contém um
gradiémetro de primeira ordem, com sensibilidade de 107 emu e um termometro para o

monitoramento da temperatura na amostra.

O VSM, parte integrante do sistema PPMS utilizado neste trabalho, foi desenvolvido
por Simon Foner em 1959 [3.11] e basicamente é um sistema que permite a medida de
momento magnético de uma amostra quando esta esta vibrando imersa em um campo
magnético uniforme. Esta variagdo de fluxo magnético induz uma voltagem nas bobinas
coletoras, variacdo essa que é proporcional ao momento magnético da amostra, conforme a
equacao (8) [3.12].

Vnobina=4¢= (42)(%) 62)
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Figura 3.7 Representacdo esquematica de um magnetdmetro de amostra vibrante VSM [3.10].

Onde ¢ € o fluxo que passa pelas bobinas de deteccdo e z é a posi¢do vertical da amostra em
relacdo a bobina. Considerando uma oscilacdo senoidal da posicdo da amostra, a voltagem é

agora definida como,
Vbobina = 2nfCmAsen(2rft) (3.9

onde m é o momento magnético da amostra, C é uma constante de acoplamento, A é

amplitude de oscilagdo e f é a frequéncia de oscilacdo da amostra.

3.5 ESPECTROSCOPIA DE FOTOELETRONS POR RAIOS X

A técnica de XPS (do acrbnimo da expressdo em inglés X-ray Photoelectron
Spectroscopy) tem por principio fundamental a incidéncia de fdétons de raios-x sobre a
superficie da amostra, com uma energia hv; isso ocorre de tal forma que eles transfiram sua
energia para os eletrons proximos a superficie. Na Figura 3.8 temos uma representagédo
esquematica deste processo. Ao interagirem com os fdtons, alguns destes elétrons sdo

excitados e ejetados do material com uma energia cinética dada por [3.13, 3.14].
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K=hv—Ez—¢ (3.10)

onde ¢ se refere ao custo em energia para o elétron vencer a barreira de potencial da
superficie da amostra e poder ser detectado e E a energia de ligacdo caracteristica, referente a
cada nivel eletrdnico. Um detector, que se encontra em um ambiente de ultra alto vacuo
realiza a detecgdo de parte destes elétrons; o ambiente de ultra alto vacuo possibilita esta
coleta ja que aumenta o livre caminho médio dos fotoelétrons, permitindo essas particulas

terem uma trajetdria suficientemente longa para serem coletadas.

Niveis
2p3/2 (L3) & @@
2pl/2 (L2) o @

25(L1) —@—@—

‘ fotoelétron
foton ®

/'

1s(K) —O—@

Figura 3.8 Representacdo esquematica do processo de emissdo dos fotoelétrons durante a espectroscopia por
raios X [3.13].

A técnica de XPS tem como caracteristica ser de analise superficial, pois embora 0s
fétons de raios-x tenham um poder de penetracdo no sélido da ordem de 1 a 10 micrometros,
dependendo da sua energia e do material, somente elétrons proximos da superficie da amostra
sdo detectados [3.13]. As fontes de raios-x utilizadas para excitar os &tomos superficiais das
amostras utilizam as linhas principais do Mg Ka (1253,6 eV) ou Al Ko (1486,6 eV) com
larguras de linhas respectivamente 0,7 eV e 0,8 eV. Essas séo as linhas escolhidas, pois séo as
mais intensas e com energia suficiente para excitar pelo menos um fotoelétron ao nivel de

carogo de praticamente quase todos os elementos da tabela periddica [3.14].
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Os fotoelétrons que chegam ao detector sdo contados e identificados conforme a sua
energia cinética, e assim é formado o espectro caracteristico do XPS, onde temos a
intensidade do sinal detectado (numero de elétrons detectados por intervalo de tempo) em
funcdo da energia cinética (convertida em energia de ligacdo e apresentada em eV). Um
exemplo de espectro tipico de XPS obtido para uma larga faixa de energia para a liga Ni-Mn-
Ga com a indicacdo dos picos de emissao caracteristicas do Ni, Mn e Ga é mostrado na figura
3.9. Com a técnica de XPS temos a representacdo direta das estruturas eletronicas desde as
camadas mais internas até a camada mais superficial, onde se apresentam os elementos

presentes na superficie da amostra.

Contagens (u.a)

T T d T T I Y I T T T | T 1
0 200 400 600 200 1000 1200 1400
Energia de Ligacao (eV)

Figura 3.9 Espectro de XPS caracteristico para uma liga de Ni-Mn-Ga, obtido na faixa de energia de 0 a 1200
ev.

Através dos espectros de XPS caracteristicos é possivel fazer uma andlise quantitativa
da composicdo atdmica superficial da amostra, através da area integrada dos niveis de energia
relacionados a cada elemento. Esta analise composicional é realizada com um software da
prépria fabricante (VG Microtech) com os parametros do préprio espectrdmetro. Os niveis de
energia de todos os elementos quimicos apresentados neste trabalho foram identificados

tendo como base o Handbook of X-ray Photoelectron Spectroscopy.

A técnica de XPS é uma técnica de andlise superficial, que apresenta como principais
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caracteristicas as seguintes: (i) ¢ uma técnica ndo destrutiva do material estudado, (ii) permite
a andlise de praticamente toda a tabela periodica, (iii) possibilita a obtencdo de dados sobre a
caracteristica quimica das ligacdes presentes no material e (iv) como cada material tem um
unico grupo de energia de ligacdo esta técnica pode ser usada para identificar e determinar a

estequiometria dos elementos na superficie [3.13].

3.6 REFLETOMETRIA DE RAIOS X

A técnica de refletometria de raios X (XRR - X Ray Reflectometry) é amplamente
utilizada na avaliacdo da espessura de filmes finos, anlises de densidade de elétrons e
rugosidade dos materiais. E uma técnica ndo destrutiva, que pode ser utilizada independente
do nivel de cristalinidade do material e que permite a analise de filmes finos na faixa de 1 nm
a 1000 nm [3.15-3.17].

A técnica se baseia no espalhamento sofrido pelas radiacfes de raios X ao interagir
com o material. Uma representacdo esquematica dessa interacdo pode ser observada na figura
3.10(a). Nesta figura podemos observar a relacdo entre o angulo de incidéncia e o angulo
critico, onde, abaixo do qual temos a reflexdo total externa do feixe. A andlise de refletometria
consiste na variacdo deste angulo de zero até valores acima do angulo critico, sabendo que ao
termos valores 6 > 6, nao ocorrera mais reflexdo externa total e o feixe penetra no material.
[3.15, 3.17].

Considerando o indice de refracdo do material com a qual o feixe interage temos

condicOes de analisar o &ngulo de incidéncia critico 6., definido como [3.15]

0. = arc cos (Fmeio) (2.1)

Nar

Com a interferéncia do feixe refletido pelas diversas interfaces que podem compor o material,
temos como resultado oscilagbes, chamadas franjas de Kiessig, que sdo dependentes do
angulo de incidéncia (6,,). Na figura 3.10(b) temos uma curva de refletividade caracteristica
que permite a obtencdo da espessura e rugosidade. Se material apresenta rugosidade, a
intensidade da refletividade diminui em funcdo do angulo de forma mais abrupta do que para
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interfaces planas [3.15, 3.17].

(a) — 0<0 —

() 1.E+00 1

1.E-01 1

B2 Franjas de Kiessig

Refletancia

1
1
1
]
1
1.E-03 - " "ol
]
1.E-04 - :
| .
1.E-05 - 1 Angulo Critico 0,
]
I
1.E-06 : : . : . :
0 05 1 15 2 25 3 35

Angulo de incidéncia
Figura 3.10 (a) Representacdo esquematica da relacdo entre o &ngulo de incidéncia (8,,) e o angulo critico

(6¢), no caso de incidéncia menor que o critico temos a reflexdo total, e na segunda o &ngulo de incidéncia é
maior que o critico ocorrendo absorcao do feixe pelo material. (b) perfil padrdo de XRR simulado para um
sistema de monocamada. O angulo critico (determinado pela densidade do filme) e as franjas de Kiessig

(determinadas pela espessura da camada) séo identificados [3.15].

A espessura de filmes finos pode ser diretamente avaliada através das posicGes

angulares das franjas, atraves da expressdo:
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t=—2  _m (2.2)

2(62-62)2

Onde 6, € o angulo critico do material da camada, m é a ordem das franjas de interferéncia, t
a espessura da camada, € é o angulo de incidéncia e A o comprimento de onda dos raios X
[3.15].
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CAPITULO 4
RESULTADOS EXPERIMENTAIS E DISCUSSAO

Neste capitulo sdo expostos e discutidos os procedimentos e resultados experimentais
referentes ao crescimento e caracterizacdo dos filmes finos de ligas ternarias Mn-Ni-Ga
crescidas sobre substratos comerciais de GaAs, com superficies orientadas nas direcGes
cristalogréaficas [100] e [111]. Nesse capitulo sdo também apresentadas as analises e as

discussOes das caracterizagdes composicional, estrutural e magnética realizadas nesses filmes.

4.1 PROCESSO DE CRESCIMENTO DAS LIGAS Mn-Ni-Ga E
ANALISE POR RHEED

Todos os filmes finos nesse trabalho foram preparados através da técnica de epitaxia
por feixe molecular (MBE - Molecular Beam Epitaxy), apresentada na Secdo 3.1. Os
substratos utilizados sdo comerciais do tipo epi-ready; denominados GaAs(111l) e
GaAs(100), onde os indices (111) e (100) referem-se aos planos cristalinos que o GaAs
monocristalino é cortado. Assim, o GaAs é cortado paralelamente ao plano (111) nos
substratos GaAs(111) e paralelamente ao plano (100) nos substratos GaAs(100). Na pratica,
0s cortes apresentam um pequeno angulo de inclinacdo relativo aos planos de referéncia da
ordem de um grau. Outra caracteristica desses substratos (wafers) é de que eles possuem
identificados para referéncia as direcdes cristalograficas [110] e [211] perpendiculares entre
si. Essa identificagdo serviu de referéncia nas analises de RHEED durante os crescimentos do
material, tornando possivel a orientacdo dos pedacos clivados de substrato no interior da

camara de crescimento.

Neste trabalho, em cada processo de crescimento sdo produzidos duas amostras com a
fixagdo no porta-amostra de dois substratos de GaAs, um de cada orientagdo. Antes do inicio
do processo de crescimento, 0s substratos precisam ser preparados para receber o filme. Essa
etapa consiste na insergdo na camara de entrada do sistema MBE, onde séo desgaseificadas
durante ao menos oito horas. Posteriormente, os substratos sdo transferidos para o porta-

amostra do brago manipulador no interior da cdmara de crescimento, onde inicialmente sao
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aquecidos até temperaturas de 550-600 °C (823-873 K) para a desor¢do da camada de 6xidos
de protecéo (basicamente, camada de As,O3/Ga,O3; com espessura entre 3 - 4 nm). Nesta
etapa, a técnica de RHEED é utilizada para o monitoramento da superficie dos substratos.
Quando padrdes de difracio RHEED caracteristicos de raias paralelas e continuas e ou
descontinuas das superficies aparecem e tornam-se nitidas, o aquecimento do substrato é
rapidamente reduzido e desligado para evitar a dissociacdo do GaAs e 0 aparecimento de
defeitos tipo pocos rasos ou mesmo crateras. Inevitavelmente, alguns pocos rasos sdo

formados sobre os terragos atdmicos dos substratos.

A temperatura do substrato é entdo levada a temperatura de crescimento dos filmes.
Utiliza-se o valor das distancias interplanares presentes na superficie do substrato (GaAs)
como referéncia durante o crescimento dos filmes. Ou seja, ao se realizar a observacdo dos
padrdes de RHEED correspondente a superficie de GaAs, as distancias interplanares presentes

sdo usadas para o0 monitoramento do inicio do crescimento que esta ocorrendo.

Apos a dessorcdo da camada de 6xidos, o crescimento das camadas da liga Mn-Ni-Ga
é iniciado com o porta-amostra mantido a temperatura de 150° C (423 K) com a abertura dos
obturadores individuais das células de Mn (99,980 %), Ni (99,995 %) e Ga (99,999%). As trés
células sdo levadas a temperatura de crescimento com o obturador geral fechado. Passado o
tempo de crescimento os obturadores das células sdo fechados e se inicia o processo de
resfriamento do sistema. Ap06s o crescimento, as amostras foram recozidas por duas horas a
temperatura de 150° C (423 K), com exce¢do da Mnj4Ni;¢Ga que teve um tempo de
crescimento levemente inferior (ver Tabela 1). Os tempos de crescimento usados foram
condicionados a capacidade de suprimento de nitrogénio liquido para refrigeracdo do painel
criogénico das células de efusdo. Nesses experimentos as velocidades de crescimento de

camadas foram da ordem de 2 nm por minuto.

Na Figura 4.1(a) temos um padrdo de RHEED caracteristico obtido a partir de um
substrato de GaAs com o feixe de elétrons incidindo ao longo do azimute [211], antes do
crescimento do filme. Verifica-se uma distancia interplanar igual a 2,03 A através da anélise
da separagdo média das raias verticais espacadas lateralmente em relacdo a raia central. Na
Figura 4.1 (b) apresentamos o padrdo de RHEED do substrato GaAs recoberto por uma
camada da liga Mn-Ni-Ga estudada neste trabalho. Nesse caso, encontramos uma distancia
interplanar de 1,90 A, proxima da encontrada na Figura 4.1(a). A evolucdo do padrio de
RHEED para a formag&o de raias descontinuas e espessas sobre um fundo difuso é indicativa
de um crescimento ordenado e rugoso do material. Na Figura 4.1(c) temos o perfil da
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intensidade obtido a partir das linhas de difracdo do padrdo de RHEED dessa camada de liga
mostrado na Figura 4.2(b). O perfil de intensidade apresentado foi obtido a partir do programa
Image J [4.1] e com ele foi possivel a determinacdo da distancia interplanar da superficie do
material crescido. Nos crescimentos realizados neste trabalho, e mesmo apds o tempo de

recozimento, a observacdo dos padrdes de RHEED foi bastante dificil de ser acompanhada e

registrada.
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Figura 4.1 (a) Padrdo de RHEED do substrato de GaAs (111)B apds a remog¢do da camada de oOxidos, (b) Padrdo de
RHEED do substrato GaAs(111) recoberto por uma camada da liga crescida. Em ambos os padrdes de RHEED o feixe de
elétrons incide ao longo da diregdo [211] de azimute do GaAs, (c) Perfil da intensidade das raias de difracdo do padréo de
RHEED da liga mostrado em (b). O perfil foi obtido com o auxilio do programa ImageJ.

Na Tabela 1 apresentamos todas as amostras crescidas com o detalhamento de cada
crescimento. Destaca-se nesta tabela que as amostras crescidas sobre substratos GaAs(001) e

GaAs(111) foram agrupadas pois elas foram crescidas simultaneamente sob as mesmas
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condigdes de crescimento. Assim, na tabela quando tratamos, por exemplo, da amostra
Mn;4Ni; gGa estamos tratando do par de amostras crescidas sobre os dois substratos de
GaAs(100) e GaAs(111). No decorrer do texto sempre que uma amostra for citada sera entdo

referido em qual substrato ocorreu o crescimento.

Tabelal Relacdo das amostras de filmes finos estudadas com dados relevantes do processo de crescimento.
Sao relacionados o tempo de crescimento e as temperaturas da célula de efusdo de cada elemento quimico.

Liga  MnyNi,Ga  Crescimento  Temperatura da Temperatura da Temperatura da
X (min) célulade Mn (°C)  célula de Ni (°C) célula de Ga (°C)
0,6 Mny4NipeGa 26 810 1370 715
0,4 MnygNip4Ga 35 815 1370 715
0,2 MnygNipGa 35 825 1370 715
0 Mn;NiGa 35 835 1370 715

Na Tabela 1, cabe destacar a variacdo da temperatura da célula do manganés. Para
essa célula efetuamos aumentos de 5° C e 10° C (conforme a Tabela 1) de uma amostra para
outra. Ao aumentarmos a temperatura, obtemos um aumento na taxa de evaporacdo (ou
sublimac&o) proporcionando um aumento de concentragcdo de manganés na liga. A correlagao
entre 0 aumento da temperatura da célula e 0 aumento deste elemento na liga é empirico e 0
resultado de uma calibracdo prévia [4.2]. Esse procedimento permitiu variar a propor¢do
Mn:Ni em vista de estudarmos as propriedades magnéticas e estruturais de ligas com
proporcdes Mn:Ni:Ga ao redor da razdo estequiométrica 2:1:1 que € um dos focos deste
trabalho. A diferenca preponderante entre as amostras que comp@e este conjunto, estd na

orientacdo dos substratos de GaAs e na temperatura da célula de Mn.

4.2 CARACTERIZACAO DA LIGA Mn-Ni-Ga

4.2.1 ANALISE DA COMPOSICAO

Os filmes finos das ligas Mn-Ni-Ga crescidas neste trabalho tiveram a composigéo
analisada através da técnica de espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X (XPS - X-
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Ray Photoelectron Spectroscopy) que permite verificar a estequiometria da superficie das
camadas crescidas. O equipamento utilizado para realizar as medidas de XPS utilizadas neste
estudo € um ESCA 3000 da VG Microtech equipado com fontes de raios X de Mg (K=
1253,6 eV) e Al (Ka = 1486,6 eV) e um analisador de energia hemisférico com uma
resolugdo de 0,8 eV sob um angulo de emissdo dos fotoelétrons de 45°. As anélises s&o
realizadas em uma camara de ultra alto vacuo (UHV) com pressdo menor que 10° mbar
conectada in tandem com a camara de crescimento. As analises da estequiometria superficial
das amostras foram realizadas utilizando um software fornecido pela fabricante (VG
Microtech) que usa os parametros do espectrdmetro. Os niveis de energia de ligacdo dos
elementos quimicos presentes na amostra sdo identificados com o auxilio do Handbook of X-

ray Photoelectron Spectroscopy [4.3].

Nas Figuras 4.2(a), 4.3(a) e 4.4(a) temos exemplos de espectros de XPS da literatura
referente aos chamados niveis de carogo eletrénico 2p dos materiais que compde a liga. No
caso do Mn, sdo mostrados os espectros ao redor dos niveis de caroco Mn 2p em Oxidos com
valéncia bem definida. Estes espectros de XPS sdo mostrados de modo a servirem como
padrdes para comparacdo dos espectros de XPS obtidos experimentalmente. As Figuras
4.2(b), 4.3(b) e 4.4(b) mostram os espectros de XPS dos niveis de caroco eletrdnico 2p dos
materiais nas camadas crescidas neste trabalho. Os espectros de XPS apresentados sdo brutos,
ou seja, sem tratamento matematico, exceto deslocamento de energia para correcdo de efeitos

de carregamento.

Os espectros de XPS amplos exploratorios confirmam a deposi¢do de cada elemento
sobre o substrato. A analise de XPS néo indica a presenca de carbono adventicio (C1s) e nem
de oxigénio (O1s), como esperado para um crescimento em condi¢bes de UHV e com a total
remocdo da camada de Oxidos do GaAs. A auséncia do fotopico do As 3d também confirma o
total recobrimento dos substratos de GaAs e a auséncia do efeito surfactante do As que

normalmente desorve da superficie do GaAs e mantém-se na frente de crescimento.

O software de analise do espectrometro de elétrons do ESCA3000 da VG Microtech
permite determinar o percentual atdmico de cada elemento das amostras. No caso das
amostras Mny 4Ni;gGa crescidas nos substratos de GaAs(100) e GaAs(111), a composi¢do
obtida foi 44 % at. Mn, 34 % at. Ni e 22 % at. Ga. Claramente, a propor¢do elementar
Mn : Ni : Ga difere da proporcéo 2 : 1 : 1 prevista para uma liga Mn,NiGa estequiométrica
com estrutura cubica (austenitica) ou tetragonal (martensitica). No entanto, cabe salientar que

as analises composicionais dos trés elementos envolvem incertezas experimentais.
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Especificamente, o procedimento de quantificacdo pode apresentar variagdes composicionais
em funcdo do intervalo de energia de ligacdo escolhido ao redor de cada nivel de carogo
eletrénico. No caso, foram sempre utilizados os niveis de caroco 2p do Mn, Ni e Ga. Com
base na dispersdo de medidas composicionais entre amostras, podemos admitir uma incerteza
composicional absoluta de + 3 % atbmico para cada elemento quimico. Assim, o par de
amostras MnyNizsGaz,; ndo estequiométricas pode, a rigor, ser identificada como
Mny4+3Niz4:3Gaz:3. Comparativamente as ligas Mn;NiGa, esse par de amostras é denominado
por Mn;4Ni;eGa, tendo uma composi¢do enriquecida em Ni. Portanto, nesse caso €
presumivel haver desordem quanto & ocupacao dos sitios quimicos. Isto é, admitindo a mesma
estrutura cristalina da liga Mn,;NiGa, deve muito provavelmente ocorrer atomos de Ni
ocupando a posicdo Mn. Na pratica, a ocupacdo dos sitios atbmicos em ligas ternarias pode

apresentar desordem quimica, mesmo na auséncia de desordem estrutural.

Efetivamente, com a manutencdo das temperaturas das células de Ni e Ga e aumento
de temperatura da célula de Mn entre 810 °C e 835 °C podemos aumentar o percentual
atdbmico de Mn nas ligas. No ultimo par de amostras apresentado na Tabela 1 obtém-se a
proporcao elementar Mn:Ni:Ga muito proxima a 2:1:1, prevista para uma liga estequiométrica
Mn,NiGa. Cabendo salientar que mesmo estequiométrica, ndo permite presumir haver um

ordenamento quimico perfeito.

Agora analisaremos separadamente o espectro de XPS de cada elemento. Na analise de
XPS do manganés mostrada na Figura 4.2 sdo observados espectros de XPS do nivel de
carogo Mn 2p caracteristicos da literatura (Figura 4.2(a)) e o resultante da analise realizada
a partir da amostra Mny4Ni;sGa (Figura 4.2(b)). Observamos a auséncia do satélite
caracteristico do estado de valéncia Mn;; e um desdobramento spin-Orbita de 11.0 eV

levemente inferior ao Mn metalico (11.2 eV).
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Figura 4.2 (a) Espectros de XPS na regido do nivel de caroco eletrdnico Mn 2p conforme extraido do site

http://xpssimplified.com/elements/manganese.php (b) Espectros de XPS do nivel de caroco eletrbnico Mn 2p
obtidos para a amostra Mn, 4Ni; Ga. Na barra horizontal séo indicados os diferentes estados de valéncia do Mn
(inclusive o metélico denotado por 0) para comparacédo com as amostras de éxido de Mn.

A anélise de XPS do niquel é mostrada na Figura 4.3, onde sdo mostrados espectros do

nivel de caroco do Ni 2p retirado da literatura (Figura 4.3(a)) e da mesma amostra

Mn; 4Niy ¢Ga (Figura 4.2(b)). A andlise experimental do espectro de XPS referente & amostra

Mn 4Niy gGa inclui uma barra indicativa das energias de ligagdo comumente observadas em

amostras de 6xido e hidroxido de Ni. Observamos a presenca do satélite caracteristico do Ni

2p32 € a evidéncia de um estado de valéncia préximo ao Nij ou Ni%* com um desdobramento

spin-Orbita de 17.3 eV.
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Figura 4.3 - Espectros de XPS de nivel de carogo eletrénico Ni,, metalico (a) conforme extraido do site
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http://xpssimplified.com/elements/manganese.php e (b) referente & amostra Mn 4Ni; sGa.
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A analise de XPS do galio é mostrada na Figura 4.4(a) e 4.4(b), onde sdo mostrados
espectros de XPS do nivel de caro¢co Ga 2p caracteristicos do Oxido nativo de Ga e 0s
resultados de nossa analise da amostra Mnj4Ni;¢Ga, respectivamente. Observamos um
desdobramento spin-orbita do Ga 2ps;, com uma contribuicdo de maior energia de ligacdo
semelhante a valéncia de Gay e a atenuagdo do satélite caracteristico do Ga 2ps, com um
desdobramento spin-6rbita de 26.9 eV similar ao Ga metalico.
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a (6xido native) (elemento) E g %
.-9 Galpqypp -9 g
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Figura 4.4 - Espectros de XPS de nivel de caroco eletrénico Ga 2p (a) conforme extraido do site
http://xpssimplified.com/elements/manganese.php para comparagéo e (b) medida da amostra Mn; 4Ni; ¢Ga.

O conjunto de medidas de XPS exibido acima indica a formacdo de uma camada livre de
oxidos com forte indicativo de ligacdo metalica entre os elementos Mn, Ni e Ga. Este
resultado pode ser observado nos espectros de XPS de cada material. Destaca-se a observacao
da elevagéo abrupta do fotopico do Mn 2psp,, por exemplo, que coincide com a valéncia zero.
No caso do Mn, esse € um bom indicativo de que este elemento apresenta um carater
metalico. Mesmo em amostras que ap0s 0 crescimento estiveram em contato com o ar
atmosférico e foram em seguida recarregadas para medidas na camara de analise de XPS, ndo
foram observados indicativos nos espectros experimentais de fotopicos ou estruturas
adjacentes referentes aos 6xidos desses elementos. I1sso pode ser tomado como um indicativo
de estabilidade quimica dessas amostras mesmo quando expostas ao ambiente atmosférico.
Este resultado atribui confiabilidade em medidas experimentais realizadas ex situ nesse
trabalho. A aparéncia metalica das amostras crescidas persiste mesmo em amostras

armazenadas por varias semanas ao ar. Superficies opacas e foscas indicativas de reatividade
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com elementos da atmosfera sdo observados apenas em amostras armazenadas ao ar por

VArios meses.

Particularmente, destaca-se que nenhum dos elementos de Mn, Ni e Ga apresenta um
estado de valéncia bem definido, o que sugere a existéncia de diferentes coordenacGes
quimicas e estados de ligacdo, esperadas no caso dessas ligas ternarias Mn-Ni-Ga. Isto é

verdadeiro mesmo se ndo houver desordem quimica na estrutura cristalina.

4.2.2 Analise Estrutural

A técnica basicamente utilizada na caracterizacdo estrutural do material foi a difracéo
de raios X (XRD - X-ray Diffraction). O equipamento utilizado na obtencdo destas analises
utiliza a geometria Bragg-Brentano e a varredura 6—26, com um tubo de raios X de cobre com
comprimento de onda caracteristico de A = 1,5406 A da radiacio K, do Cu. Apresentamos
com destaque a evolugdo com a temperatura dos difratogramas de raios X do par de amostras

estequiométricas Mn;NiGa.

Antes de se iniciar as analises de cada amostra destacamos as identificacdes das
reflexbes de Bragg caracteristicas dos substratos comerciais de GaAs orientados e a
otimizacdo das intensidades difratadas, através do alinhamento dos substratos no porta-
amostra. Na Figura 4.5 sdo apresentados dois difratogramas obtidos mediante este processo de
alinhamento. Neles é possivel se verificar as reflexdes referentes a cada um dos substratos
utilizados. Na Figura 4.5(a) temos o filme crescido sobre substrato de GaAs(100) onde é
possivel observar a presenca das reflexdes de Bragg referentes ao planos cristalograficos
(200) e (400) do substrato de GaAs. Estas reflexdes estdo localizadas, respectivamente, em 26
= 31,85° (d = 2,81 A) e 20 = 66,25° (d = 1,41 A). Na Figura 4.5(b) temos o filme crescido
sobre substrato de GaAs(111) onde podemos identificar as reflexdes referentes ao planos
(111) e (222) do GaAs. Estas reflexdes estéo localizadas, respectivamente, em 206 = 27,55° (d
=3,24 A) e 20 =56,55 ° (d = 1,63 A). As reflexdes de Bragg experimentais encontradas para
0 GaAs sdo muito proximas dos valores tabelados para o substrato, conforme podemos
observar na Tabela 2. As posi¢des angulares das reflexdes de Bragg do GaAs séo utilizadas
como referéncia na determinagdo dos espagamentos interplanares e parametros de rede neste

trabalho. Além disso, em todas as medidas realizadas as intensidades das reflexdes de Bragg



67

(200) ou (111) foram otimizadas através da rotacdo e inclinagdo adequada das amostras. Este
procedimento ndo presume o alinhamento dos planos cristalinos dos filmes com os planos do
substrato de GaAs, apenas garante a adocdo de um critério unico de alinhamento nos

experimentos realizados.
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Figura 4.5 Difratograma de raios X obtidos a partir de filmes finos de Mn-Ni-Ga otimizados para apresentar as reflexdes de
Bragg caracteristicas de cada substrato: (a) GaAs(100) e (b) GaAs(111). No substrato de GaAs(100) observamos as
reflexdes de Bragg (200) e (400) respectivamente observadas em 26 = 31,85° e 26 = 66,25°. No substrato de GaAs(111) sdo
identificadas as reflexdes de Bragg (111) e (222) do GaAs, respectivamente localizadas em 26 = 27,55° e 26 = 56,55 °.

Tabela 2 Relagdo dos &ngulos das reflexdes de Bragg do GaAs utilizadas nesse trabalho para alinhamento da
amostra durante a analise por difracdo de raios X. Retiradas de informacdes tabeladas do GaAs (ICCD - PDF
card 000-32-0389).

hk | 20 (°)
111 27.31
222 56.33
200 31.65
400 66.04

Na Figura 4.6 apresentamos um conjunto de difratogramas de raios X das amostras em
uma faixa angular ampla. O objetivo é observar as reflexdes do substrato, mas também o
comportamento texturizado da liga que apresenta um numero reduzido de reflexdes de Bragg.
Na Figura 4.6(a) e 4.6(b) sdo apresentados difratogramas de um par de amostras Mn,NiGa

crescidas sobre substratos de GaAs(100) e GaAs(111), respectivamente. Além da regido que
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apresenta as reflexdes de Bragg referentes ao filme, podemos também observar as reflexdes
de Bragg (200) e (400) referentes ao substrato de GaAs incluindo contribui¢des das linhas
espectrais do tubo de Co referentes a radiagdo Kg. Na Figura 4.6(b) sdo mostrados também
difratogramas de raios X também da liga Mn,NiGa, mas neste caso crescida sobre o substrato
de GaAs(111). Observamos da mesma forma nestes difratogramas as reflexdes de Bragg (111)
e (222) referentes ao substrato de GaAs e também as reflexdes referentes a liga. Nas duas
figuras sdo apresentados difratogramas de raios X realizados em diferentes temperaturas da
amostra, usando os recursos da camara de controle térmico do difratbmetro. Apenas na regido
compreendida na faixa angular de 26 entre 38° e 48° encontramos reflexdes de Bragg
significativas. Essa regido de interesse sera explorada com mais detalhes nas préximas

figuras.

As Figura 4.7(a) e 4.7(b) mostram difratogramas de raios X das amostras
Mny4Ni;gGa, MnygNiisGa e MnjgNiy,Ga crescidas sobre o substrato de GaAs(100) e
difratogramas das amostras Mn;4Ni;gGa e Mn;gNi;4Ga crescidas sobre o substrato
GaAs(111), respectivamente. Todas as medidas foram realizadas a temperatura ambiente. Os
difratogramas apresentados na Figura 4.7 (a) e 4.7(b) permitem a visualiza¢do da reflex&o de
Bragg em 260 = 43,79° que é caracteristica da liga estudada neste trabalho. Essa reflexdo de
Bragg corresponde aos espacamentos interplanares d(220) = 2,066 A da estrutura austenitica.
Este valor é similar ao encontrado na literatura para ligas de materiais massivos envolvendo
elementos de Mn-Ni-Ga [4.4]. Na Figura 4.7 (b) referente ao filme crescido sobre o substrato
de GaAs(111), temos uma reflexdo adicional em 20 = 45,5% Esta estrutura que também ¢é
observada nas Figuras 4.6 e 4.8 adiante ndo é proveniente das amostras, sendo uma
contribuicdo espdria do porta-amostras usado na cdmara de controle de temperatura que é um
acessorio do difratbmetro. Ao se analisar as reflexdes possiveis para o substrato ndo se
observa nenhuma contribui¢do no entorno de 20 = 45,5°. Baseado em testes experimentais
realizados com o aparato utilizado na obtengdo dos difratogramas se demonstrou que esta

contribuicdo é proveniente do porta-amostras utilizado.
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Figura 4.6 Difratogramas de raios X obtidos a partir de filmes finos do par de amostras Mn,NiGa crescidas
sobre substratos de (a) GaAs(100) e (b) GaAs(111). Estes difratogramas realizados para as amostras mantidas
em diversas temperaturas, indicadas ao longo dos respectivos difratogramas, séo dominados pelas reflexdes de
Bragg referentes ao substratos de GaAs. No entanto, sdo observadas também as reflexdes de Bragg referentes
ao filme da liga Mn,NiGa. Conforme podemos observar os difratogramas da liga aparecem na mesma faixa
angular, mas indicam um caréter texturizado da camada de material que difere entre os dois substratos usados.
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Figura 4.7 Difratogramas obtidos a partir de filmes finos da liga depositada sobre os substratos de GaAs com
orientacéo (a) (100) e (b) (111). No intervalo angular de interesse onde sdo observadas as reflexdes de Bragg
mais intensas provenientes dos filmes finos da liga mantida & temperatura ambiente. A contribui¢do em 26 =
45,5° é uma contribuicdo expuria proveniente do porta amostras.

Observamos que as camadas crescidas sobre as duas orientacdes de substrato GaAs
apresentam reflex6es de Bragg centradas em posi¢oes angulares muito semelhantes, ao redor
de 26 =43°. Todas as oito amostras possuem estrutura cristalina e texturizages semelhantes.
A referida texturizacdo refere-se ao empilhamento preferencial dos planos cristalinos
austeniticos (110) e martensiticos (011)/(101) paralelamente a superficie dos substratos de
GaAs. Esse tipo de empilhamento de planos densos das fases austenitica e martensitica sao
comuns de serem observados em diversos sistemas. No entanto, ndo podemos desconsiderar a
provavel influéncia das condicGes de crescimento e das possiveis relacbes epitaxiais
favoraveis a formacdo desses planos cristalinos da liga sobre as superficies GaAs(001) e
GaAs(111).

De modo a melhor compreender a estrutura cristalina dos filmes finos investigaremos
a seguir a transformac&o estrutural da fase austenita para a martensita através de medidas de
difracdo de raios X realizadas em funcdo da temperatura. Medidas em funcdo da temperatura
ja foram mostradas na Figura 4.6 com o objetivo de apresentar o carater texturizado do
material. Entretanto, agora a apresentacdo destes resultados tem por objetivo a identificacdo
de variantes cristalogréficas. As medidas de difracdo de raios X em fungdo da temperatura
também foram realizadas no difratbmetro Shimadzu instalado no Laboratorio de Otica de
Raios X e Instrumentacdo (LORXI) da UFPR. Para a realizacdo destas analises foi montado

um estagio de controle de temperatura que promove a circulagdo de nitrogénio liquido na
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regido do porta-amostra e mantém o controle de temperatura através de um aquecedor

resistivo acoplado a um sistema PID.

Apresentaremos a seguir somente a evolucdo térmica dos difratogramas de raios X
realizadas para o par de amostras Mn,NiGa crescidas nos substratos GaAs(111) e GaAs(100).
Nas Figuras 4.8(a) e 4.8(b) apresentamos o conjunto de difratogramas de raios X medidos no
intervalo de temperatura de 83 K a 423 K obtidos esquentando as amostras de Mn,NiGa que
foram crescidas sobre os substratos de GaAs(111) e GaAs(100), respectivamente. Pode-se
observar que, acima da temperatura ambiente, os difratogramas da amostra exibem reflexdes
de Bragg correspondentes a trés variantes austeniticas identificadas como Al, A2 e A3.
Identificamos ainda uma estrutura L2; correspondente a reflexdo de Bragg dos planos
cristalinos (111) e a contribuicdo espuria proveniente do porta-amostra (ja relatada na Fig.
4.7). As trés reflexGes de alta temperatura foram interpretadas como sendo associadas com
planos (220) de estruturas austeniticas Al, A2 e A3, conforme a Figura 4.8(a). A reflexdo
adicional em 20 = 43.3° pode ser associada ao plano (111) da estrutura ordenada L2; [4.5,
4.6]. Nenhuma das reflexdes observadas em alta temperatura pode ser indexada usando
reflexdes de outras estruturas cristalinas dessa liga relatadas na literatura. Com a diminuicéo
da temperatura, foi possivel testar a hipotese das trés estruturas cubicas austeniticas. Cada
uma delas deve se transformar sofrendo uma distor¢do tetragonal, gerando um par de
reflexGes representativas de estruturas martensiticas. 1sso é o caso das reflexdes dos pares de
reflexdes indexadas como M1/M1*, M2/M2* e M3/M3*. Estas reflexdes sdo associadas aos
planos (220) e (202)-(022) da fase martensita; isto &, M(220) e M*(202) = M*(022), presentes

abaixo da temperatura ambiente com suas intensidades relativas dependendo da temperatura.

A variacdo de temperatura nos permite observar mudancas nos padrdes de XRD que
sdo consistentes com trés estruturas austeniticas submetidas a transformacdo martensitica,
cada reflexdo de Bragg A(220) divide-se em reflexfes distintas M(220) e M(202), as quais
sdo identificadas por M e M*. Os parametros de rede das fases martensiticas e austeniticas
identificadas sdo dados na Tabela 3. Uma razdo c/a = 1,20 ou 1,19 foi obtida para cada uma
das trés variantes cristalograficas que sofrem as transformacgfes martensiticas. Pequenas
variagfes nas razdes dos volumes das células austenitica e martensitica sdo observadas,
conforme os valores dados na quinta coluna da Tabela 3. A deformagéo linear de cada
dominio cristalino, definida como > = (1/3) (Vm — Va)/Va, € encontrada na sexta coluna da
Tabela 3.



72

Porta
Amostra

CuLOL

(a) aw) | !

M1/ M2 M1*/M2*

83K M3*

13K

233K ~
300 K N

373

423K

473K i3

Intensidade (u.a.)

(b) (200) e
Porta
Amostra

CuLOL

M6*

83 K

11

173 K
203 K
233 K
300K
373 K
IR
73 K

Intensidade (u.a.)

26 (graus) |

Figura 4.8 Difratogramas de raios X obtidos para os filmes finos da amostra Mn,NiGa, crescida sobre
substratos (a) GaAs(111) e (b) GaAs(100). As medidas foram realizadas no intervalo de temperatura entre 83 K
e 423 K. A identificacdo das reflexdes de Bragg das estruturas austeniticas (A1, A2, A3 e A4) e martensiticas
(M1, M1*, M2, M2*, ..., M6, M6*), bem como, a L2, € apresentada ao longo do texto.

Na Figura 4.8(b) apresentamos os difratogramas de raios X do filme fino da liga
Mn,NiGa crescido sobre GaAs (100). Nesse caso, observando os difratogramas em funcdo da

temperatura, temos reflexdes de Bragg representativas de estruturas martensiticas que surgem
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em baixas temperaturas. Elas foram nomeadas como pares de componentes M4/M4*,
M5/M5* e M6/M6*. Em alta temperatura, € possivel interpretar o difratograma com uma
estrutura austenitica (A4) cuja intensidade relativa é maior do que as estruturas austeniticas
identificadas no difratograma de raios X medido em 473 K na Figura 4.8(a). Essa reflexao
denominada por A4 também possui uma grande largura angular, quando comparada as
estruturas austeniticas A1, A2 e A3 da Figura 4.8(a). Juntamente a ela se identifica também
uma reflexdo de Bragg de origem espuria, ja identificada e proveniente do suporte de
amostras em 20 = 45,5°. Interpretamos a reflexdo A4 como uma superposicdo de variantes
austeniticas bastante parecidas, ou mesmo similares, que mediante a diminuicdo da
temperatura se transformam em trés estruturas martensiticas condizentes com trés pares de
reflexdes M e M* (M4, M4*, M5, M5*, M6 e M6*). Os parametros de rede destas estruturas
martensiticas sdo similares aqueles encontrados no filme crescido sobre o substrato de
GaAs(111). Consequentemente, é razoavel presumir que este pico A4 é realmente composto
de diferentes estruturas austeniticas, as quais se transformam em trés estruturas martensiticas
em baixas temperaturas. A razdo c/a, a mudanca de volume e as deformacGes lineares sdo

mostrados na Tabela 3.

Tabela 3 — Parametros de rede a e ¢ (em nanémetros) medidos a temperatura ambiente para fases austenitas e
martensitas bem como valores da razdo de c/a, razdo do volume de austenita e martensita, e deformacao linear
observada em filmes finos crescidos sobre 0s substrato de GaAs.

Substrato GaAs Austenita Martensita Razdo c/a ValVu £(%)
a,=06080 270500 1.20 0.94 +2.24

(111) 205855 o0 oo 1.20 0.86 +5.52
a=05743  RIo2eC 1.20 101 ~0.20

o oo 1.19 0.86 +5.52

(001) a,=05887 ¥ BN 1.19 0.96 +1.28

ol oo 1.19 1.08 256

Na Figura 4.8 temos a identificacdo de estruturas M e M* indicando as variantes

martensiticas que surgem durante a transformacdo estrutural. Nota-se que a semelhanca dos
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parametros de rede das variantes austeniticas e martensiticas acarreta algumas superposicoes

em certas reflexdes de Bragg.

Na Figura 4.9 temos uma representacdo esquematica dessa alteracdo da estrutura
cristalina. Nela se apresenta a célula cubica da fase austenitica (A), e apds as duas estruturas

martensiticas (M e M*), decorrente da distribuicdo dos eixos a e ¢ no plano dos substratos.

a’

o
/\
' -

Figura 4.9 Representacdo esquematica da transformacao de fase de austenita (A) para martensita (M e M*),
mostrando no desenho as variantes que podem ser observadas da estrutura martensitica dependendo de como
ocorre o crescimento da variante em questdo. As denominagbes M e M* foram usadas na figura 4.8
representando os planos (202) e (022) dessas variantes martensiticas, conforme observadas através da difracao
de raios X. O volume tende a ser conservado na transformacgdo martensitica e a transformacdo da estrutura
cristalina ocorre com a elongacdo de um dos eixos e contracdo dos restantes que compfe a estrutura
cristalogréfica.

As diferentes variantes martensiticas que observamos e identificamos atraves das
andlises de difracdo de raios X podem formar dominios cristalinos cuja intersecdo ao longo
dos planos cristalinos da familia {110} tendem naturalmente a formar cristais geminados. No
transcorrer de transformacfes martensiticas € comumente observada a conservacdo do
volume. A estrutura passa de cubica para tetragonal através da elongacdo de um de seus eixos
cristalograficos (eixo c) concomitantemente com o encurtamento dos dois eixos restantes
(eixos a). Entretanto, a vinculagdo da estrutura de cada variante que cresce sobre o substrato
pode ser decisiva e a distorcao tetragonal ao longo de direcdes cristalinas diferentes do GaAs

pode criar as variantes martensiticas.
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Dentro dessa interpretacdo dos difratogramas de raios X mostrados nas Figuras 4.8(a)
e 4.8(b), ha coexisténcia de fases austenitica e martensitica. Partindo do fato que a fase
austenita com simetria cubica ocorre em altas temperaturas e a fase martensita com simetria
tetragonal ocorre em temperaturas comparativamente mais baixas, seria esperado em nosso
estudo que a amostra ao passar de 80 K para 473 K apresentasse algumas reflexdes com
intensidade relevante somente em altas temperaturas. Ademais, ao se resfriar o material estas
reflexdes deveria ter sua intensidade consideravelmente reduzida. Entretanto, isto ndo ocorre
para todas as reflexdes de Bragg. Uma possivel explicacdo para este fato pode estar
relacionada com a propria deformacéo sofrida pelo material como um todo (filme e substrato),
durante a transformacdo. O processo de expansdo e de contracdo térmica da liga depositada
sobre GaAs, é dependente da diferenca entre os coeficiente de expansdo térmica linear do
substrato e do filme. Assim temos a mudanca da fase austenita para martensita e vice-versa
que possivelmente sofre influéncia das tensbes geradas devido ao comportamento do
substrato. Os coeficientes de expansdo térmica linear, determinados a partir de nossos dados
experimentais para as fases austeniticas e martensiticas sdo: oa = (2.22+0.05).10° K e oy =
(4.85+0.46).10° K™, respectivamente. Em temperatura ambiente, estes valores sdo mais
baixos do que a expanséo térmica linear do GaAs, que é ogaas = 5.73.10° K . No entanto, a
magnitude de agaas diminui significativamente de 300 K a 80 K, alcancando ~1.10° K em
80 K [4.7]. Assim, o substrato de GaAs que possui uma espessura da ordem de 1 mm impde
um forte vinculo mecénico ao filme depositado, cuja espessura é da ordem de 62 nm, assim o
substrato em baixas temperaturas, dilata menos que as fases martensiticas a ele acopladas

mecanicamente, dificultando assim a transformacao de fases.

Podemos estimar a tensdo residual termicamente induzida no filme em uma dada

temperatura T de acordo com a seguinte expressao [4.8]:
g=—"7"7"" 4.2)

onde AT = (473 —-T), E e v sdo os modulos de Young e taxa de Poisson do filme,
respectivamente, oy € O agaas, COeficiente de expansdo térmica do substrato e 473
corresponde a temperatura mais alta, em K, atingida pela analise representada na figura 4.8.
Substituindo E = 115 GPa e v ~ 0.3, 0s quais sdo tipicos para ligas policristalinas Ni-Mn-Ga
[4.9], obtém-se para a fase austenitica o ~ - 202 MPa (AT = 350 K). No caso da martensita,

Eq.(1) levaa om ~ + 0.6 MPa para AT
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Uma possivel aproximago para determinar a tensdo residual no plano sobre volume
especifico das fases austeniticas e martensiticas € assumir a distribuicdo de tensdo uniforme
no plano do filme (idealmente sem a formacdo de discordancias), isto €, o estado de tensdo no
qual oy = oy = of para componentes de tenséo ao longo dos principais eixos do filme. A tenséo
fora do plano é zero (o2 = 0). Sobre estas hipdteses, as equacdes para as deformacdes no filme

podem ser expressas como [4.8]:

(1-v)o
Ex = & = Tf (4.2)

ZVO'f
ey = — 2 (4.3)

Onde & (i = x,y e z) sdo as componentes de tensdo ao longo dos eixo principais dos filmes.
Neste caso, as Equacgdes (4.2) e (4.3) podem ser usadas para estimar a mudanga de volume
relativo do estado ndo tensionado (volume V,) para o tensionado (induzido por tensdes

térmicas em cada fase) como:

AV o

(V—o) ~ete e =2(1-20)2 (4.4)
A partir da Equagéo (4.4), encontramos (4V/Vy) ~ -0.14%. Este valor pode ser comparado
com a deformacdo associada com a transicdo estrutural, e esta mesma deformacdo, por sua
vez, pode ser aproximada pela equacdo que define a deformacdo linear de um material
policristalino que é dada por:

= (e

Onde Vu e Va sdo volumes de células unitarias de estruturas martensiticas e austeniticas,
respectivamente e o valor de 1/3 estabelece a relacdo entre a deformagdo do material e a
variacao do seu volume. A partir da Eqg.(4.5) e com os dados fornecidos na Tabela 3 pode-se
determinar a deformacdo sofrida pelos filmes envolvidos neste trabalho. Analisando os
valores apresentados na Tabela 3 podemos notar que os filmes experimentam deformacdes
que razoavelmente respeitam a regra de conservagdo de volume na transicdo martensitica,
perceptivel através da razdo Va /Vu. Ademais, os valores encontrados para & sdo muito
maiores do que aqueles estimados como sendo induzidos pela deformagéo térmica do GaAs.
Assim, encontramos indicativos de que a mudanga na tensdo no interior dos filmes é devida a
tensdes entre as fases presentes no filme, decorrentes da transformacao de fase em curso. Ou

seja, a tensdo mecanica entre as fases é devida a rigidez da austenita em comparagdo com a
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martensita. Consequentemente, a competicdo entre a mudanca de volume especifico das fases
austenitas e martensitas na transformacdo martensitica pode depender fortemente da
orientacdo dos eixos cristalinos presentes nos plano do filme, se o filme crescido guardar
relacionamentos epitaxiais com o substrato. Ha diferencas entre os difratogramas de raios X
dos filmes finos com textura cristalina (110) similar e mesma composic¢do estequiométrica.
Isso sugere que a simetria planar dos eixos cristalograficos [110] GaAs pode induzir tensdes
de carater ora triaxial ou ora biaxial ao longo dos eixos [110] e [011] das fases austenita e
martensita. Qualitativamente, isso pode explicar a formacdo de variantes de dominios
cristalinos com parametros de rede muito semelhantes nos filmes crescidos sobre o0s
substratos de GaAs(111) e GaAs(100).

Outro ponto importante na analise estrutural do material refere-se a sua espessura que
também figura como um aspecto importante nas caracterizacbes magnéticas que Sserdo
apresentadas posteriormente. Neste trabalho as espessuras dos filmes produzidos foram
obtidas a partir de medidas de refletometria de raios X realizadas usando o equipamento
Bruker D8 Avanced Equipaments, em que se utilizou a radiacio K, (A = 1,5418 A) de uma
fonte de Cu. A medida de refletometria da amostra Mn,;NiGa é mostrada na Figura 4.10, onde
se determinou o valor de 84 nm de espessura para esse par de filmes. Como todas as amostras
foram preparadas com o mesmo tempo de crescimento, com exce¢cdo da Mny4Ni; ¢Ga, essa
espessura pode ser considerada igual para os outros dois pares de amostras com composi¢ao
Mny gNi; 4Ga e Mn; gNi; ,Ga. Por refletometria, foi possivel também se determinar a espessura

da amostra Mn; 4Ni; Ga como sendo 64 nm.
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Figura 4.10 Perfil de refletividade de raios X da amostra de filme fino com composi¢cdo Mn,NiGa.

A répida atenuacdo das franjas de Kiessig no perfil de refletividade mostrado na Fig.
4.10 é indicativa de um filme fino com uma morfologia de superficie bastante rugosa. Em
nossa analise acima ndo levamos em consideracdo a rugosidade do filme e nem os
mecanismos muito provaveis de relaxacdo mecanica pela formacéo de discordancias ao longo
de planos geminados e discordancias espiraladas ja observadas em amostras massivas das

ligas Ni,MnGa e mesmo Mn;NiGa.

4.2.3 CARACTERIZACAO MAGNETICA DA LIGA Mn-Ni-GA

As medidas magnéticas foram realizadas usando um magnetbmetro de amostra
vibrante (VSM) no sistema de medidas PPMS Evercool II, fabricado pela Quantum Design,
instalado no Laboratério de Caracterizacdo Magnética de Materiais da UFPR e também o
magnetébmetro SQUID-VSM MPMS3 instalado no LIEC (Laboratério Interdisciplinar de

Eletroguimica e Ceramica) / UFSCar.

Foram realizadas caracterizacfes magnéticas em todas as amostras estudadas neste
trabalho através de medidas de momento magnético em funcdo do campo magnético aplicado

e medidas de momento magnético em fungdo da temperatura usando o protocolo conhecido
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por ZFC - FC (Zero-Field Cooling — Field Cooling). O sinal diamagnético proveniente do
suporte de amostra que contém verniz de fixacdo da amostra e o substrato de GaAs é da
ordem de -10"® emu/Oe. Esse sinal diamagnético independente da temperatura foi retirado de
todas as medidas magnéticas apresentadas; isto €, ciclos de histerese magnética (MxH),

curvas de magnetizacdo em funcdo da temperatura (MxT) e outras analises.

Na Figura 4.11 apresentamos o0s ciclos de histerese para a amostra Mnj 4Ni; ¢Ga,
crescida sobre o substrato de GaAs(100). Os ciclos de histerese magnética desta amostra
foram medidos em diferentes temperaturas com o campo aplicado no plano do filme. Esta
amostra € a que apresenta a menor concentracdo de manganés em nosso conjunto de amostras.
Ao analisarmos os ciclos MxH identificamos um comportamento tipo ferromagnético (ciclo
de histerese aberta) na temperatura de 10 K. A magnetizacdo de saturacdo tem valores de 16
emu/cm?® ou 2,15 emu/g para 10 K e 9 emu/cm® ou 1,21 emu/g para 300 K (ver conjunto de
dados na Tabela 4). Na literatura é relatado por Liu et al. [4.10] um valor muito mais alto de
magnetizacdo de saturacdo (25 emu/g para 300 K) em amostras monocristalinas tidas como
ordenadas quimica e estruturalmente. Essa primeira constatacdo dirigiu-nos a admitir a
presenca de desordem quimica em nossos filmes finos. A presenca de variantes austeniticas e
martensiticas por si dificilmente poderia ser a causa Unica de uma perda tdo drastica de
magnetizacdo. O fato do Mn ocupar sitios que seriam preferencialmente do Ni e vice-versa, é

um topico a ser retomado nas se¢des posteriores.
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Figura 4.11 Ciclos de histerese magnética medidos em diferentes temperaturas para a amostra Mny 4Ni; ¢Ga,
crescida sobre substrato de GaAs(100). Esta amostra é a que apresenta a menor concentracdo de manganés. As
medidas foram realizadas com o campo magnético aplicado paralelamente ao plano do filme. Podemos
observar nas quatro medidas mostradas nesta figura que os valores de magnetizacdo de saturacdo (Ms),
Magnetizacdo de remanéncia (Mg) e campo coercivo (Hc) decrescem com o aumento da temperatura.

Na Figura 4.12 apresentamos o0s ciclos de histerese para a amostra Mnj 4Ni ¢Ga,
crescida sobre o substrato GaAs(111). Esta amostra forma o par com a amostra da Figura
4.11, sendo que as duas foram crescidas simultaneamente na camara sob as mesmas
condigdes, tendo como diferenca apenas a orientacdo do substrato. Podemos, portanto
observar a influéncia da orientacdo do substrato sobre o comportamento magnético do
material crescido. Nessa caracterizagdo magnética sdo observadas diferencas relevantes nos
valores de magnetizacdo de saturacdo e abertura do laco de histerese. Neste caso, podemos
observar também a variacdo da magnetizacdo de saturagdo em funcdo da temperatura, sendo
que esta apresenta sua maior magnitude na temperatura de 10 K, bem como, o carater

ferromagnetico (laco de histerese mais aberto).
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Figura 4.12 Ciclos de histerese magnética medidos em diferentes temperaturas para a amostra Mny 4Ni; (Ga
crescida sobre o substrato de GaAs(111). Esta amostra pode ser comparada diretamente com a amostra da
figura 4.11, pois foi crescida nas mesmas condigdes tendo como diferenca apenas a orientacéo do substrato. As
medidas foram realizadas com o campo magnético aplicado paralelamente ao plano do filme.

Na Figura 4.13 temos a caracterizacdo da amostra Mn;gNi;4Ga em que a maior
temperatura da célula de efusdo do Mn produz liga com maior concentracdo de Mn que as
apresentadas nas Figuras 4.11 e 4.12. Nestas medidas podemos observar novamente o
comportamento ferromagnético do material, de forma mais pronunciada nas temperaturas de
10 K e 100 K. Também é possivel notar, devido a escala de campo magnético escolhida, uma
forte assimetria nos valores de campos coercivos (Hc). Esse fato foi observado em todas as
amostras medidas e € um efeito de polarizacdo de troca (exchange bias effect). Esse assunto

sera retomado a seguir.
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Figura 4.13 Ciclos de histerese magnética medidos em diferentes temperaturas para a amostra Mn, gNi; ,Ga,,
crescida sobre substrato de GaAs(100). As medidas foram realizadas com o campo magnético aplicado
paralelamente ao plano do filme. Nesta medida podemos observar um carater ferromagnético do material mais
proeminente nas temperaturas de 10 e 100 K.

Na figura 4.14 temos os ciclos de histerese para a amostra Mn,NiGa que foi crescida
sobre substrato de GaAs(100). Neste grupo de medidas podemos observar um comportamento
ferromagnético com abertura do ciclo de histerese em todas as temperaturas medidas,
diferentemente do observado em medidas anteriores (Figuras 4.11-4.13). Os valores de
magnetizacdo de saturacdo sdo 19 emu/cm® ou 2,53 emu/g para 10 K e 9 emu/cm® ou 1,2
emu/g para 300 K, esses valores sd&o mais baixos do que os relatados na literatura para
amostras similares de materiais massivos. A razdo disso é inibir a reatividade quimica de
nossos filmes com o GaAs. Ha inumeras evidencias de reatividade quimica entre Mn e GaAs
na literatura. Neste trabalho, baseamo-nos em resultados experimentais de estudos realizados
em nosso proprio grupo relativos a reatividade Mn com GaAs [4.11], formacdo de ligas
MnGa sobre GaAs [4.12] e ligas Ni,MnGa sobre GaAs [4.13]. Parte dos resultados
experimentais desses estudos encontram se publicados em periddicos cientificos [4.14; 4.15;
4.16].
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Figura 4.14 Ciclos de histerese magnética medidos em diferentes temperaturas para a amostra Mn,NiGa,
crescida sobre substrato de GaAs(100). As medidas foram realizadas com o campo magnético aplicado
paralelamente ao plano do filme. O carater ferromagnético do material pode ser percebido em todas as
temperaturas. Essa amostra Mn,NiGa possui a maior quantidade do elemento Mn dentre as estudadas aqui.

Das medidas de magnetizacdo versus campo magnético aplicado podemos realizar
uma analise comparativa em relacdo ao valor da magnetizacdo de saturacdo em funcdo do
conteddo de manganés na liga. Na Figura 4.15(a) sdo apresentadas curvas MxH, todas
medidas em 10 K para trés amostras Mn; 4Ni; sGa, MngNiysGa e MnyNiGa. Nas Figuras
4.15(b) e 4.15(c) temos a apresentacdo dos valores das magnetizagOes de saturacdo retirados
das medidas experimentais feitas no grupo de amostras crescidas sobre substratos de
GaAs(111) e GaAs(001), respectivamente.Observamos nos graficos mostrados das Figura
4.15(b) e 4.15(c) que as amostras com maior conteudo de Mn possuem o menor valor da
magnetizacdo de saturagdo. Na Figura 4.15(b) observamos uma diminui¢do da magnetizacéo
de saturacdo para as amostras Mny 4Ni; sGa, MnjgNi; 4Ga e Mn;NiGa. A mesma concluséo
pode ser obtida a partir da Figura 4.15(c), onde também temos uma diminuicdo da
magnetizacdo de saturacdo para as amostras Mn;gNii4Ga e Mn;NiGa. Esta constatacdo
encontra respaldo em resultados apresentados na literatura de ligas Mn-Ni-Ga, onde conforme
ocorre 0 aumento do conteudo de Mn na liga temos a diminuicdo da magnetizagdo de
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saturacdo. Esse resultado é relatado experimentalmente [4.4, 4.10] e ha trabalhos tedricos
usando célculos de primeiros principios baseados na teoria do funcional densidade que
explicam esse resultado com a passagem de um estado fundamental ferromagnético no
Ni,MnGa para um estado fundamental ferrimagnético no Mn,NiGa [4.17 — 4.19]. No entanto,
a ocupacdo dos sitios atbmicos na estrutura cristalina tipo Heusler ou tipo Heusler inversa e a
configuragdo dos momentos magnéticos nesses sitios atdbmicos é ainda controversa,
independentemente de ja haverem sido realizadas medidas de difracdo de néutrons [4.20].
Uma discussdo mais aprofundada sobre o momento magnético total em nossas amostras

encontra-se no manuscrito submetido que estd no Anexo Il ao final desta tese.

Na Tabela 4 apresentamos uma relacdo dos valores de magnetizagdo de saturacdo
(Ms) e de campo coercivo (Hc) obtidos experimentalmente. Os valores de Hc apresentados
exibem em alguns casos uma assimetria em seus valores positivo e negativo. Esta assimetria
diminui conforme a temperatura aumenta. Na Tabela 4 sdo apresentados valores de Hc
simetrizados adotando a definicdo Hc = (Hc' + Hc)/2 , onde os sinais + e - referem-se aos
valores positivos e negativos observados. Inserimos também um valor de campo magnético
que reflete a assimetria ou deslocamento do ciclo de histerese em relacdo ao campo magnético
nulo, Heg = (Hc™ - Hc)/2. Os valores de Heg e Hc lancados na Tabela 4 foram obtidos apos
realizar a correcdo dos valores de campo magnético pelos campos remanentes residuais
persistentes nas bobinas supercondutoras. Os valores dos campos remanescentes residuais
para descarregamento de campos magnéticos de 5 T até zero sdo inferiores 37 Oe. Adotado
esse cuidado, foram desconsiderados pequenos valores de Hegg observados nos ciclos MxH
medidos em 100 K, 200 K e 300 K. A tendéncia dos valores dos campos coercitivos com a
temperatura € melhor visualizada na Figura 4.16. A assimetria do ciclo de histerese em
relagcdo a origem H = 0 pode ser percebida de forma mais clara na Figura 4.17. Nota-se que
uma substancial assimetria com deslocamento do ciclo de histerese em relacdo ao campo

magnético nulo em 10 K diminui drasticamente com o aumento da temperatura.
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Figura 4.15 (a) Ciclos de histerese medidos em 10 K para trés amostras Mn; 4Ni; ¢Ga, Mn; ¢Ni; 4Ga e Mn,NiGa,

todas crescidas sobre substrato de GaAs(111). Graficos da magnetizacdo de saturacdo em funcdo da
temperatura para todas as amostras foram crescidas sobre substratos (b) GaAs(111) e (c) GaAs(001).
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Tabela 4 Valores de Ms e H, das amostras produzidas neste estudo. Utilizamos as defini¢des de campo coercivo
Hc e de campos de exchange bias Hgg explicados no texto. Foram subtraidos dos valores do campo
remanescente residual das bobinas supercondutoras. Os valores de Hgg acima de 10 K foram desconsiderados
porque se encontram dentro da faixa dos campos remanescentes residuais.

Ms (emu/cm®) Hc (Oe) Heg (Oe)
GaAs 100 |10K| 100K |200 K|300 K| 10K | 100K | 200K | 300K | 10K |100 K|200 K|300 K
Mn.NigGa | 16 | 13 | 14 | 9 | 1700 | 610 | 130 | 120 | +570 | - - -

Mn.eNi,Ga | 25| 29 | 23 | 18 | 785 | 275 | 130 | 100 | -245 | - - -
Mn,NiGa 19 9 8 9 1540 140 110 75 +820 - - -

Ms (emu/cm®) Hc (Oe) Heg (Oe)
GaAs 100 |10K| 100 K |200 K|300 K| 10K | 100K | 200K | 300 K | 10K |100 K|200 K |300 K

Mn.NieGa | 31 | 27 | 23 | 15 | 1390 | 130 | 30 | 60 | +80 | - - ;

Mn;Ni,Ga | 22 | 16 | 13 | 9 | 1570 | 575 | 125 | 195 | -280 | - - ;
MngNii,Ga |42 | 29 | 19 | 19 | 495 | 90 5 5 | +245 | - - ;
MnNiGa | 20| 6 4 |3 | 1820 | 330 | 365 | 275 |+670 | - - _
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Figura 4.16 Grafico dos campos coercivos (Hc) coletados nos ciclos de histerese medidos nas amostras
crescidas em substrato de GaAs(100) e GaAs(111) com composi¢do Mny4Ni; sGa, Mny¢Niy 4Ga, MnygNiy ,Ga.
Podemos observar a forte diminuicéo dos valores de Hc com 0 aumento da temperatura.



87

M (emu/cm’)

20 -15 10 -05 00 05 10 15 20
H(kOe)

Figura 4.17 Detalhe interno dos ciclos de histerese magnética medidos em diversas temperaturas para amostra
Mn,NiGa, crescida sobre substrato de GaAs(100). O campo magnético ¢ aplicado no plano do filme.

A observacdo de significativos deslocamentos em direcdo a campos magnéticos
positivos e negativos (direcdo de aplicacdo de campo magnético inicial e de reversdo do
mesmo, respectivamente) nos ciclos de histerese magnética em 10 K € uma assinatura da
manifestacdo de fendmenos de acoplamento de troca (exchange bias) na fase martensitica. O
exchange bias convencional é negativo, sendo descrito através do acoplamento magnético
interfacial entre um ferromagneto e um antiferromagneto. O exchange bias reverso ou
positivo é descrito através do acoplamento magnetico interfacial entre um ferromagneto e um
ferrimagneto (verificar anexo Il). Assim, a presenca desses campos de exchange bias Heg
indicam a presenga de heterogeneidade magnética nas amostras; isto é, regides dos filmes
onde predominam interacdes antiferromangeéticas entre momentos magnéticos e regides onde
predominam interacbes ferro- ou ferrimagnéticas entre 0s momentos magnéticos.
Aparentemente, a fase tetragonal martensitica é estabilizada em 10 K e favorece a observacao
dessas interagdes magnéticas. Em mais altas temperaturas, a presenca da fase cubica
austenitica retida (usando o termo usado em metalurgia) torna mais aleatoria as flutuacdes das
interacdes magneéticas, diminuindo assim a probabilidade de formacdo de interfaces

ferri/ferromagnéticas e antiferro/ferromagnéticas nas amostras. De qualquer forma, esta



88

interpretagdo dos resultados remete-nos a fortemente a admitir a existéncia de desordem

quimica €m nossas amostras.

Nas ligas Mn-Ni-Ga que sdo a rigor ferrimagnéticas, o chamado acoplamento de
intercdmbio (exchange bias) [4.21] foi observado e descrito como consequéncia de flutuagdes
de acoplamento magnético devido a desordem quimica que geram regides onde predominam
ordens antiferromagnética e ferromagnética. O acoplamento magnético entre regides onde
predominam esses dois ordenamentos magnéticos geram o ancoramento magnético da regiao

com ordem ferromagneética frente a reversdo do campo aplicado.

Continuando nossa caracterizagdo magnética apresentamos agora as magnetizacoes
medidas em funcdo da temperatura usando o procedimento ZFC e FC para o conjunto de
amostras. O protocolo ZFC-FC consiste em duas etapas. Na etapa ZFC a amostra primeiro
deve ser resfriada sem campo magnético aplicado a partir de uma temperatura desejada, em
seguida um campo magnético € aplicado e os dados de momento magnético sdo registrados
durante o aquecimento. Na etapa FC, os dados séo registrados durante o resfriamento da
amostra sob esse mesmo campo magnético. As medidas ZFC-FC visam determinar
irreversibilidades magnéticas nas amostras. O campo magnético de resfriamento pode ter
qualquer valor, mas usualmente sdo aplicados campos magnéticos superiores ao campo
coercitivo (necessario para a nucleacdo e a movimentacdo de paredes de dominios) e
inferiores a0 campo magnético de saturacdo (necessario para o alinhamento completo da
magnetizacdo com o campo externo). Portanto, € recomendavel executar as medidas de ciclos
de histerese (MxH) antes das medidas de magnetizacdo versus temperatura (MxT) usando o
protocolo ZFC-FC. Adotamos aquecer as amostras até 400 K com o objetivo reduzir efeitos
de memoria de estados magnéticos prévios da amostra. Apds, baixa-se a temperatura até 10 K
e sO entdo se aplica um campo magnético, denominado Hec. Medimos entdo o momento
magnético aumentando a temperatura de 10 a 400 K numa taxa de 2 K/min. Na curva FC, a
amostra € mantida no mesmo campo magnetico Hec € mede-se 0 momento magnético

enquanto a temperatura é novamente reduzida de 400 K para 10 K na mesma taxa de 2 K/min.

Na Figura 4.18 mostramos medidas ZFC-FC de um conjunto de nossas amostras cujas
diferencas entre elas residem no teor de Mn e na orientacdo do substrato em que foram
crescidas. Na Figura 4.18(a) e 4.18(b) temos o par de amostras Mny gNiy 4Ga crescidas sobre
substrato de GaAs(100) e GaAs(111). Em todas as medidas apresentadas na Figura 4.18 o
campo Hec aplicado é de 500 Oe. Nas Figuras 4.18(a) e 4.18(b) identificamos a temperatura
de transi¢cdo magneto-estrutural (Tr) da fase austenitica para martensitica em torno de 213 K e
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125 K, respectivamente. Essas temperaturas correspondem ao valor de méximo da curva ZFC.
A temperatura de irreversibilidade magnética (Ti,) correspondente & bifurcacdo entre as
curvas ZFC e FC é aproximadamente 257 K na Figura 4.18(a) e 127 K na Figura 4.18(b). Na
Figura 4.18(c) e 4.18(d) temos amostras Mn,NiGa crescidas sobre substrato de GaAs (100) e
de GaAs(111), respectivamente. Nestas duas amostras temos temperaturas de irreversibilidade
magnética de 231 K e 239 K. No entanto, as transformagdes magneto-estruturais sdo pouco
pronunciadas. Particularmente, destaca-se um subito aumento das magnetizacdes FC dessas
amostras quando a temperatura diminui abaixo de 70 K. Esse comportamento € indicativo de
um ordenamento magnético especifico de momentos magnéticos na fase martensitica, onde
verificamos previamente a presenca de efeitos de exchange bias. Os valores de temperatura de
Curie (T¢) para todas as medidas apresentadas na Figura 4.18 foram estimadas usando o
método de extrapolacdo de regimes assintotico (kink). Observamos que T¢ encontra-se na
faixa de 320 a 385 K.
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Figura 4.18 Curvas de magnetizacdo ZFC-FC com aplicacdo de campo magnético de resfriamento de 500 Oe
no plano dos filmes. As diferengas entre as amostras apresentadas residem no teor de Mn e na orientacéo do
substrato. Em (a) e (b) temos as amostras Mn; gNi; 4Ga crescidas sobre substrato de GaAs(100) e GaAs(111),
respectivamente. Em (c) e (d) temos as amostras Mn,NiGa crescidas sobre substrato de GaAs(100) e
GaAs(111), respectivamente.
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Na Figura 4.19 apresentamos uma curva de magnetizagdo versus temperatura no
protocolo ZFC e FC para a amostra Mn; 4Ni;¢Ga, crescida sobre substrato de GaAs(111),
usando um campo mais alto do que os apresentados na Figura 4.18, nesse caso temos Hgc =5
kOe. Observamos uma reducdo da irreversibilidade magnética e a transicdo magneto-
estrutural ndo é observada de forma tdo clara como na figura anterior. Nesse caso, vemos mais
evidenciada a transicdo da fase magnética para a fase paramagnética que estd associada a

temperatura de Curie (T¢).
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Figura 4.19 Curva de magnetizacéo versus temperatura medida usando o protocolo ZFC e FC para a amostra
Mn, 4Ni; ¢Ga, crescida sobre substrato de GaAs(111) usando um campo de Hec = 5 kOe. A irreversibilidade
magnética ocorre na faixa de 75 K enquanto a transicdo da fase magnética para a fase paramagnética é
estimada em temperatura ao redor de 370 K.
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No conjunto de graficos mostrados na Figura 4.20 apresentamos uma andlise que visa
relacionar as caracterizagdes estrutural e magnética. Na Figura 4.20(a) e 4.20(b) temos a
reapresentagdo dos resultados mostrados na Figura 4.8, referentes a difracdo de raios X da
amostra Mn,NiGa sob a condicdo de resfriamento e posterior aquecimento do material
enquanto a medida era realizada. Destacamos agora o comportamento das intensidades
relativas das reflexdes M5 e M2 (Figuras 4.20(c) e 4.20(d), respectivamente) e os intervalos
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de temperatura onde as irreversibilidades magnéticas apresentam uma alteracdo mais brusca,
sendo que isto ocorre em presenca de campos de resfriamento superiores aos campos
coercitivos das amostras (Figuras 4.20(c) e 4.20(d), respectivamente). Nessa figura buscamos
estabelecer uma correlacdo entre a transformacao martensitica e 0 comportamento magnético
das amostras estequiométricas Mn,NiGa. Claramente, esta correlagdo mostra-se fraca nos
caso dos nossos filmes finos.

Um elevado efeito de memdria de forma é conhecido nas amostras massivas,
cristalinas e ordenadas (mediante prolongados tratamentos térmicos), conforme € relatado no
capitulo de introducdo dessa tese. Nossos resultados indicam que o efeito de memdria de
forma mostra-se bastante atenuado no caso de amostras cristalinas altamente texturizadas,
mas com a presenca de variantes cristalograficas com forte indicativo de formacéo por

vinculacdo epitaxial aos substratos de GaAs.

Na Figura 4.20(c) e (d) observamos a variacdo da intensidade relativa (intensidade
normalizada pela intensidade do difratograma medido em 83 K) entre temperaturas de 83 K
até 300 K para as reflexdes M5 e M2, respectivamente. Os graficos tridimensionais mostrados
em (a) e (b) tem como objetivo reapresentar a transformacédo estrutural pela qual passa o
material, que adota a fase martensitica em baixas temperaturas e a fase austenitica em alta
temperatura. Nos graficos 4.20(e) e (f) sdo exibidos os comportamentos magnéticos das
respectivas amostras. Para as duas reflexdes M2 e M5, a fragdo martensitica mostra uma
transicdo brusca com a intensidade zerada em temperaturas diferentes. Podemos perceber que
a temperatura de irreversibilidade magnética nessas amostras encontra-se ha mesma faixa de
temperatura da mudanca das fracbes martensiticas. Lembrando que a ramificagdo ZFC-FC
decorre de irreversibilidades magnéticas que sao afetadas pelas transformacdes martensiticas
em tais ligas, é esperado dessa forma que a temperatura de bifurcagdo (Tj;) esteja associada

com as mudancas estruturais.
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Figura 4.20 (a) e (b) Difratogramas de raios X na faixa de temperatura de 83 K a 423 K obtidos para os filmes
finos duas amostras Mn,NiGa crescida sobre GaAs (111) e GaAs (100), respectivamente. Em (c) e (d) temos as
intensidades relativas das reflexdes martensiticas M5 e M2 respectivamente para as mesmas amostras Mn,NiGa
apresentadas em (a) e (b) acima. Por fim, em (e) e (f) mostramos as curvas de magnetizacao versus temperatura
medidas no protocolo ZFC-FC para as respectivas amostras Mny4Ni;gGa. As transformacBes de fase
monitorada pela difracdo de raios X e as irreversibilidades magnéticas obtidas por magnetometria por amostra
vibrante exibem regibes de temperatura com varia¢des acentuadas semelhantes.
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Retornamos agora a questdo dos valores baixos da magnetizacdo de saturacdo
observados em nossos filmes finos comparativamente as amostras massivas. Nesse ponto
visamos a distancia entre os atomos de Mn e 0s seus primeiros vizinhos nas fases martensitica
e austenitica. Na figura 4.21 apresentamos uma estrutura produzida no programa VESTA
[4.22], para a estrutura austenitica observada. Esta estrutura foi montada usando os
parametros de rede estruturais extraidos a partir das medidas de difracdo de raios X que s&o
apresentados na Tabela 3. Na Figura 4.21 temos uma estrutura austenitica, cubica, com
parametro de rede a = b = ¢ = 0,6080 nm que reproduz a estrutura denominada por A4 na
Tabela 3. A partir de estruturas como estas, foram determinadas utilizando recursos do
proprio programa, as distancias entre os atomos de Mn e Ni localizados na estrutura cristalina.
Estas separacOes interatdbmicas entre sitios de Mn e Ni sdo apresentadas na Tabela 5. Nela
incluimos também duas estruturas martensiticas (M1 e M6) e trés austeniticas (Al, A3, A4),
que correspondem as estruturas com parametros de rede limitrofes dentre os valores lancados
na Tabela 3. Na apresentacdo dos dados da Tabela 5, temos o pardmetro de rede de cada
estrutura, a distancia do Mn ao sitio do Ni e, por fim, a razdo entre essa mesma distancia e o
parametro de rede de cada estrutura. O valor apresentado na Ultima coluna tem como objetivo
servir de comparacdo com o resultado relatados por S.W. D’Souza et al. [4.18] quando ele
relaciona esta razdo R/a com o parametro de interagdo de troca magnética Ji (ver Figura 4.22).

Figura 4.21 Estrutura austenitica com parametro de rede usado em estruturas identificadas na Tabela 3. Essa
estrutura foi gerada usando o programa VESTA onde também se determinou as separaces interatdmicas Rj
entre pares (i e j) de atomos de Mn-Mn e Mn-Ni.
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Tabela 5 - Dados das estruturas austeniticas e martensiticas identificadas nesse estudo. Além dos parametros de
rede séo mostradas as distancia interatbmicas entre atomos Mn ocupando sitios de Mn e Ni e essas distancias
normalizadas pelo parametro de rede a. de cada estrutura.

Estruturas Parametro de rede Distancia Distancia
cristalinas (nm) Mnwmn -Mnyi (hm) Mn-Ni/a
Al a=b=c=0,608 0,263 0.432
A3 a=b=c=0,574 0,249 0.434
M1 a=b=0,5846 0,271 0.464
c=0,7016
M6 a=b=0,541 0,250 0.462
c=0,645

Na Figura 4.22 apresentamos resultados de célculos ab initio para estruturas
martensiticas quimicamente desordenadas existentes na literatura [4.18]. Esses estudos
teoricos relacionam essa mesma razéo da distancia entre os atomos de Mn e Ni dividido pelo
parametro de rede a (Rjj/a) com parametro de interacéo de troca magnética J;; entre atomos de
Mn em diferentes sitios. Na legenda da figura temos a indicacdo de Mny; que corresponde ao
atomo de Mn ocupando um sitio de Ni. Observa-se que J; assume valores negativos quando
Rij/a < 0,5. Como um J;; negativo indicando um acoplamento antiferromagnético dentro da
estrutura ferrimagnética com momentos magnéticos colineares e opostos entre si. O
favorecimento do alinhamento antiparalelo de momentos magnéticos de atomos de Mn
ocupando sitios preferenciais de Mn e de Ni tende a reduzir o momento magnético total da
célula, também denominado momento magnético por formula unitaria. Nesse caso, 0S
parametros de rede especificos inferidos de nossas analises de difracdo de raios X para as
variantes estruturais austeniticas e martensiticas nas amostras com composicdo
estequiométrica Mn,NiGa conduzem a uma reducdo do momento magnético se admitirmos a
existéncia de desordem antisitio relativa ao Mn e Ni. Ou seja, em nossos filmes identificamos
estruturas martensiticas cujos parametros de rede correspondem aos valores previstos para
ligas Mn;NiGa estequiométricas desordenadas, onde acoplamentos antiferromagnéticos entre

sitios magnéticos vizinhos sdo favorecidos.
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Figura 4.22 (a) Dependéncia das constantes de acoplamento de troca com o parametro R;/a definido pela razéo
entre as separacdes interatdmicas pelo rede de rede a de diferentes estruturas martensiticas ordenadas e
desordenadas. Os resultados mostrados sdo extraidos da literatura com os parametros de interacdo de troca
magnética J; calculado usando o método FP-SPRKKR (full potential spin-polarized scalar relativistic Korringa-
Kohn-Rostocker) em fungéo da distancia Rjfa entre pares (i e j) de atomos de Mn-Mn e Mn-Ni [4.18].

Recentes estudos em difracdes de néutrons e célculos da teoria de densidade funcional
confirmam esta hipotese de que a desordem de anti-sitios podem mudar o momento total
também na fase austenitica. Neste mesmo contexto, também é esperada uma reducdo na
magnitude da temperatura de Curie, pois ela é determinada essencialmente pelo valor efetivo

das constantes de acoplamento troca entre primeiros vizinhos magnéticos.

Ademais, a desordem antisitio aleatoria dentro dos filmes é um indicativa do
favorecimento de fendmeno de exchange-bias intrinseco nessas amostras. A presenca de
interacdo antiferromagneto/ferromagneto e ferrimagneto/ferromagneto reforca a hipotese de
que a distorcdo tetragonal e a desordem quimica sdo fatores cruciais para o controle do

magnetismo dessas ligas com estequiometria proxima a Mn,NiGa em escala nanométrica.

Na rede cristalina do Mn,NiGa com estrutura Heusler inversa desordenada temos

sitios de Mn que ndo sdo equivalentes cristalograficamente entre si. Nesse caso, 0 estado
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ferrimagnético torna-se possivel, pois temos o alinhamento antiparalelo de &tomos de Mn néo
similares. Assim, a desordem de anti-sitios magnéticos (entre Mn e Ni) nas posicOes
tetraédricas pode mudar drasticamente o momento total do Mn;NiGa. Nas estruturas
desordenadas com distorcdes tetragonais, ocorre o enfraquecimento das interacOes
ferromagnéticas Ni-Mn e o fortalecimento das interagcdes antiferromagnéticas Mn-Mn [4.18],
isso pode facilmente explicar uma queda do momento total e no valor de Tec.

N&o sé os baixos valores de magnetizacao de saturacdo encontrados em nosso material
podem ser analisados sob o enfoque da distancia entre os atomos de Mn, como os valores de
temperatura de Curie (T¢) encontrados também sdo mais baixos do que o valor de 588 K
encontrados para ligas massivas [4.10, 4.23]. A temperatura de Curie foi estimada para o
conjunto de amostras produzidas na faixa de 280 a 396 K. A reducdo de T¢ observada nos
filmes estudados deve estar fortemente relacionada as variaces das separacdes interatbmicas
Mn-Mn, conforme a Ref. [4.24]. Isso se deve ao fato da interagdo Ni-Mn ser sempre

ferromagnética independentemente da separagdo interatbmica.

Fazendo uma andlise comparativa final entre os resultados obtidos de magnetizacao
em nossas amostras e os resultados observados na literatura, podemos ainda buscar outros
efeitos que levem a valores de magnetizacdo e temperatura Curie muito mais baixos que os
descritos na literatura [4.17, 4.23 - 4.25]. HipGteses adicionais também provaveis para
conduzir as nossas observagOes sdo a formacdo de camadas magneticamente mortas na
interface entre o filme e o substrato de GaAs e ou a formacdo de precipitados ricos em Mn
[4.25, 4.26, 4.27]. Entretanto, medidas de XRD ndo mostram evidéncias de fases secundarias,
e da mesma forma medidas magnéticas de amostras com precipitados ndo indicam uma tdo
significativa reducdo na temperatura de Curie e do momento total magnético [4.25, 4.29], tais
como 0s apresentados neste trabalho. Consequentemente, podemos presumir que a desordem
guimica e as variantes estruturais sejam as causas mais provaveis dessa resposta magnética

andmala nos filmes finos produzidos neste trabalho.
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CAPITULO 5
CONCLUSOES E CONSIDERACOES FINAIS

Apresentamos neste capitulo, as principais conclusbes obtidas no decorrer deste
trabalho com as analises que realizamos dos filmes finos das ligas Mn-Ni-Ga ricas em Mn
crescidas sobre substratos monocristalinos de GaAs pela técnica de epitaxia por feixe

molecular.

Adotamos a sequéncia dos resultados apresentados nas secdes de caracterizacdo
composicional, estrutural e magnética. Assim, iniciamos pela caracterizacdo composicional,
que nos permitiu atingir o primeiro objetivo deste trabalho que foi controlar a composicéo das
ligas ternarias Mn-Ni-Ga nos filmes finos crescimento sobre substratos de GaAs(111) e
GaAs(100). Como meta, estabelecemos obter ligas Mn-Ni-Ga com composicdo quimica
préxima a liga estequiométrica Mn,NiGa. Uma calibracdo prévia das taxas de crescimento de
cada uma das células de evaporacao foi utilizada com base em trabalhos anteriores do grupo
de pesquisa. Sempre que possivel, fizemos a quantificacdo elementar da estequiometria de
superficie dos filmes finos usando analises de espectroscopia de fotoelétrons estimulados por
raios X (XPS) e medidas de difracdo de elétrons de alta energia refletidos (RHEED)
realizadas in situ durante os crescimentos. Como exemplo, completo de analises mostramos
os resultados referentes ao crescimento de um filme cuja liga apresenta distancias
interplanares coerentes com o substrato de GaAs, segundo o padrdo de RHEED, e cuja analise
composicional por XPS revela composicdo 44 % at. Mn, 34 % at. Ni e 22 % at. Ga.
Admitimos nessas analises uma incerteza composicional de + 3 at. % para cada elemento
quimico, conforme as variaces entre amostras e ou regides de amostras, usando o mesmo
procedimento de quantificacdo definido pelo software especifico do espectrometro ESCA VG
Microtech. Analises de niveis eletrénicos do caroco 2p dos elementos quimicos revelam perfis

de fotoemisséo com caracteristica metalica para Mn, Ni e Ga.

Comparativamente a liga estequiométrica Mn,NiGa, esse resultado nos mostra uma
composic¢do enriquecida em Ni, sendo presumivel haver desordem quimica quanto a ocupacao
dos sitios quimicos da estrutura cristalina, independente das temperaturas de crescimento e
recozimentos exploradas. Isto €, deve muito provavelmente ocorrer atomos de Ni na posicéo
Mn na estrutura cristalina da liga. Em todos os processos de crescimento e de tratamento

térmico realizados neste trabalho, a observagéo continua da evolugdo temporal dos padrdes de
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RHEED ndo foi possivel. Em parte, isso se deve a morfologia superficial de carater
intrinsecamente rugosa desse material. Dentre os principais fatores intrinsecos pode ser

destacada a tendéncia a formacao de planos de geminacao e variantes cristalograficas.

Com a caracterizacdo estrutural dos filmes finos, através de medidas de difracdo de
raios X usando varreduras 6-260 em geometria de Bragg-Brentano, foi possivel se atestar o
crescimento da liga com a composicdo proxima a desejada. Isso foi possivel mediante a
identificacdo das reflexdes de Bragg correspondentes planos cristalinos (110) e (101) ou (011)
das fases austenitica e martensitica em torno da posi¢do angular 26 = 43,79°, correspondente
aos espacamentos interplanares d(220) = 2,066 A da estrutura austenitica a temperatura
ambiente. Este valor é bem proximo ao encontrado na literatura para ligas de materiais
massivos envolvendo as ligas Mn-Ni-Ga ricas em manganés. Medidas de difracdo de raios X
em uma faixa angular mais ampla permitiu observar o carater texturizado do material com a
formacdo de planos cristalinos (110) ocorrendo preferencialmente paralelos a superficie dos
substratos de GaAs(001) e GaAs(111).

As medidas de difracdo de raios X realizadas com varreduras 6—20, em geometria de
Bragg-Brentano, realizadas na faixa de temperaturas de 83 K a 423 K permitiram obter os

seguintes resultados:

(i) confirmar a formagdo de filmes finos com orientacdo preferencial com evidente
texturizacdo de planos cristalinos (110) ou (011) paralelos aos planos superficiais (100) e
(111) dos substratos de GaAs,

(ii) verificar a transformacdo estrutural reversivel da fase cubica austenita de alta temperatura
para fase tetragonal martensita de baixa temperatura em filme fino com estequiometria

proxima a Mn;NiGa,

(iii) verificar uma ampla faixa de temperatura de coexisténcia de fases austeniticas e

martensiticas nos filmes que é dependente da orientagdo dos substratos de GaAs,

(iv) observar a existéncia de dominios austeniticos (condizente com variantes martensiticas)

acima da temperatura ambiente com a predominancia de reflexdes de Bragg (220) e (202).

Complementarmente a caracterizagdo composicional e estrutural do material das
camadas cristalinas crescidas, verificamos que as calibracdes prévias de espessura realizadas
sdo consistentes com as medidas de refletometria de raios X. Essas medidas permitiram

trabalhar com filmes finos cuja espessura total da camada de material depositado atinge 62 a
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84 nm. Estes resultados especificos para ligas com composi¢do proxima a Mn,;NiGa podem
ser adotados como referéncia para a demais ligas com composi¢cdo Mn,«Niy+xGa com x = 0;
0,2; 0,4 e 0,6 que foram crescidas nas mesmas condicdes experimentais, exceto com um

progressivo aumento na temperatura da célula de evaporacédo do manganés.

A caracterizacdo magnética foi realizada com a técnica de magnetometria de amostra
vibrante entre temperaturas de 10 K e 400 K sob campos magnéticos de até 5 T. Medidas de
ciclos de histerese MxH e medidas de magnetizacdo em funcdo da temperatura usando
protocolos de resfriamento em campo e resfriamento em campo nulo foram realizadas. As
andlises de MxH indicam um comportamento ferromagnético do material em 10 K para todas
as amostras estudadas. Os valores de magnetizacdo de saturacdo Ms obtidos dessa analise
ficaram no intervalo entre 16 emu/cm?® e 42 emu/cm?® para 10 K, e entre 3 e 18 emu/cm?® para
300 K. Esses valores de Ms apresentam-se mais baixos do que os relatados na literatura para
materiais massivos com composi¢do proxima a Mn,NiGa. Ao analisarmos estes resultados,
constatamos que existem relatos controversos de valores de magnetizacdo para as fases
austenita e martensita. Em grande parte, a questdo que se coloca é a presenca de desordem
guimica mesmo em amostras monofasicas e a flutuacéo das distancias entre os atomos de Mn
e 0s seus primeiros vizinhos nas fases martensitica e austenitica. As separagdes interatbmicas
entre sitios de Mn e sitios de Ni ocupados por atomos de Mn podem ser determinadas a partir
dos parédmetros de rede especificos das estruturas cristalinas de materiais. Esses valores
guando comparados aos resultados de calculos de primeiros principios para estruturas
martensiticas quimicamente desordenadas sdo conhecidos na literatura e desta comparacéao
tivemos um indicativo da apari¢cdo e fortalecimento de acoplamentos antiferromagnéticos na
estrutura ferrimagnética com momentos magnéticos colineares e opostos entre si inerentes no
Mn,NiGa. Adicionalmente, isso permite explicar a redugdo do momento magnético total e
também a existéncia de flutuacdo nas magnitudes de Ms com o aumento da concentracéo de
Mn. Nos filmes finos estudados nesse trabalho identificamos estruturas martensiticas cujos
parametros de rede correspondem aos valores previstos para ligas Mn,NiGa estequiométricas
desordenadas, onde sdo previstas interacBes antiferromagnéticas entre sitios magnéticos
vizinhos. Concomitantemente, o favorecimento de interacbes antiferromagnéticas &
corroborado pela observacdo de uma reducdo dos valores de magnetizacdo de saturacdo do
grupo de amostras. Essa diminuicdo é dependente da concentracdo relativa de Mn e Ni nos

filmes finos.
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Outra observacdo importante encontrada em nossa caracterizagdo magnética foi o
deslocamento em campo magnético relativo a origem dos ciclos de histerese magnética em
baixas temperaturas, muito em particular em 10 K quando a amostra encontra na fase
martensita. Os deslocamentos dos ciclos de histerese em relagdo a origem H = 0 foram
observados tanto na direcdo inicial de aplicacdo do campo magnético, quanto na direcao
contréria. Esses deslocamentos geram assimetrias nos valores de campo coercivo, que
definem o chamado acoplamento de intercambio (exchange bias) ou campo de exchange bias.
Valores positivos e negativos desses campos foram observados entre -820 Oe e - 80 Oe em
nossos filmes. Nos materiais baseados em Mn-Ni-Ga que sdo a rigor ferrimagnéticas, esse
fendmeno ja havia sido observado apenas no sentido convencional negativo e descrito como
uma consequéncia da presenca de acoplamento magnético devido a desordem quimica que
gera regibes onde predominam regiGes antiferromagnéticas em contato com regides
ferromagnéticas. Essa explicacdo é corroborada pelas alteracGes das magnitudes e direces
dos momentos magnéticos sobre os sitios de Mn e de Ni com um favorecimento das
interacdes antiferromagnéticas e fraca alteracéo das interacdes ferromagnéticas. Na parte final
desta tese, um dos artigos incluidos como anexo corresponde ao material (anexo 1) onde
investigamos, através de calculos de primeiros principios baseados na teoria do funcional de
densidade, a influéncia da variacdo dos parametros de rede sobre 0s momentos magnéticos
dos aomos de Mn e Ni em seus respectivos sitios de ocupacdo e também o efeito da

desordem quimica com atomos de Mn ocupando sitios de Ni e vice-versa.

Medidas de curvas de magnetizacdo versus temperatura seguindo o protocolo ZFC-FC
permitiram extrair caracteristicas magneto-estruturais das amostras tais como, estimativas da
temperatura de transicdo magneto-estrutural (Ty,), temperatura de irreversibilidade magnética
(Tir) e temperatura de Curie (T¢). Identificamos o valor de maximo da curva ZFC como a
temperatura de transicdo estrutural (T,) da fase austenitica para martensitica, ela ocorre entre
125 K e 230 K em nossos filmes. A temperatura de irreversibilidade magnética (Tiy)
correspondente a bifurcacdo entre as curvas ZFC e FC é encontrada na faixa de 127 K até 257
K. Os valores de temperatura de Curie (Tc) nas medidas apresentadas foram estimados
usando o método de extrapolagdo de regimes assintotico (kink method) resultando valores de
Tc no intervalo entre 324 a 396 K.

Estabelecemos portanto uma correlacdo entre caracterizacao estrutural e magnética na
qual a temperatura de irreversibilidade magnética das amostras encontra-se na mesma regido

de temperatura onde ocorre a mudanca brusca da fracdo martensitica associada com a
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intensidade da reflexdo Bragg correspondente a fase martensitica. Essa temperatura de
transicdo magneto-estrutural é dependente da orientacdo do substrato, GaAs(100) e
GaAs(111), que exerce influéncia na formacdo das variantes cristalograficas, cujas
transformac6es martensiticas determinam as tensdes mecanicas residuais nos filmes finos. As
tensdes mecanicas entre as variantes martensiticas e austeniticas distribuidas nos filmes finos
vinculados a cada substrato de GaAs sdo predominantes sobre as tensdes induzidas
termicamente que se originam da diferenca entre os coeficientes de expansao térmica linear
das fases da liga e do GaAs. Assim, como bifurcacdo das curvas ZFC-FC decorre de
irreversibilidades magnéticas  predominantemente  decorrentes das transformacdes
martensiticas, é esperado que a temperatura de bifurcacdo (Ti,) esteja associada com tais
mudancas estruturais que sdo acompanhadas de mudangas no momento magnético entre as

fases martensita e austenita.

Um dos objetivos do trabalho foi investigar o crescimento de pares de amostras em
substratos de GaAs com orientages cristalogréaficas distintas contendo espacamento
interplanares (110) com simetrias distintas nos planos GaAs(100) e GaAs(111). O
crescimentos simultaneo de filmes com mesma composicao sobre essas superficies diferentes
de GaAs permitiu analisar efeitos de relacionamento epitaxial dentro dos dominios cristalinos,
bem como, o efeito da formacdo de variantes cristalograficas. Particularmente, exploramos
em detalhe as caracteristicas do par de filmes finos com estequiometria proxima ao Mn;NiGa.
Claramente, observamos diferencas significativas nos resultados de difracdo de raios X
realizadas nesse par de amostras Mn2NiGa, tanto em relacdo ao perfil e posicdo angular das
reflexdes de Bragg (220) e (022)/(202) observadas. Igualmente, em relacdo as caracterizagdes
magnéticas foram observados comportamentos distintos na coercividade, remanéncia e,

principalmente, nos valores das magnetizacGes de saturacao.

O conjunto ou série de amostras apresentou um comportamento magnético com
tendéncias pouco evidentes frente a comparacgdes diretas, sugerindo a presenca de desordem
quimica e sua efetiva relevancia sobre as propriedades magnéticas dentro do grupo de
amostras. Uma analise mais precisa e, certamente elucidativa, exigiria, por exemplo, medidas

de difracdo de néutrons e medidas de dicroismo magnético usando radiacdo sincrotron.

Em concluséo, podemos afirmar que atingimos os principais objetivos estabelecidos
para a tese de doutorado que consistiram na fabricacdo de filmes finos de ligas Mn-Ni-Ga
com a estequiometria proxima a Mn,NiGa pela técnica de epitaxia por feixe molecular. Além

da producédo dos filmes finos, realizamos sua caracterizagdo composicional demonstrando o
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controle da proporgéo relativa entre Mn, Ni e Ga sobre substratos de GaAs. Observamos a
formacdo de estruturas cristalinas que mostram uma mudanga reversivel da fase austenitica
para a fase martensitica através da difracdo de raios X mediante a variacdo de temperatura. A
caracterizacdo magnética dos filmes finos com estequiometria Mn;NiGa através de medidas
de magnetometria por amostra vibrante revelou uma dependéncia do comportamento
magnético com a orientacdo do substrato de GaAs e valores reduzidos de magnetizacdo de
saturacdo e temperatura Curie, comparativamente as ligas Mn2NiGa massivas. Ademais,
demonstramos que o comportamento magnético observado nos filmes finos dessas ligas fora

da estequiometria Mn,NiGa é fortemente dominado pela desordem quimica.

E promissor o estudo dessas ligas na geometria de filmes, mas mostra-se bastante
desafiador o controle de propriedades fisicas como efeitos magnetocaldrico, magnetorresitivo
e magnetoelastico ao redor da temperatura ambiente, bem como, a anisotropia magnética, em
vista da significativa influéncia e graus de liberdades para a formagdo de variantes
cristalogréficas e defeitos associados com a desordem quimica. Como consideracGes finais
podemos ressaltar que este trabalho contribui para exploragdes futuras desse material como
elemento ativo de protétipos de dispositivos com geometria planar de filmes finos como
atuadores e sensores baseados em transducfes termo-magnéticas e termo-mecanicas
acionadas por temperatura, ou ainda, magneto-mecanicas e magneto-térmicas acionadas por
um campo magnético externo. A comportamento fisico dessas ligas € versatil tendo um

grande potencial para aplicacbes em micro- e nanodispositivos multifuncionais.
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Abstract

CrossMark

The purpose of this work is to investigate the correlation between magnetism and
crystallographic structures of Mn,NiGa thin films grown by molecular beam epitaxy on
GaAs(111) and GaAs(00 1) surfaces. The films present themselves with thermoelastic
martensitic transformations upon cooling, and heating with high-temperature leads to austenite
structures exhibiting a preferable (1 10) texture. X-ray diffraction measurements performed

as a function of temperature reveal three different types of domain variants in the films within
a large interval of temperatures. The austenite structures with lattice parameters ranging from
0.574nm to 0.601 nm undergo volume conserving structural transitions to martensite with a
c/a ratio of 1.2. The coexistence of variants with different domain configurations is induced on
each GaAs substrate. Although the Curie temperatures (~360 K) are similar for films grown on
GaAs(111) and GaAs (00 1) substrates, their saturation magnetizations are respectively

18 kA m~! and 8 kA m~! at room temperature and exhibit quite different magnetic
irreversibility behaviors. Our results indicate that a multiplicity of possible equivalent variant
domains on the GaAs surfaces makes it difficult to stabilize epitaxial films on these substrates.

Keywords: Mn,NiGa alloys, martensite transformation, thin films

(Some figures may appear in colour only in the online journal)

1. Introduction

In the last two decades, magnetic shape memory alloys
(MSMA) have attracted pronounced attention due to their
promising properties in developing sensors and actuators
[1-3]. In particular, the coupling between microstructures
with magnetocrystalline anisotropy that favor a large magn-
etic field-induced strain (MFIS); this is based on magnetic-
field driven martensitic transformations with rearrangements
of the crystallographic domains consisting of twin variants
[4]. The MFIS contribution to the total strain is a function of
the magnitude of the bias magnetic field, applied stress, heat,
magnetic anisotropy energy, and magnetization saturation.
Among the various MSMA, Ni-Mn-Ga-based alloys have

0022-3727/16/465002+7333.00

received major attention due to their large MFIS, especially
in Ni;pMnGa where the effect can add up to 10% [5-8] and
in Mn,;NiGa (up to 4%) [9-11]. The magnitude and sign of
the magnetization difference between the high temperature
austenite phase and the low temperature martensite phase is
one important quantity responsible for many possible func-
tional properties. An externally applied magnetic field may
rotate the magnetization direction with regard to the easy
magnetic axis of the material and generates a driving force
across the twin boundaries between martensitic variants.
Stoichiometric and chemically ordered samples of Ni.MnGa
and Mn,NiGa are, respectively, Heusler (space group Fm3m)
and inverse Heusler (space group F-43m) alloys with high
spin polarization [12].

© 2016 I0OP Publishing Ltd  Printed in the UK
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Bulk Mn;NiGa is a MSMA with appreciable MFIS and
high Curie temperature (~588K) [9-11] that can undergo a
volume conserving structural transition from the austenite to
martensite phase. X-ray diffraction studies have shown that the
structure of MnNiGa is highly dependent on residual stress
[13]. In particular, the moment in the martensite phase can be
lower than in the austenite phase [14]. However, recent neu-
tron diffraction studies and the first principles density func-
tional theory (DFT) calculations confirm that anti-site disorder
is responsible for an enhancement in the magnetic moment
during the high temperature phase. In other words, signifi-
cant changes in Mn moments driven by chemical disorder can
cause substantially larger changes in the total moments during
the austenite phase [11]. In this work we investigate structural
and magnetic properties of nearly-stoichiometric Mn,NiGa
alloy thin films grown by molecular beam epitaxy on crystal-
line GaAs substrates. The small mismatch between lattices of
these materials (3.3% for austenite phase relative to GaAs)
can favor their integration and prospects to applications in
devices. Our analysis reveals that the films on GaAs substrates
oriented (00 1) and (11 1) exhibit distinct crystalline domains,
quit different total moment per formula unit, and strong reduc-
tion in the Curie temperature.

2. Experimental

The experiments were performed in a custom-designed ultra-
high vacuum multi-chamber system equipped with Mn, Ni,
and Ga effusion cells. The films grown by the molecular beam
epitaxy (MBE) technique were studied by x-ray photoelec-
tron spectroscopy (XPS) (ESCA VG Microtech 3000) using
an electron spectrometer equipped with a conventional Mg
x-ray source and a 250 mm hemispherical energy analyzer
with an overall resolution of 0.8eV at a 45° emission angle.
Before the growth of the films, the oxide layer of epi-ready
GaAs(111)B and GaAs(00 1) wafers was removed by simple
heating and simultaneously monitored by in situ RHEED pat-
tern analysis. The GaAs surfaces were prepared to stabilize
(I11)B-(1 x 1)- and (001)B(1 x 1)-reconstructed surfaces.
Growth was then performed, keeping the substrate temper-
atures at 423 K. Mn,NiGa alloy films in stoichiometric compo-
sition 2:1:1 were simultaneously prepared on both substrates
by opening Mn, Ni, and Ga shutters during the 30 min. Prior
to the growth experiments, the flow of the three cells simulta-
neously open and were calibrated through XPS analysis; this
probes the surface stoichiometry of the films. The composi-
tion of the thin films determined by XPS analysis and x-ray
diffraction experiments is consistent with MnsgNiysGass.
After depositions, both films were annealed at 470K for 2h.
Even after annealing procedures, the films remain policrystal-
line. RHEED patterns of the GaAs surfaces progressively fade
away and only patterns consisting of diffuse rings with streaks
are observed after deposition. The annealing procedure only
reduces the diffuse background making the diffraction rings
more visible in the RHEED patterns.

X-ray diffraction (XRD) measurements were performed as
a function oftemperature between 83 K and 473 K using Cu-K,,
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Figure 1. XRD patterns measured for Mn;NiGa thin films grown
on (a) GaAs(111) and (b) GaAs(00 1) substrates kept at different
temperatures. Blue and red color gradients indicate the lower and
higher temperatures relative to room temperature.

radiation. The experiments were done in Bragg—Brentano
geometry with a f — 26 scan using Shimadzu XRD7000 and
Bruker D8 Advanced equipments. The film thicknesses of
62nm were determined after x-ray reflectivity experiments.
Magnetic characterizations of the films were performed with
a vibrating sample magnetometer (Quantum Design model
PPMS Evercool II) in magnetic fields up to 9 T using field-
cooling (FC) and zero-field-cooling (ZFC) magnetization
protocols.

3. Results and discussion

3.1. Crystalline structure and thermal expansion

XRD measurements of Mn,;NiGa films grown on GaAs(111)
and (001) substrates are shown in figures 1(a) and (b),
respectively. All XRD patterns were collected during cooling
down the samples from 473 K to 83 K. XRD patterns contain
a spurious component due to scattering of Cu K, radiation
from the sample-holder which results in a diffraction maxima
visible at the scattering angle 26 = 45.6° present in the pat-
terns. These extra peaks do not interfere in the determination
of the interplanar spacings of the samples, except for the M5*
component.

Above room temperature, XRD patterns of the film
grown on GaAs(111) exhibit three Bragg reflections which
were identified as (220) planes of three austenite domains;
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Table 1. Lattice parameters a and ¢ (in nanometers) measured at room temperature for austenite and martensite phases as well as values for
the c/a ratio, volume ratio of austenite and martensite phases, and linear strain observed in the alloy films grown GaAs substrates.

GaAs substrate Austenite Martensite cla ratio ValVu £ (%)
a; = 0.608(0) a; = 0.584(6) 1.20 0.94 1224
¢; = 0.701(6)
(111 a;, = 0.585(5) a; = 0.579(8) 120 0.86 15.52
¢y = 0.695(8)
az = 0.574(3) a3 = 0.539(4) 1.20 L01 020
3= 0.647(3)
u=0384(0) 1.19 0.86 1552
cy = 0.696(7)
as = 0.562(4)
001) ay = 0.588(7) 5 = 0.669(8) 1.19 0.96 +1.28
ag = 0.540(6)
6 = 0.644(9) 1.19 1.08 —2.56

Note: the numbers in parentheses are within the experimental uncertainty.

these are labeled as Al, A2, and A3 as given in table 1. An
additional Bragg reflection associated with the (111) plane
of ordered cubic austenite (L2;) structures is also visible
[15, 16]. The formation of these austenite domains most likely
originated from the non-perfect lattice matching between the
(110) planes of GaAs with the (220) planes of austenite
structures where interplanar spacings are in the film plane.
By decreasing temperature, the XRD pattern changes consist-
ently with a splitting of each austenite peak in two martensite
peaks, as we would expect for austenite domains undergoing
martensite transformations. In martensite transformations,
each A(220) Bragg reflection splits into M(220) and M(202)
peaks, which are labeled as M and M* for each component.
The lattice parameters identified for each austenite domain
and their respective martensite domains are given in table 1.
The angular position for centroids of the diffraction comp-
onents are indicated in figure 1(a).

The XRD pattern for the films grown on GaAs(00 1) sub-
strates are shown in figure 1(b). Above room temperature, a
single broad austenite structure labeled as A4 is identified.
By decreasing temperature, these broad peak centered at
20 = 43.5° becomes sharper and additional components are
observed in the patterns. We were able to consistently identify
the additional components as martensite domains resulting
from three austenite domains, which are convoluted in the
A4 component observed at 473 K. For the sake of simplicity,
the the same austenite and martensite components used to
describe the XRD patterns shown in figure 1(a); these were
used to analyse the XRD patterns shown in figure 1(b). If the
lattice parameters of the austenite and martensite domains are
assumed close to those found for film grown on GaAs(111)
substrates, they were able to consistently describe the temper-
ature evolution of XRD patterns. This approach results in c/a
ratio values being close to 1.2 and presumes that the broad
A4 component is actually a convolution of austenite domains,
which turn into three martensite domains at low temperatures.
Table 1 provides the lattice parameters, c/a ratio, and volume
changes (with their respective volume strains) extracted from
the data analysis of RD patterns. It is worth noting that there

are coincident Bragg reflections, such as M1/M2 and M4, Al
and M35, A2 and M6, A3 and M17/M2*/M4*. These coinci-
dences indicate a number of favorable possibilities for lattice
matching of (220) and (202) planes of alloys with (220)
planes of GaAs. The variety of similar structural domains
suggests that many equivalent configurations are possible,
making it difficult to stabilize a single epitaxial relationship
in these systems. The coincidence between diffraction peaks
assigned to certain austenit and martensitic domains makes it
difficult to follow all martensite and austenite components as
a function of temperature.

All the austenite domains (from Al to A4) become slightly
longer in one dimension and shorter in the other two when
the martensite transformations take place, i.e. the martensite
domains involve tetragonally elongated lattices. The lattice
deformation during the martensite transformation requires high
strain energies to overcome the internal friction during motion
of the domain boundaries. This energy is in part supplied by the
thermal strain induced by substrate. The linear thermal expan-
sion coefficients, determined from the XRD data, for austenite
and martensite phases are o = (2.22 £ 0.05) x 106 K-!
and ay = (4.85 + 0.46) x 107° K1, respectively. At room
temperature, these values are lower than the linear thermal
expansion of GaAs, which is agaas = 5.73 x 1076 K=,
However, the magnitude of cguas dramatically decreases
from 300K to 80K, reaching ~1.0 x 107 K~! at 80K [17].
Since GaAs substrates have a bulk character, they impose
mechanical work to the films and hinder transformations in
the films. Presumably, the austenite and martensite phases
are compressed during the cooling down period from 473 K
to ~123 K. Subsequent decreases in temperature towards 80 K
will mainly block martensite phase changes. A modification
in the temperature interval, where the coexistence between
austenite and martensite phases occurs, is due to thermally-
induced strain. One can estimate the thermally-induced
residual stress in the film at a given temperature, T, according
to the following expression [18]:

or= AT (af — agaas) E/(1-V), ()
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where AT = (473K — T), E and v are the Young modulus
and Poisson ratio of film, respectively, and ar (qgaas) 1S
the thermal expansion coefficient of the film (substrate).
Substituting £ = 115GPa and v ~ 0.3, which are typical
for polycrystalline Ni-Mn-Ga alloys [3], one obtains
o4 ~ —202MPa (AT = 350K) for the austenite phase. In the
case of martensite, equation (1) yields oy ~ +0.6 MPa for
AT = 100K.

3.2. Lattice strain and magnetic irreversibility

A simple approach to determine the in-plane residual stress
on the specific volumes of austenite and martensite phases
is to assume a uniform stress distribution in the film plane,
i.e. a stress state in which o, = o, = oy for stress components
along principal axes of the film. The out-of-plane stress is zero
(0. = 0). Under these reasonable assumptions by taking into
account the substrate orientations and alignment of domains
along the in-plane [110] crystallographic directions, the
equations for the film strains can be expressed as [18]:

& = ;“.‘, = (l - V)O'f/E (2)

e = =2v oy/E 3)

where ¢; are the strain components along principal axes of the
films. In this case, the equations (2) and (3) can be used to esti-
mate the relative volume change from the non-strained state
(volume V,) to the strained one (induced by thermal stress in
each phase) as:

(AVIV)) ~ &+ &+ &= 2(1 — 2v)ay/E. 4)

Taking the values of oy, found before in equation (4), one finds
(AVIV,) ~ —0.14%. This value can be compared to the strain
associated with structural transition, which can be approxi-
mated by the linear strain of a polycrystal (one-third of the
volume strain). In this case, the linear strain < is given by:

e=(1/3) (Vu— Va)lVa (5)

where Vy and V, are the unit cell volumes of martensite and
austenite structures, respectively. As shown in table 1, even if
films undergo volume conserving martensite transitions with
a c/a ratio close to 1.2, the linear volume strain exhibits sig-
nificant changes in both samples. These values for ¢ are gener-
ally much higher than those induced by thermal stress coming
from GaAs. Our findings indicate that the change in volume
strain is due to the high in-plane stress and changes in stitfness
of austenite compared to martensite. Therefore, competition
between specific volume changes of austenite and martensite
phases during martensitic transformation, due to in-plane
biaxial and pseudo-hexagonal symmetries of GaAs surfaces,
cause the specific behavior of films with similar crystalline
textures and stoichiometric compositions.

Several studies regarding the electronic structure and mag-
netism in Mn:NiGa reveal that very different hybridizations
between Mn and Ni atoms, at the octahedral positions, are
found in cubic austenite and tetragonal martensitic structures.
Consequently, different magnetic orderings in martensite
and austenite leads to a distinct temperature dependence and

irreversible behavior of magnetization upon martensitic trans-
formation [19-21].

In order to follow the structural transformation and esti-
mate the martensite fraction in each film, the temperature
dependence of the intensities of the M2 and M5 peaks were
analyzed. According to figures 1(a) and (b), the emergence
and increase in intensity of these two peaks are the only peaks
that can be consistently used to describe the complete trans-
formation of all austenitic domains in each film during the
martensitic phases. Therefore, we adopted the increase of the
diffracted intensity of these peaks for decreasing temperature
as martensite fractions in the films.

The normalized intensity change of the M2 and M5 peaks
are shown in figures 2(a) and (c), respectively, whereas ZFC
and FC magnetization curves are shown in figures 2(b) and (d),
respectively. Magnetic irreversibilities are responsible for the
bifurcation between ZFC and FC curves. Since a magnetic field
commonly affects martensitic transformation in such alloys, it
is expected that the ZFC-FC bifurcation temperature, T, can
be somehow associated with structural changes. In these films,
Ty 1s 270K and 158K, as indicated in figures 2(b) and (d).
The connection between structural and magnetic transforma-
tions is not evident and certainly depends on the magnetic field
strength. However, the comparison between the martensite frac-
tions and ZFC-FC curves for both samples show that T}, is next
to the onset temperatures of the martensitic transformations.

The Curie temperature (T¢) were roughly estimated by the
kink method, resulting in T¢ = 360 K for both films, indicating
the same alloy stoichiometry. However, T = 588 K is found
in bulk Mn:;NiGa [19, 20]. Such a significant reduction in T¢
can be caused by a weakened Mn—Mn interaction according
to [21], since Ni—Mn interaction is always ferromagnetic even
though the film is disordered. Remembering that (220) and
(202) planes are parallel to the film plane, there are domains
with the ¢ axis and one of the two a axes of the tetragonal
film lying parallel to the film/substrate interface and domains
with two a axes of the tetragonal film lying parallel to the
film/substrate interface. This implies the presence of [011]
planes containing Mn—Mn pairs disposed in the (001) and
(111) GaAs surfaces with pseudo-hexagonal and biaxial in-
plane symmetries, respectively. Apparently, it favors a number
of equivalent domains which undergo martensitic transforma-
tion with similar lattice parameters and a c/a ratio close to 1.2.
The variations in the values of linear strain given in the last
column of table 1 are strong evidence that the Mn-Mn and
Mn-Ni distances are distorted in these films.

Due to displacive and non-diffusional character of the mar-
tensitic transformations, the strain states play an important
role. Martensite transformation describes the phase change that
occurs without the long-range diffusion of atoms but rather by
a collective, homogeneous and small movement (less than the
interatomic distance) of many atoms. Energy is required to gen-
erate an interface between the transformed and parent material.
Additionally, an energy term is necessary when the transforma-
tion includes a shape change. In our case, the alloy is free to relax
only along the film normal. The new phase is constrained by the
surrounding material as well as film attachment to the substrate,
which may give rise to elastic or plastic deformation and hence
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Figure 2. Temperature variations of the martensite fraction and ZFC-FC magnetization of Mn;NiGa films grown on ((a) and (b))
GaAs(111) and ((c) and (d)) GaAs(00 1) substrates. The cooling field of 500 Oe was applied in the film plane. Arrows indicate the Ty,

values associated with bifurcation between ZFC-FC curves.

an extra strain energy term. Therefore, the balance between inter-
face energies and strain energy of each domain is expected to
have a strong effect on the transformation kinetics and the strain
state. Large interface energies commonly induce transforma-
tions dominated by atomic shuffle, whereas the strain energy
tends to have a greater effect by generating only lattice distortion.
Notably, the austenite phase becomes slightly longer in one
dimension and shorter in the other two, while preserving the cell
volume. Additionally, it is important to emphasize that in MSMA
with some degree of chemical disorder, there can be substantial
relaxations of the local bonds, which may affect the MFIS. XRD
patterns of Heusler alloys are very sensitive to atomic disorder
[22, 23]; as recently reported, they involve exchanges between
Mn, Ni, and Ga atoms [3]. Unfortunately, this analysis is not appli-
cable in our case due to the crystalline texture of the films, where
the densest (220) and (202) planes are preferentially aligned to
the substrate surface. Reversible thermoelastic martensitic trans-
formation, which should imply the existence of a ferromagnetic
shape memory effect, was already observed in Mn,NiGa alloy
films [13]. The shape deformation in films differs from bulk sam-
ples since a portion of domains are preferentially orientated along
the films normal direction which is free to deform. Besides, the
specific attachment of films onto substrates drives the in-plane
thermo-elastic and plastic transformations. Particularly, the
elastic anisotropy ratio x, given in terms of elastic constants as
k= 2cqf(c1) = €12), 1s an important quantity to measure the sta-
bility of cubic structures under stress across (££0) planes. Among
systems undergoing martensitic transformations, Mn,NiGa has a
large and negative k value, indicating that this material is rather
unstable as a cubic structure [3].

3.3. Hysteresis loops and magnetic ordering

Magnetic hysteresis loops measured with field H applied
in the film plane are shown in figures 3(a) and (b). At low

temperatures, hysteretic loops are found for predominant fer-
romagnetic martensite phases, as expected. For film grown
on GaAs(111), the coercive fields H, are 8.75 kA m™',
1.59 kA m™', and zeroat 100K, 200 K, and 300K, respectively.
For film grown on GaAs(001), H, are 56.5/44.56 kA m™',
18.30 kA m~! and 1591 kA m~! at 100K, 200K, and
300K, respectively. The centroid of the magnetic loop mea-
sured at 100K exhibits a non-negligible loop-shift of about
11.94 kA m™' towards the reverse field direction with respect
to the zero field. Such asymmetric loops indicates an intrinsic
exchange-bias field which is commonly found between fer-
romagnetic and antiferromagnetic materials magnetically
coupled. While the loop-shift vanishes with increasing
temperature, the hysteretic behavior progressively attenuates,
but does not vanish completely. The films with predominant
austenite structure at room temperature exhibit much lower
saturation magnetization, M, in comparison to films with pre-
dominant martensite structures at low temperature. At 300K,
films grown on GaAs(001) and GaAs(1 11) substrates have
M= 18 kA m~! (0.42 pg/fu.) and 8 kA m™! (0.20 pg/f.u.),
respectively. At 100K, these My values increase to 30 kA m™"
(0.70 pp/fu.) and 12 kA m~! (0.47 pe/f.u), respectively.

Mn;NiGa exhibits a lower total magnetic moment than
the MSMA prototype, Ni;MnGa, in which all the constituent
atoms couple ferromagnetically leading to total moments of
about 4 pp/f.u. [21]. Theoretically, the total magnetic moment
per formula unit yields 1.28 pp/f.u. for bulk Mn,;NiGa (corre-
sponding to 30.00 emu g_l) [20,21, 24], whereas experimental
values are found between 1 and 2.5 pp/f.u. [3]. Clearly, our
films exhibit much lower total moments.

An immediate suspicion is the formation of magn-
etically-dead layers at interface film/GaAs and/or Mn-rich
precipitates which are reported as an effect of aging in stoichi-
ometric and off-stoichiometric Mn,NiGa alloys [16, 25, 26].
The decrease in Mg is attributed to the presence of Mn-rich
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Figure 3. In-plane hysteresis loops of Mn;NiGa films grown on
(a) GaAs(111) and (b) GaAs(00 1) substrates. The remanence to
saturation magnetization ratio (M/M) is given along the loops. The

dashed vertical lines in panel (b) indicate the loop-shift observed at
100K.

precipitates where Mn atoms are antiferromagnetically cou-
pled. However, XRD measurements show no evidence of
secondary phases, neither magnetic measurements suggests
the formation of coarsened precipitates in the films [16, 27].
Therefore, the atomic disorder and structural distortions are
the main sources for anomalous magnetic responses of the
films. In a Mn;NiGa lattice, there are crystallographically
inequivalent Mn sites and a ferrimagnetic ground state is
achievable, with the anti-parallel alignment of dissimilar Mn
atoms. Despite the magnetic moment partially compensated
in an ordered structure, an effective magnetic moment results.
The presence of anti-site disorder in tetrahedral positions can
drastically change the total moment of Mn,NiGa. Disordered
structures show that upon tetragonal distortions, the ferro-
magnetic Ni-Mn interactions weaken and the antiferromagn-
etic Mn—Mn interactions strengthen [11]. If the weakening
of the former is substantial, antiferromagnetic interactions
become significant, resulting in a lower total moment. Recent
neutron diffraction studies and the first principles density
functional theory calculations conclusively confirm these
assumptions and additionally attest to that anti-site disorder
can also change the total moments in the austenite phase.
In this context, the reduction in the magnitude of the Curie
temperature and the intrinsic exchange-bias intertwined with
the antiferromagnetic interaction, reinforce the assump-
tion that tetragonal distortion and chemical disorder in the
occupancies of magnetic sublattices are crucial to control the
magnetism of Mn,NiGa alloy in the nanometer scale.

4. Conclusions

Mn,NiGa thin films grown on (001)- and (11 1)-oriented
GaAs substrates exhibit distinct magneto-structural properties.
Clearly, the substrate orientation determines the formation
of distinct austenite domains and martensite variants. These
crystallographic structures can freely change their shape only
along the surface normal; this is due to the attachment to the
substrates. Several equivalent austenite domains (martensite
variants) are observed above (below) room temperature with
(220) and (202) planes preferably aligned in the film plane.
The substrate thermal contraction induces a relatively small
strain in the films which undergo martensite transformations
below room temperature. Chemical disorder in the occupan-
cies of magnetic sublattices and tetragonal distortion are the
most plausible causes for drastic reductions in saturation mag-
netization and Curie temperature in these films.
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ABSTRACT

We report on the exchange-bias reversal in Mn».\Nii- Ga (x = 0, 0.2, 0.4, and 0.6) thin films grown
by molecular beam epitaxy on GaAs substrates. Exchange bias reversal is observed in these
intrinsicallly ferrimagnetic films together with a reduction in the total moment even under
increasing of Ni content which usually increases the total moment. These magnetic features indicate
that antisite disorder is responsible for engender changes in the exchange-bias and total moment.
Density functional theory calculations were performed to determine the magnetic moment
dependence with the volume of cubic austenite and tetragonal martensite structures. A simple
phenomenological approach is used to extract an effective exchange coupling constant from
exchange bias fields.
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I. INTRODUCTION

Among magnetic shape memory alloys (MSMA) the Ni-Mn-Ga alloys are widely studied due to
exhibit martensitic transformations around room temperature with excellent shape memory behavior
in single-crystal and polycrystalline samples [1-4]. The structural and magnetic propertics of these
stoichiometric (such as Ni-MnGa and Mn>NiGa) and off-stoichiometric alloys are relatively well
established in bulk, but still little explored in the thin films, which geometry is crucial for actuators
and sensing applications in macro- and nanodevices.

A crystal structure commonly adopted for stoichiometric X,YZ alloys is the generalized Heusler-
type structure, which is represented with four interpenetrating face-centered cubic sublattices, as
shown in Figure 1.

© ¢ ¢ ¢

D C B A
Figure 1 - The generalized Heusler-type structure with four interpenetrating fcc sublattices A(0,0,0), B(1/2,1/2,1/2),
C(1/4,1/4,1/4), and D(3/4,3/4,3/4) used to describe cubic unit cells of the X,YZ, where X, Y and Z are elements
occupying each sublattice.

Depending on the crystallographic positioning of atoms on the four sublattices, different ordered
structures can be obtained within a distinct space group (S.G.). A general composition is given by
XXYZ structure which indicates X atoms occupying A and B sublattices, Y atoms occupying C
sublattice, and Z atoms at D sublattices. Some alloys prefer to be formed with certain structures and
others are never observed. Besides, chemically disordered alloys are ordinarily formed owing to the
presence of antisite defects. It is a convention that Xx, Xy or Xz refers to an X atom at the X, Y or Z
atomic site, respectively, whereas the distance between X atoms occupying A and C sublattices can
be expressed as X(A)-X(C) [5].

Particularly, the ordered cubic Mn,NiGa with lattice parameter ¢ = 0.591 nm prefers the
MnMnNiGa structure (S.G. 216) instead of the usual Heusler alloys with MnNiMnGa structure
(S.G. 225). Therefore, interchanging tetrahedral Ni atom at (%%, %, '4) with octahedral Mn atom at
(Y4, Y4, ¥4) and keeping the remaining atoms fixed at their positions. Mn atom at (0,0,0) are denoted
as Mn; and another one at (%, %, %) as Mny. Disordered cubic structures tend to form a structure
where Ga prefers the D sublattice, whereas Mn and Ni atoms prefer occupy their sublattices, but
some Mn atoms occupy Ni sites and vice-versa [5 - 9].

Consistent theoretical studies of these alloys using density functional theory (DFT) are described at
references [5-10]. Total moments between 1.18 pg/fu. and 1.26 ps/fu. are reported at room
temperature for these ordered cubic structure with Mn magnetic moments at A sites antiparallel to
the Mn moments at C sites, whereas total moments of about 2.13 ps/f.u. are obtained for disordered
cubic structures. From this calculation results, Mn(A) moments between -2.27 pg and -2.56 g,
Mn(C) moments between +3.17 pg and +3.56 pp, and Ni moment of +0.35 g are usually reported,
depending on the computational approximations and other details. Anyway, for Mn,NiGa there are
two inequivalent Mn atoms at A and C sublattices whose moments are unequal and antiparallel
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depending on the presence of disorder, which lead to a ferrimagnetic ground state with small
moment.

At low temperatures, the magnetic properties change through the martensitic transformation to a
tetragonal structure (S. G. 139) with c¢/a ratio between 1.0 and 1.2 with ¢ = 0.392-0.389 nm.
Reduced total moments of about 1.12 pp/fu. and 1.42 pw/fu. are reported for ordered and
disordered structures. The magnetic moment of Mn atoms decrease upon martensitic transformation
to a tetragonal structure. Essentially, the large Mn-Mn distances difference in MnNiMnGa (0.295
nm) and MnMnNiGa (0.256 nm) implies significantly different magnetic properties in these two
types of structures.

Although the interatomic magnetic interactions per se are complicated, it is commonly accepted that
the magnetic ordering in ordered Mn-rich alloys seems to be only a function of the nearest Mn-Mn
distance [6,7,11,12]. The smaller separation between Mn atoms in MnMnNiGa gives rise to parallel
alignment between Mn(A) and Mn(B) magnetic moments, whereas large separation among Mn
atoms, which is the case in MnNiMnGa structure and within each sublattice of Mn(A) and Mn(C),
lead to whether parallel or antiparallel alignments between Mn atoms.

Additionally, both single-crystal and polycrystalline Mn>NiGa alloys always have some degree of
chemical disorder owing to the presence of antisite disorder, where some of the Ni or Ga sites are
occupied by Mn atoms and vice-versa. Neutron diffraction experiments were used to the
determination of the actual atomic occupancies and the degree of disorder [10,13]. These
experiments revealed that the Mn atoms occupying Ni and Ga sites (Mny; and Mng,) cause the
formation of ferromagnetic (FM) nanoclusters with parallel alignment of Mn spin moments in a
Mn:NiGa bulk lattice that has two sublattices with antiparallel Mn spin moments [13].Antisite
disorder reaching more than 10 % of the Ga sites occupied by Mn atoms in FM nanoclusters were
reported. Apparently, such behavior might be typical of alloys with stoichiometry close to
Mn,NiGa. The local magnetic moments reported for Ni, Mny;, Mny,, and Mng, are 0.40, -2.39, 3.34,
and 3.41 s, respectively. The antiferromagnetic (AFM) interaction between Mng, and Mnu,, which
are nearest neighbors 0.258 nm apart, results from the exchange pair interaction at relatively short
Mn-Mn distance [11]. On the other hand, Mng. atoms located on the next nearest neighbor of Mnyn
at a separation of 0.277 nm exhibit ferromagnetic interaction [12]. Therefore, cluster moments
randomly distributed in the samples containing Mng,-Mny, and Mny;-Mny,, magnetically coupled
pairs arise from the antisite disorder.

In a previous work, we focused on the study of the structure and magnetic properties of Mn.NiGa
thin films grown on GaAs substrates [14]. A small magnetic field induced reorientation effect is
observed in these thin films in the absence of applied stress. In this paper, we will focus on off-
stoichiometric Mn2..Ni;«Ga films grown in the same way those in the previous work and study their
magnetic properties. These films exhibit a predominant cubic structure at room temperature with a
high crystalline texture in which (110) planes are aligned parallel to the film surface with lattice
parameters a in the range between 0.589 nm and 0.574 nm. Saturation magnetization values are
comprised between 1.23 ps/fu. and 0.54 pe/f.u. at room temperature. These films exhibit narrow
magnetic hysteresis loops at room temperature, but their hysteretic loops greatly open by decreasing
the temperature. Furthermore, shifts of the hysteresis loops away from zero-field are observed as a
function of the temperature, indicating the manifestation of exchange bias phenomena. More
surprisingly, we describe and discuss an intrinsic exchange-bias reversal in single-phase
ferrimagnetic alloys which is dependent on the stoichiometry of the films.
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Il. EXPERIMENTAL

The experiments were performed in a custom-designed ultrahigh vacuum multi-chamber system
equipped with Mn, Ni, and Ga effusion cells. The Mn-Ni-Ga alloy films were simultaneously grown
by molecular beam epitaxy (MBE) technique on (001)- and (111)-oriented GaAs substrates. Before
the growth of the films, the oxide layers of the epi-ready GaAs wafers were removed by thermal
desorption with simple heating at 520 °C for 10 min [15]. The clean wafer surfaces were monitored
with in situ reflection high energy electron diffraction (RHEED) analyses. After thermal oxides
desorption, (111)B-(1x1)- and (001)B(1x1)-reconstructed surfaces were stabilized. The growth
procedures were then performed keeping the substrate temperatures at 423 K. Alloys thin films with
atomic proportion Mn:Ni:Ga given by (2—x) : (1+x) : 1 with x =0, 0.2, 0.4, and 0.6 were prepared
on the substrates by opening Mn, Ni, and Ga shutters during 30 min. Appropriated proportional
fluxes of these elements were previously calibrated by using X-ray Photoclectron Spectroscopy
(ESCA VG Microtech 3000) system which is in tandem with MBE chamber. XPS analyses were
performed using an electron spectrometer equipped with a conventional Mg X-ray source and a 250
mm hemispherical energy analyzer with an overall resolution of 0.8 ¢V at a 45° emission angle.
During growth procedures, Ni and Ga cell temperatures were respectively fixed at 1370 °C and 715
°C, whereas Mn cell temperature was kept at 835, 825, 815, and 810 °C to control the alloying x =
0, 5, 10, and 16 in the films. The determination of elemental composition have uncertainties lower
than 3 at. % and as-deposited films have no evidence of carbon or oxygen contamination.
Immediately after depositions, all films were annealed at 470 K during 2 hours. Such annealing
procedure does not promote significant change in the surface stoichiometry, but chemical ordering
effects cannot be discarded [16]. At the end of the annealing procedure, the sample-holder
temperature with samples is lowered to room temperature. All films are shiny with metallic
appearance. RHEED patterns from GaAs surfaces are progressively faded away in the first ten
minutes of growth and only patterns consisting of streaks are observed after depositions. The
annealing procedure only reduces the diffuse background making the streaks more visible in the
RHEED patterns.

X-ray diffraction (XRD) measurements were performed at room temperature using Cu-Ka
radiation. The experiments were done in Bragg-Brentano geometry with 8-26 scan using Shimadzu
XRD7000 and Bruker D8 Advanced equipments. The film thicknesses are 84 nm according to
previous calibration using X-ray reflectivity experiments. The magnetic properties were
characterized using vibrating sample magnetometers attached to Physical Property Measurement
Systems (PPMS Evercool II and MPMS3 from Quantum Design). In all magnetic measurements,
the applied magnetic fields were always applied parallel to the plane of the film. The magnetic
hysteresis loops were recorded under zero-field cooling protocol, exhibit exchange bias effect
which have been demonstrated to be characteristic of ferrimagnetic order. In the experiments
performed with field linearly decreasing from 5 T to zero, the effect of magnet remanence in the
superconducting solenoid at low fields leads to an offset error in the reported magnetic field which
ranged in between 20 Oe and 37 Oe.

II1. RESULTS AND DISCUSSION
A. Hysteresis loops

Magnetic measurements of the hysteresis loops shown in Figure 2 were performed immediately
after to increase the sample temperature up to 400 K to mitigate the magnetic memory effects.
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Figure 2 - Hysteresis loops measured at different temperatures for Mn,,Ni,..Ga (x = 0, 0.2, 0.4, and 0.6) thin films
grown on GaAs substrates with magnetic field applied in the film plane.

Magnetic Moment (u_/f.u.)

At 300 K, the saturation magnetization (Ms) for off-stoichiometric Mn,.,Ni,-<Ga, films is found
between 1.23 pp/fu. and 0.54 pe/fu., whereas Mg values at 10 K are ranged in between 2.05 pp/fu.
and 1.32 pp/fu. In these alloys, the Ms values are somewhat controversial in the literature due to
their dependence with the lattice parameters and antisite disorder [13,17].

The magnetic loops recorded at T < 300 K exhibit finite coercivity and low remanent magnetization
indicating a build up of ferrimagnetic interactions which are inherent of this system. Such behavior
can also be associated with ferromagnetic domains ascribed to antisite disorder [13]. Coercivity
values depends on the alloy stoichiometry and increases with decreasing temperature below 200 K.
At 10 K, the coercivity of the sample set range between 515 Oe and 1560 Oe.

A remarkable feature of these films is the presence of intriguing field shifts away from zero in the
magnetic hysteresis loops as a function of the temperature. This feature is a characteristic of the so-
called exchange bias effect [18], which is caused by spins coupled between
ferromagnet/antiferromagnet (F/AF) interfaces that usually results in a field shift of the hysteresis
loop away from zero and an enhanced coercivity when the system is field cooled (FC) through the
Néel temperature (Ty) of the AF. At 10 K, substantial values of positive and negative exchange-bias
fields are found as shown in Table 1. At 300 K, the parent cubic austenite structure show much
smaller exchange bias fields.
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Table I - Identification of Mn,.Ni...Ga films by alloying stoichiometric proportion (x) and cubic a lattice parameter.
Saturation magnetization Ms, coercive field He = (Hr - Hu)/2, and exhange bias field Hes = (Hr + Hy)/2 values, defined
by Hg . corresponding to switching fields at positive and negative applied fields. The field offset error due to the effect
of magnet remanence in the superconducting solenoid at low fields was subtracted from the values of H¢ and Hgg. The
values of Hes above 100 K were disregardless because they are similar to the offset error.

Ratio  Lattice Mg (pp/fu.) Hc(Oe) Hgp(Oe)
X a(mm) 10K 100K 200K 300K 10K 100K 200K 300K 10K 100K 200K 300K
0 0.5849 132 0.62 055 054 1540 140 110 125 +820 - - -

0.2 0.5855 228 155 128 123 495 190 5 5 4245 - - -
0.4 05982 1.79 1.64 143 108 785 275 130 100 -245 - - -
0.6 05826 205 1.8 14 092 1390 130 30 60 -80 - - -

The saturation magnetization tends to increase with decreasing temperatures, leading to martensites
with higher total magnetic moment than austenites. The variation of the total magnetic moment of
Mn, Ni,.,Ga as a function of x from x =0 to 1; i.e., decreasing Mn concentration from Mn,NiGa to
Ni:MnGa, shows a trend for increasing in the austenite and martensite structures. Such increase is
explained through a linear increase of Mn,, moment concomitant with faster increase of Mny;
moment that is colinear and opposite [7]. In our films, Ms values does not show a monotonous
increase with the content of Ni in the alloy, indicating an effect of antisite disorder. Unfortunately,
the crystalline texture of the thin films grown on GaAs substrates makes it difficult to access the
Bragg reflections necessary for an adequate quantification of the antisite disorder by the proportion
of the diffracted intensities normalized by their respective structure factors.
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Figure 3 - Inner part of magnetic hysteresis loops measured at different temperatures with magnetic field applied in film
plane of Mn, Ni,.Ga film with x = 0.
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The inner part of some magnetic hysteresis loops of a stoichiometric Mn,NiGa exhibiting reverse
exchange bias (positive ficld-shift away from zero) as a function of temperature are shoen in Figure
3. According to Table I, the exchange bias field changes from positive to negative in Mn-rich alloys
with similar lattice parameters by increasing Ni content. The Hgp normally is negative reflecting the
equilibrium spin configuration (FM moment is aligned along external field H). Hes becomes
positive in a metastable state with FM moment pointing to the direction opposite to the applied
field. A first assumption for exchange bias origin owing to Mn-rich regions in the films and their
possible oxidation in contact with air. However, it can be easily discarded since no evidence of Mn
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oxides are found from XRD data. Indeed, the exchange bias observed in these films have their
magnitude and sign depending on the alloy composition and temperature, as shown in Table II.
Despite exchange bias has been already reported for Mn>NiGa [14] straightforwardly related to the
antisite disorder realized through neutron diffraction experiments [13], positive exchange bias field
Hpp; i.e., Heg shift is in the same direction as cooling field, is a quite unusual phenomena involving
ferrimagnet/ferromagnetic interfaces [19,20].

B. DFT calculations

In order to better understand the electronic and magnetic structures of our thin films, we describe
the electronic charge densities and magnetic moment distributions determined using DFT
calculations performed for ordered Mn>NiGa with MnMnNiGa structures with lattice parameters
consistent with our films. Density functional theory calculations were performed using ELK all-
electron full-potential linearized augmented-planewave (FP-LAPW) method implemented in ELK
[21] code for determining the properties of crystalline ordered Mn,NiGa alloys with inverse-type
Heusler structure. We used GGA exchange correlation functional within the PBEsol approximation
[22] for the non-collinear spin-polarized calculations. A grid of 8 x 8 x 8 k points in the Brillouin
zone was used for the integration in reciprocal space. The total energy and the Kohn-Sham potential
convergences were better than 10” Ha and 107 Ha, respectively. Some figures shown below were
made using VESTA software [23].

Our ab initio calculations were performed for cubic Mn,NiGa structures (S.G. 119) having lattices
parameters ¢ between 0.539 nm and 585 nm as well as tetragonal Mn,NiGa structures (S.G. 119)
with c¢/a ratio arbitrarily fixed at 1.2 and ¢ values between 0.702 nm and 0.645 nm. The lattice
parameters for the cubic structures were determined from the (220) Bragg reflection peaks obtained
from X-ray diffraction measurements performed at room temperature. The choice to hold ¢/a = 1.2
for the tetragonal structures was based on similarity of the crystalline texture of the off-
stoichiometric films with stoichiometric Mn-NiGa (x = 0) films, which were previously investigated
using X-ray diffraction technique in the temperature interval between 83 K and 473 K [14].
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Figure 4 — Magnetic moments on atomic sites of Mn,NiGa resulting from DFT calculations for : (a) martensite (M) and
(b) austenite (A) structures identified as: M1 (a; = 0.5846 nm and ¢; = 0.7016 nm), M2 (a> = 0.5798 nm and c> = 0.6958
nm), M3 (a; = 0.5394 nm and c¢; = 0.6473 nm), M4 (a, = 0.5840 nm and c, = 0.6967 nm), M5 (a; = 0.5624 nm and ¢s =
0.6698 nm), Al (a; = 6080 nm), A2 (a: = 0.5855 nm), A3 (a; = 0.5743 nm), and A4 (a, = 0.5887 nm). These
nomenclatures for structures will be hereafter used in this work.
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Our calculations reproduced quite well the electronic band structure and density of states previously
reported by many theoretical works. Here, it is explored the magnetic moment dependence on the
lattice parameters observed in our thin films. In Figure 4(a) and 4(b) are shown the elemental
magnetic moments as expected for austenitic and martensitic unit cells, respectively.

Rigorously, a ferrimagnetic ordering is expected for these alloys either at cubic or tetragonal cells,
as shown by Figure 4(a) and 4(b). It is worth noticing that the calculated total moment for
stoichiometric ordered films (approximately 1.73 ps / fu. for Al and M1 structures) are much
higher than experimental values found at for x = 0, as shown in Figure 2. These theoretical results
strongly indicate that chemical disorder certainly is occurring in these alloy thin films and possibly
lead to a reduction in the total moment per unit cell. Additionally, the first nearest-neighbors inter-
sublattices Mny,-Mny; interactions separated with distances R; can exhibit an AFM exchange
parameter J; for R; smaller than lattice parameter a; i.e., the Mn atom in Ni position becomes
antiferromagnetically aligned to the original Mn atom and the total magnetic moment per cell
decreases [7]. Typically, the AFM interaction occurs for R;/a < 0.8 and the reason for the opposite
alignment is a direct Mn-Mn interaction, whereas magnetic Mny—Ni interaction is much weaker in
the first nearest-neighbors. Table 1l gives R;/a ratios for Mny,—Mny; in our stoichiometric films. As
can be seen, R;/a ratios are between 0.46 and 0.43 in our structures favoring antiferromagnetic
Mnu.—Mny; interactions. Such AFM interactions can even dominate in the sample regions with
stronger antisite disordering creating compensated AFM interfaces relatively to non-disturbed
regions.

Table II — Shorter and longer distances of nearest-neighbor inter-sublattice Mny,-Mny; sites normalized by the lattice
parameter in austenite and martensite Mn;NiGa structures.

Structure Mny,-Mny; distance (nm) R;/ a ratio
Al 0.263 0.432
A3 0.248 0.433
M1 0.271 0.464
M6 0.250 0.462

The isosurfaces of the electronic charge densities for two austenite structures are shown in Figure 5.
Both exhibit isotropic electronic charge densities along the crystallographic axes, whatever are the
lattice parameter values. Clearly, smaller is the lattice parameter densest is the charge distribution
within the two-dimensional projected unit cells.
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Figure 5 — Equivalent isosurfaces of the electronic charge densities corresponding to Al and A3 austenite structures
with lattice parameters @ = 0.608 nm and 0.589 nm, respectively.
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Martensite structures with distinct lattice parameters (c/a = 1.2) exhibit equivalent isosurfaces of
charge densities with tetragonally-distorted symmetry, as shown in Figure 6.
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Figure 6 — Equivalent isosurfaces of electronic charge densities with two-dimensional projections along the three
crystallographic axes for M1 and M3 martensite structures.

Again, smaller is the lattice parameters densest are the electronic charge distributions within their
respective unit cells and more tetragonally distorted becomes the electronic clouds.

Let us now address the magnetic moment distribution around the atomic sites. Some insight about
cell dimensional effect on the magnetic behavior of Mn,NiGa with MnMnNiGa structures are given
through Figures 7 and 8 where are shown main two-dimensional projections of the magnetic
moment distributions in the austenite and martensite structures, respectively.
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Figure 7 — Equivalent isosurfaces of magnetic moment distributions in A1 and A3 austenite structures. Opposite
orientations of the magnetic moments around the atomic sites are colored in yellow and red.
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Clearly, the Mn moments are mostly isotropic distributed along the crystallographic axes and they
remain parallel to each other whatever is the lattice parameters of the austenite structures. In
contrast, Ni moments are anisotropically distributed along the crystallographic axes. By increasing
the lattice parameter from A3 to Al structure, Ni moments become more opposed to the Mn
moments with an elongated delocalization along the [110] crystallographic directions, which
implies in some degree of magnetic anisotropy.
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Tetragonal symmetry of the martensitic structures also affect the magnetic moment configurations,
as can be seen from the two-dimensional projections shown in Figure 8.
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Figure 8 — Equlvalent isosurfaces of magnetic moment distributions along the three crystallographlc axes of M1 and M3
martensitic structures. Again, opposite orientations of the magnetic moments observed in the two-dimensional
projections are colored in yellow and red.

For Mn sublattice, the magnetic moments remain parallel to each other whatever is the lattice
parameters investigated in this work. Some weak uniaxial magnetic anisotropy is expected for
matersite structure M1, whereas a biaxial magnetic anisotropy along the [110] crystallographic
directions is expected for M3. In regard to Ni moment distribution some magnetic anisotropy is
expected in M3, comparatively to M1 due to asymetry along the [110] crystalline axes. Our
calculations, however, suggest small magnetic anisotropies in both austenite and martensite
structures, as observed in our thin films whatever is the orientation of the GaAs substrate.

To evaluate the magnetization changes induced by antisite disorder involving Mn occupying Ni
sites and vice versa, first-principles DFT calculations were also performed for Mn,NiGa (x = 0)
having martensitic M3 structure. According to our calculations, the magnetic moment
configurations leading to total energy minimization in each structure correspond to fundamental
electronic structure consistent with ferrimagnetic states. The configuration of the magnetic
moments along the (001) crystalline planes of ordered and disordered martensite structures are
shown in Figure 9.

In the case of the ordered martensitic structure shown in Figure 9(a), the magnetic moments of
equivalent Mn sites tend to remain collinear and parallel to each other. The same configuration of
magnetic moments is found in equivalent Ni sites. However, the magnetic moments of Ni are about
one order of magnitude smaller than the moments of Mn. The sublattices of Mn and Ni are
collinear, but their magnetic moments are opposed.
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(b)
Figure 9 — Three-dimensional plot of the spin magnetic-moment distribution along the (001) crystalline planes of
ordered (a) and disordered (b) martensite structures containing Mn atoms located on Mn and Ni positions. Both
structures exhibit a ferrimagnetic ground state with distinct configurations of collinear opposite magnetic moments.
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The introduction of chemical disorder with Mn atoms occupying preference sites of Ni and vice
versa, the configuration of magnetic moments drastically changes, as we can see in Figure 10(b).
The magnetic moments of Mn and Ni atoms contained in plane (001) become collinear and parallel
to each other although they have distinct magnitudes. Differently, the magnetic moments of Mn and
Ni contained in the plane (00'/;) turn back to have distinct magnitudes although they remain
collinear and parallel. Since the magnetic moments of these two atomic planes are collinear and
opposite, the total magnetic moment of the disordered structure decreases.

where Jp is the exchange coupling parameter per unit area at the interface, S and S, refers to the
spins of interfacial atoms, M is the saturation magnetization of the film, #- is the thickness, and H is
the applied magnetic field. In our case, one can assume a globally ferrimagnetic (Fi) film divided
into (antisite) disordered domain-like regions. Typically, compensated/uncompensated interfacial
spins can be find along the twin interfaces between variants which coincide with (110) crystallite
facets [25]. Atomic terminations at twin planes can form FM/AFM or Fi/AFM interfaces. During
the reversal of the film magnetization, the spins of the ordered FM regions rotate coherently, while
the spins of the disordered and unbalanced AFM region remain fixed. Therefore, at the switching
field of the FM, the pinning energy represented by the first term and the Zeeman energy represented
by the second term will balance, resulting in an exchange-bias field Hgs given by:

Hip=—=2JoSr - Sar / (tr Mr)

Thus, the field-shift of hysteresis loop away from zero-field is somehow controlled by strength and
sign of Jo which is given by uncompensated spins that predominate at the interfaces. In general, the
model depends on the uncompensated AFM interfacial moments, the dimensions of the AFM
boundaries, and the presence of interfacial roughness features [24].

A detailed modelling is difficult to implement, but if we assumed the spin values of Sapy=2.4 s
and Spy = 3.3 pe reported in neutron diffraction experiments performed for Mn.NiGa [13],
tr identical to film thickness of 60 nm, and My of the same order of Mg ~ 1.5 pp/fu., one can
estimate Jo values of 0.012 erg/cm® We note that the largest exchange bias reversal value is found
in stoichiometric Mn,NiGa with martensite structure, whereas small exchange bias values are found
for Ni-rich off-stoichiometric Mn,NiGa alloys. Exchange bias is an unidirectional anisotropy caused
by the spin interactions at magnetic interfaces. Thus, Jo can be expressed as (N/a’)Jzx, where N/a’ is
the number of interfacial spins interactions per unit area and Jex is the effective magnetic exchange
constant. In our case, one expect interactions arising mainly from spin interations between Mnw, -
Mny; pairs at interfaces formed by twin planes. By taking J.. ~ 230 meV for ordered Mn,NiGa
reported by D'Souza and coworkers [7], results that N/a’ ~ 2.5 x 10" cm™, which is about one-
thousandth of the surface density of atoms of 2.9 x 10" ¢cm? in the (110) crystalline planes.

By cross-checking DFT calculation results with our simple phenomenological approach, it is
expected that when increasing of the Mny; antisites some FM/AFM or Fi/AFM interfaces can be
formed. Both antisite disorder and Ni content increase can change the FM and AFM interaction
imbalance, leading to exchange bias effect. The exchange bias effect for a given alloy composition
can be reinforced by decreasing temperature due to significant changes in interatomic distances
between Mn and Ni atoms in the martensite structures. Indeed, the presence of Mny; antisites can
reinforce the AF/F interface interaction in martensite structures, as shown in Figures 7 and 8, as
well as, in austenite structures with contracted lattice parameters, as shown in Figures 5 and 6. At 10
K, the positive exchange bias observed in alloys with x = 0 and 0.2 at low temperature suggest the
manifestation of ferrimagnetic/ferromagnetic interfaces, but at 100 K it is apparently simply the
temperature above which Hyy = H.
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AFM coupling between spins at interfaces between disordered and ordered regions of the film
would give rise to positive exchange, if the interface magnetic spins aligned with the applied
magnetic field along with the film. The presence of antisite disorder and fluctuations in the Mn-Mn
distances probably is behind the intricate behavior of the exchange bias fields as function of the
temperature and the stoichiometry, shown in Table 1. The interface between highly textured thin
film and substrate is suitable to stabilize metastable domains even others than thermodynamically
stable phase. A detailed characterization of local magnetic structure is necessary in order to further
understand the magnetic interactions in the films.

CONCLUSIONS

In summary, we put in evidence that the (110)-textured Mn,_Ni.,Ga (x =0, 0.2, 0.4, and 0.6) films
can exhibit the presence of antisite disorder that is usually found in stoichiometric and off-
stoichiometric Mn>NiGa alloys whatever their crystal quality. Such a disorder causes a reduction in
the total moment per unit cell and is responsible for engender an intricate exchange bias behavior,
including positive exchange bias. Our present results are important to the development of
nanodevices based on these magnetic shape memory alloys, where the exchange bias effect plays an
important role as a key component in spintronic devices, such as spin-valves and magnetic tunnel
junctions.
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